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Introduction générale

L’aviation civile est en pleine croissance, le nombre d’avions étant appelé a doubler entre les
années 2010 et 2030. Boeing estime qu’il y aura 33 500 nouveaux avions a livrer d’ici 2030, et Airbus
table sur un chiffre de 32 600 avions [Boeing-2015, Airbus-2015]. Cependant, le transport aérien est
de plus en plus confronté a trois principaux défis, i.e. énergétique, environnemental et économique.
Des considérations comme les nuisances sonores (bruit des moteurs), la diminution de la
consommation ou encore 'augmentation des rendements représentent des enjeux clés pour les
industriels et autres équipementiers aéronautiques. De plus, les normes, en matiere de nuisances
sonores par exemple, sont de plus en plus strictes. Ainsi L'ACARE (le Conseil Consultatif pour la
Recherche Aéronautique en Europe) a fixé comme objectif dans son projet « Flightpath 2050 » une
réduction de prés de: (i) 65% du bruit des moteurs, (ii) 75% des rejets de CO, par passager et par
kilometre parcouru et (iii) 90% des émissions de NOx, le tout par rapport a Il'année 2000
[Flightpath2050-2011]. Pour cela, les motoristes se doivent de trouver des solutions innovantes et
« en ruptures technologiques» pour atteindre ces objectifs, en particulier dans le domaine des
matériaux.

Les composites a matrice céramiques (CMC) sont l'une des solutions envisagées notamment
ceux basés sur le carbure de silicium (SiC). Le carbure de silicium est cependant un matériau
intrinsequement fragile, ce qui empéche son utilisation en tant que matériau de structure. Il offre
néanmoins des propriétés de réfractarité, de dureté, de résistance au fluage le tout avec une densité
faible qui font de lui un matériau trés intéressant [Chermant-1989]. Le passage a un composite
(matrice, interphase et fibre), permet de s’affranchir de la fragilité du SiC massif et d’obtenir un
matériau tenace alliant un comportement mécanique non fragile a une faible densité et une forte
réfractarité. Cette non-fragilité est la conséquence de la présence d’une interphase déposée sur la
fibre, judicieusement choisie et venant jouer le role de « fusible mécanique » entre la fibre et la
matrice. Cette interphase offre au composite un comportement endommageable non-linéaire via sa
capacité a dévier les fissures matricielles d’'un mode | a un mode Il en surfaces des fibres. Ces
propriétés trés intéressantes ont d’abord été mises a contribution pour des applications dans
I’'aéronautique militaire et le spatial. Leur premiéere application remonte a la fin des années 1980, sur
les volets secondaires de la tuyére du turboréacteur M88 équipant I'avion de chasse Rafale, ou
encore les divergents et les chambres de combustion dans le spatial [Christin-2002, Christin-2005,
Bouillon-2005].

Cependant, dans le cas d’une application dans I'aéronautique civile, les motoristes sont
confrontés au probleme de la durée de vie des piéeces (dépassant souvent plusieurs dizaines de
millier d’heures) sur une plage de température trés grande (20-1300°C) pouvant favoriser une
oxydation du matériau. Lorsque I'environnement est agressif (présence d’0,), cette dégradation du
matériau aura lieu a coeur au niveau du renfort fibreux et des différentes couches carbonées
(sensibles a I'oxydation des 400°C) [Lamouroux-2001]. De plus, afin de pouvoir étre concurrentiel sur
le marché des moteurs pour I'aviation civile, le coit de production rentre en jeu. Ainsi le choix de
Safran Ceramics de développer un matériau avec une fibre Nicalon premiére génération (12505/kg




pour la fibre 1% génération contre 7000$/kg pour celle de 3*™ génération [Papakonstantinou-2001])
permet de remplir en partie cet objectif de réduction des couts. Cependant ces fibres riches en
oxygene présentent une plus grande sensibilité a I'oxydation, ce qui peut d’autant plus réduire la
durée de vie du composite. Cette oxydation est liée a la diffusion de I'oxygéne au sein des fissures qui
se forment lorsque le CMC est soumis a des contraintes (thermiques, mécaniques, ou le plus souvent,
thermomeécaniques). Ainsi il est nécessaire de développer des protections (internes et/ou externes)

permettant de lutter efficacement contre la diffusion de I’oxygéne au sein du matériau.

Le principe actuellement retenu pour retarder |'oxydation est basé sur « I'auto-cicatrisation ».
L’'objectif est double : i) consommer I'oxygéne qui se diffuse au sein des microfissures matricielles et
ii) limiter cette diffusion en favorisant la création d’'un oxyde ayant pour objectif de colmater les
fissures. Ce double processus va étre réalisé grace aux différentes couches céramiques de la matrice.
En réagissant avec le dioxygene, ces couches créent un oxyde avec une expansion volumique
importante (augmentation de I'ordre de 280% pour le B,0; vis-a-vis de la couche [BC] [Martin-2003]),
une température de transition vitreuse relativement bas, assurant d’excellentes propriétés de
cicatrisation et une faible perméabilité a I'O,.

La matrice permettant de réaliser ce principe « d’auto-cicatrisation » mise au point par Safran
Herakles (Le Haillan), est une matrice multicouche qui combine différents carbures appartenant au
systeme [Si-B-C]. Elle est élaborée par infiltration chimique en phase vapeur (CVI, Chemical Vapor
Infiltration). En effet, si la matrice en SiC permet la formation d’une couche de silice des 1000°C
pouvant résister a I’'oxydation jusqu’a 1500°C, le passage par une matrice multi séquencées en [Si, B,
C] [Goujard-1994, Vandenbulcke-1996] est nécessaire afin d’avoir un domaine de températures
intermédiaires d’utilisation et de protection contre I'oxydation, sous les 1000°C. Ainsi, les couches
borées conduisent a une oxydation de la matrice et a une cicatrisation aux environs de 450°C
[Martin-2003]. De plus, I'oxyde borosilicaté B,05-SiO, obtenu aux températures supérieures, a un
large domaine de faible viscosité permettant un écoulement et une cicatrisation optimale
[Napolitano-1965]. Cependant, ce processus de cicatrisation est limité par la présence d’humidité
dans I'air. En fonction de la température et de la pression partielle en H,0(g), les oxydes formés
réagissent avec |'eau et se volatilisent sous forme d’hydroxyde (H,B,0,) [Quémard-2005]. Cette
volatilisation ralentit I'autocicatrisation et, dans le pire des cas, entraine, la destruction de la phase
cicatrisante, une consommation et donc une récession des couches matricielles.

Si a la base un composite a matrice céramique est composé de trois entités (fibre, interphase,
matrice), au sein des matériaux auto-cicatrisants il est essentiel de prendre en compte un quatrieme
composant, I'oxyde, créé durant 'utilisation du matériau. En effet, cet oxyde va interagir avec son
environnement proche, c'est-a-dire les différentes couches de la matrice ainsi que I'interphase, puis
dans un second temps la fibre. Le trioxyde de bore ayant la capacité de dissoudre la couche de SiO,
protectrice de SiC, il existe une dégradation prématurée des fibres Nicalon en présence d’oxyde
[Martin-2003, Quémard-2005, Garitte-2007, Nualas-2013]. De plus, I'oxyde créé en fond de fissure
subit les mémes contraintes thermomécaniques que le matériau. Il apparait nécessaire de définir le
comportement de cet oxyde lorsqu’il subit un cyclage thermique, en fonction de son état : visqueux
(si T > 450°C) ou solide (si T < 450°C). Si a cela s’ajoute un cyclage mécanique, ouvrant et refermant
les fissures contenant du verre, I'oxyde devra accommoder par déformation, par rupture adhésive ou
cohésive une partie des déplacements relatifs des surfaces de la fissure.




Dans le cadre des travaux présentés dans ce manuscrit, le comportement mécanique d’un
composite a matrice céramique du type SiC¢/PyC/[Si-B-C],, est investigué. Ce matériau est voué a étre
utilisé pour la fabrication de pieces dites « tiedes » au sein d’un moteur d’avion (arriere corps par
exemple). Or, au cours d’un vol court courrier, cette piece va transiter entre différents chargements
mécaniques et différentes températures (d’environ 650°C lors du décollage pour ensuite rester
proche des 500°C durant la phase de vol, puis diminuer vers 350°C lorsque débute la descente, et
enfin remonter vers 600°C lors de I'atterrissage). Ainsi, le matériau subit en plus d’un cyclage
mécanique complexe des cyclages thermiques autour de la température de fusion du trioxyde de
bore (450°C). L’état de I'oxyde au sein du matériau est donc susceptible d’évoluer durant la phase de
service de la piece. L'objectif est donc de comprendre quelle peut étre l'influence de I'oxyde
« autocicatrisant » présent plus ou moins a cceur du matériau (selon le type d’endommagement) lors
de cyclages thermomécaniques complexes. Les travaux antérieurs n'ont abordé que succinctement
I'influence que peut avoir un cyclage mécanique sur I'oxyde présent dans les fissures [Carrere-1996,
Martin-2003, Hemon-2013]. D’autres études ont montré l'influence du cyclage thermique (entre
500°C et 700°C) sur le processus d’autocicatrisation [Garitte-2007] mais les études ont rarement été
menées entre un état solide et un état liquide de I'oxyde. Enfin, trés peu de travaux se sont
intéressés au couplage d’un cyclage mécanique conjointement a un cyclage thermique.

L'influence de I'oxyde sur le comportement mécanique est analysée grace a la réalisation de
protocoles expérimentaux spécifiques. Les températures d’étude retenues pour ces travaux [100°C -
400°C - 800°C] assurent de se trouver (i) dans un régime de cicatrisation optimale sous air ambiant
(Ph2o = 1 kPa) en minimisant les effets de volatilisation (T = 800°C), (ii) de se placer dans des
conditions ol I'oxydation ne doit pas avoir lieu (T = 400°C) et (iii) permet d’éviter une latence
thermique trop importante lors du refroidissement tout en se rapprochant de la température
ambiante (T = 100°C). Le réseau de fissures et ses conséquences (décohésion/glissement), appelés
endommagement, qui se développe au sein du composite dépendent fortement de la contrainte
appliquée. Les essais sont menés a bien pour deux contraintes (72 MPa et 156 MPa). La premiere
permet I'obtention d’un réseau de fissures localisé uniquement dans la matrice externe du matériau,
alors que la seconde engendre un endommagement généralisé a I'ensemble du matériau. Cela
permet d’observer I'influence que peut avoir la localisation, et la quantité d’oxyde qui est fortement
dépendante du réseau de fissures.

L’évolution du comportement mécanique du matériau sera suivit en fonction de I’évolution de la
viscosité de I'oxyde. De nombreux auteurs ont montré que la viscosité et la mouillabilité de I'oxyde
sont fortement dépendant de (i) la température, et (ii) du taux de silice au sein de I'oxyde
borosilicaté (B,03-Si0,) [Martin-2003, Wery-2008, Nualas-2013]. Un soin particulier sera apporté a la
détermination d’une évolution du comportement mécanique du matériau en fonction de la viscosité
de I'oxyde.

Par ailleurs, le contexte industriel de ces travaux (these CIFRE avec Safran Ceramics), implique
d’avoir en permanence un regard sur la notion de durée de vie du matériau et de tenue mécanique.
Ainsi, des caractérisations mécaniques résiduelles (traction résiduelle) a la suite des divers essais
réalisés de vieillissement thermomécanique permettront d’observer si les phénomenes induits par
I’oxyde au sein du matériau viennent ou non engendrer une diminution dans la tenue mécanique du
matériau, et/ou une modification des cinétiques d’endommagement.




Ce mémoire de thése, qui compile trois années de travail, est composé des chapitres suivants :

» Chapitre | « Synthése bibliographique du comportement thermomécanique des
Composites a Matrice Céramique autocicatrisante »

La synthése bibliographique, scindée en deux parties, abordera tout d’abord le développement
des CMC et le principe de l'auto-cicatrisation. La formation de I'oxyde, son comportement en
fonction de la température et du taux de silice seront explicités. Le second point traitera du
comportement mécanique du composite a température ambiante et sous haute température, en
atmosphere neutre ou oxydante.

» Chapitre Il « Matériau et techniques expérimentales »

Les moyens d’essais et techniques expérimentales utilisées au cours de ces travaux sont
présentés. Les caractérisations initiales (porosité, analyse Raman, caractérisation microscopique) du
matériau de I'étude sont détaillées.

La démarche expérimentale mise en place afin de caractériser l'influence de l'oxyde sur le
comportement du matériau se dissocie en quatre parties : (i) identifier le comportement mécanique
intrinseque du matériau (a température ambiante, a haute température sous atmosphere neutre, et
le comportement a la fatigue thermique), (ii) mettre en évidence une éventuelle interaction entre
I'oxyde présent dans le matériau et le comportement mécanique macroscopique de celui-ci, (iii)
déterminer si la viscosité de I'oxyde (tres dépendante de la température) vient modifier les transferts
de charge F/M et (iv) observer quel peut étre le comportement du matériau lorsque de la fatigue
cycligue est réalisée en méme temps qu'une rampe thermique. En effet, I'alternance
d’ouverture/fermeture des fissures peut altérer I'auto-cicatrisation du matériau.

Ainsi, le mémoire de thése comportera quatre chapitres principaux qui se basent sur ce découpage,
Chapitre Ill « Caractérisation du comportement mécanique du matériau », Chapitre IV
« Comportement du matériau sous vieillissement avec caractérisation thermomécanique »,
Chapitre V « Synergie entre la viscosité de I'oxyde et le phénomeéne de rigidification» et Chapitre
VI « Influence sur la durée de vie (DDV) de la fatigue cyclique durant une rampe thermique sous
atmosphére oxydante ».




Chapitre I

Synthese bibliographigue du comportement
thermomeécanique des Composites a Matrice Céramique
Auto-cicatrisante




Table des matiéres

I.  Dela matrice SiC a la matrice multi-séquencée auto-cicatrisante a base du ternaire Si-B-C......... 7
I.A) Réactivité des différents constituants d’une matrice multi-séquencée...........ccceecerevveercreenns 10
ILA.1) Le carbure de SilICIUM ......uiiiiie ettt ettt s e e rate e s te e e sateesnteeenaeesnrneenns 10
1LA.2) Le Carbure de DOre (BaC) ...ttt e et e e e e e seearbaeeee e e e e senaanes 13
1LA.3) LE tEINAITE [SI-B-Cl ...cceiiieirrieieieeeeeeiiteeeee e eeettee e e e e eeeare e e e e e e eeetabeeeeeeeeesnssssaeeseeeeesnsnsrees 14
N ) I T o <Y o o] o - 1Y TSRS 16
ILA.5) La fibre NiCalon NL207 ......coociiiiieeeie ettt stee e rte e s te e e st e e s te e esaeeesntaeessseesnsaeeneeesnsnennns 17
[.LA.6) LA MALriCE SIC EX-TESINE ....eeitieeiieeeiie ettt e ettt e st e steeestteeesteeestteesateeessteesbeeessseesnsesanseeesnsneenns 21
I.B) Viscosité et mouillabilité des borosiliCates .........ccccccueeiieciiie i 23
[.B.1) VISCOSItE dES OXYUES...cciureieeiciiie e ettt ettt et e e tte e e e etae e e e ebee e e e et ee e e eeabaeeeeenbaeeeeensaeeeennrenas 23
1.B.2) MOUIlIabilit€ dES OXYAES ..oceoeiieee ettt e et e e e bae e e ebae e e e e bae e e e areeas 24
I.C) Effets de synergie entre I’oxyde et les différents constituants d’'un CMC SiC/PyC/[Si-B-C]........ 29
I.C.1) Synergie entre le verre et 1a fibre ... eii i 30
I.C.2) Synergie entre le verre et 1a matriCe @X-réSINE.....c.cceivueerceeecieeceeecieeeetee e e e e e srae e ree e 32
I.D) Comportement de I'oxyde sous cyclage thermomeécanique .........ccceeeeeciieeeecieeeccciiee e 33
II. Comportement thermomécanique d’'un CMC a matrice multi-séquencée auto-cicatrisante...... 36
[I.LA) Comportement mécanique a température ambiante .........ccccvveeeciieeieciiee e 36
A1) Traction MONOTONE ....cocuvveeiiirieeceeieee e eeteee e eetee e e eetreeeeebeeeeeebeeeeeeabaeeeennbaeeeeenteeeeesnseeeeennseeas 36
I1.B) Comportement mécanique a haute tEMPEratUre .........ccccveeecieeecieeciee e sreeereeerareesree e 39
11.B.1) En température sous atMOSPNEIE NEULIE .......eeeciveeiieeeciieeciteeeieeerteeeree e etreesreeesaaeeerae e 39
11.B.2) Fatigue statique et fatigue CYClIQUE .....c..eei i 40
11.B.3) En température sous atmosphere oXydante ........cccceeecieeeeciiee et 48

3V 811 a1 < T U UUUSRURPRRt 52



Dans le but de répondre aux exigences environnementales de plus en plus importantes
(réduction des émissions de gaz NO,, réduction du bruit des moteurs,...), les entreprises du secteur
aéronautiques cherchent de plus en plus a introduire les composites a matrice céramique en tant
qgu'éléments de structure au sein des moteurs. En effet les CMC offrent une réfractarité importante,
ainsi qu'une faible densité, permettant ainsi d’accroitre le rendement des moteurs [Naslain-2004].
Cependant dans les matériaux CMC, la fissuration de la matrice est en pratique quasi-inévitable,
souvent dés la fabrication, ou du moins a la suite de I'exposition a des contraintes
thermomeécaniques. Or, ces fissures représentent un chemin d’acces privilégié pour les espéces
corrosives (0,, H,0), permettant a ces derniéres d’aller directement au cceur du matériau, c'est-a-
dire d'atteindre la fibre. En effet, la fibre est le renfort du composite et donc d’un point de vue
mécanique, elle représente I'élément support de la charge du matériau et la derniére barriere
permettant d’éviter sa rupture brutale. De plus, I'interphase en PyC, fusible mécanique chargé de
dévier les fissures, est vulnérable a I'oxydation des 500°C [Filipuzzi-1991]. De méme, selon les
conditions de pression et de température, le SiC peut s’oxyder de maniere passive (pour des
températures supérieures a 1000°C) et venir former un verre, la silice (SiO,) [Rebstock-1997, Rebillat-
2002]. Cet oxyde va permettre de venir combler les fissures et réduire ainsi la diffusion des espéeces
oxydantes. Ce principe est a la base du concept de matrice auto-cicatrisante.

L’autocicatrisation d'un CMC a matrice monolithique de SiC est donc possible a partir de 1000°C.
Il reste cependant une zone de fragilisation du matériau entre I'ambiant et 1000°C. Afin de palier a
cela de nouvelles matrices ont été développées, basées sur le principe de la formation d’'un verre
borosilicaté et de celui des matrices multicouches.

I. De la matrice SiC a la matrice multi-séguencée auto-cicatrisante a
base du ternaire Si-B-C.

De nombreux chercheurs ont proposé différents concepts de matrices auto-cicatrisantes [Gee-
1991, Dietrich-1991, Goujard-1994, Vandenbulcke-1996]. Dans sa thése X. Martin [Martin-2003]
effectue une analyse de I'ensemble des différents concepts ayant conduit de I'élaboration d’une
matrice monolithique en carbure de silicium a des matrices complexes et séquencées.

Ainsi les matrices en SiC sont les premiéres matrices auto-cicatrisantes. Avec une augmentation
de volume molaire de 2,2 lors de la production de silice, couplé a la faible perméabilité de I’'oxygéne
dans la silice, cet oxyde permet de venir combler correctement les fissures matricielles et ainsi
ralentir la diffusion de I'oxygéne. Cependant, comme déja mentionné, la formation de SiO, n'est
suffisamment rapide qu’a partir de 1000°C sous air sec [Filipuzzi-1991]. La matrice SiC ne permet
donc pas une protection optimale du CMC a des températures plus basses.

Un systéme (carbure/oxyde) alliant une couche de SiC et une couche de verre (B,0;, SiO,) a
été a ce propos proposé par Gee [Gee-1991]. La couche de verre permet de venir combler les fissures
ayant pu apparaitre dans la couche de carbure de silicium. Cependant, que cela soit du a la forte
volatilisation des verres borés dés 1000°C, ou un fort écoulement, ce type de protection ne s'est pas
révélé étre des plus performant.

En 1991, Dietrich et al. [Dietrich-1991] proposent I'un des premiers concepts de matrice
multicouches, en venant associer des cicatrisants a base de bore, de SiC ou encore de verre




borosilicaté. D’autres ont choisi d'insérer des particules de SiC et/ou de bore au sein des différentes
couches [Buchanan-1995]. Enfin certains systemes ont reposé sur l'application de couches de
carbure de bore (B,C) comme protection [Goujard-1994]. Cependant, les systemes composés d’une
couche externe de B,C ne se sont une fois de plus pas révélés des plus optimaux. En effet, le trioxyde
de bore se volatilise facilement dés 1000°C sous atmosphere seche et est tres sensible a la présence
d’humidité. Sa faible viscosité peut conduire a son facile écoulement hors du matériau.

En 1996, afin d’essayer de bénéficier de I'effet positif de I'ensemble des techniques déja
existante, Vandenbulcke et al. [Vandenbulcke-1996] ont proposé un systeme multicouches avec des
couches issues du ternaire [Si-B-C]. L'avantage d’un tel dépot est la formation rapide d’un verre
borosilicaté plus stable vis-a-vis de I’"humidité et effectif sur une plus grande plage de température
(basse température grace au bore et haute température grace au SiC). Le séquengage SiC/[Si-B-C]/SiC
offre une solution pertinente pour ne pas étre confronté a la présence de bore en couche externe.
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Figure I-1 : Représentation du réseau de fissuration et de la diffusion d'oxygéne dans un (a) CMC a matrice mutli-
séquencée et (b) un CMC a matrice monocouche [Lamouroux-1999]

Dans l'optique d’améliorer cette fois-ci non plus seulement la résistance a I'oxydation mais
également la résistance mécanique, Lamouroux et al [Lamouroux-1999] ont proposé un couplage
entre couches de matrice auto-cicatrisante (toujours issues du ternaire [Si-B-C]) et fusible
mécanique, via I'ajout de fines couches de carbone dopé au bore [B,-C.,] (figure I-1). Le réle premier
du fusible mécanique est de venir complexifier le réseau de fissuration pour permettre (i)
d'augmenter le parcours de diffusion de I'oxygéne au sein du matériau avant qu’il atteigne les fibres
et qu’il soit ainsi le plus en contact possible avec les différentes couches de la matrice et (ii)
d'augmenter le chemin de fissuration en déviant les microfissures en mode Il. Un tel systeme
proposant I'alternance de couches déviatrices et de couches auto-cicatrisantes porte le nom de
matrice multi-séquencée. Cette matrice permet donc une plage d’utilisation du matériau allant de
I'ambiante jusqu’aux hautes températures, puisque dés 450°C, les phases borées vont s’oxyder afin
de créer un oxyde liquide pouvant combler les fissures. Si la formation de silice a partir de I’oxydation
du SiC sous atmosphére séche n’est observée que pour des températures supérieures ou égales a
1000°C, dans le systeme [Si-B-C] la formation de silice est au contraire activée des 600°C (du fait de la
faible taille des cristallites de SiC et d’une vitesse d’oxydation proportionnelle a I'inverse de la taille
des grains au carré ) [Zhang-1998, Garitte-2007], ce qui méne a la formation d’un verre borosilicaté
rendant I'oxyde plus stable vis-a-vis de I'humidité. Pour des températures supérieures a 1200°C,
seule la silice vient jouer le réle de cicatrisant.




De plus, au cours de son utilisation, le matériau est susceptible de subir des cycles de charge et
de décharge. Or dans le cas de la présence de microfissures au sein d'une matrice monolithique, le
cicatrisant sera dans l'incapacité de jouer son role lors d'une réouverture des microfissures durant
une phase de recharge. A contrario, dans le cas du concept de matrice multicouche méme durant la
phase de charge le bouchon cicatrisant reste en place, comme le montre la figure I-2.
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Figure I-2 : Représentation schématique de I'ouverture d'une fissure sous chargement mécanique avec le phénoméne de
cicatrisation de la fissure dans un (a) CMC a matrice multi-séquencée et (b) un CMC a matrice monocouche [Lamouroux-
1999]

La matrice multi séquencée proposant une alternance de couches SiC/[Si-B-C]/SiC/[B-C] liées a
|'aide de couches de carbone dopé au bore jouant le réle de fusible mécanique, semble étre une
solution viable pour un usage étendu des composites a matrice céramique. Cependant, afin de bien
comprendre le comportement du composite, il est essentiel de connaitre la réaction de chaque
composant en fonction des conditions environnementales (pression, oxygéne, humidité,
température).




I.A) Réactivité des différents constituants d’'une matrice multi-séquencée

I.A.1) Le carbure de silicium

La matrice SiC réalisée par CVI (Chemical Vapor Infiltration, infiltration chimique en phase
vapeur) l'est via des précurseurs tels que le méthyltrichlorosilane (MTS) CHsSiCls(g) a des
températures proches des 1000°C [Filipuzzi-1991]. Le SiC ex-CVI est I'espece la plus représentée au
sein de ce CMC. D’un point de vue cristallographique, le SiC matriciel se présente sous sa variété B
cristallisée. L'analyse de son spectre Raman montre la présence de deux pics caractéristiques, le
premier vers les 980 cm™, longitudinal optique (LO) et le second a 780 cm™, transverse optique (TO)
[Martin-1998]. La densification par voie liquide est également réalisable, mais demande un nombre
important de traitement thermique et d’imprégnation de la préforme fibreuse par une résine
précéramique.

Le SiC, sous atmospheére seche, ne réagit pas de maniere trés prononcé a une exposition a des
températures inférieures a 1000°C. Cependant, comme tout carbure, I'oxydation du SiC peut se faire
de deux manieres différentes selon les conditions environnementales, essentiellement de pression :
passive ou active (figure I-3). Si la pression partielle en O, est en dessous de 100 Pa et a des
températures supérieures a 1000°C alors le régime d’oxydation est actif selon la réaction (1.1)
[Quémard-2005] :

SiC(s) +0,(g) <-> SiO(g) + CO(g) (1.1)

Cette réaction meéne a un dégagement gazeux de CO(g) et a une perte de masse du matériau. A
I'inverse si la pression partielle est supérieure a 100 Pa, alors le carbure de silicium s’oxyde de
maniéere passive, menant a la formation de silice, SiO, et a un gain de masse, suivant les réactions :

SiC(s) + %Oz(g) <->Si0,(s) + CO(g) (1.2)
SiC(s) + 20,(g) <-> SiO,(s) + CO4(g) (1.3)

La silice est un oxyde dense et de volume molaire plus important que celui du carbure de silicium
[Martin-2003], ce qui en fait un oxyde protecteur. Cependant, pour des températures supérieures a
1650°C, la couche de silice devient poreuse [Fergus-1990], ce phénomene s’expliquant par la
présence d’un dégagement gazeux sous forme de bulle de CO(g) et/ou CO,(g) (du fait d’une vitesse
d’oxydation du SiC trop rapide). Ce phénomene entraine bien évidement un affaiblissement de la
protection de la couche d’oxyde vis-a-vis des espéces oxydantes tel que I'oxygéne.
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Figure I-3 : Transition entre les deux régimes d'oxydation du SiC : passif et actif [Singhal-1976]

Ainsi pour la pression, il existe une transition telle que, selon la température a laquelle le
matériau se trouve, le SiC va s’oxyder de maniere passive ou active (figure 1-3). Dans le domaine
passif, la silice formée est donc une barriere a la diffusion de I'oxygene au sein du matériau jusqu’a la
couche de SiC. Cependant, c’est aussi cette diffusion de 'O, qui va venir controler la croissance de la
couche d’oxyde, c’est I'étape limitante. Le modele d’oxydation de la couche de SiC est donc un
modéle parabolique caractérisé par deux constantes k', (umZSioz.cm"‘.h'l) ou k, (mgzs]oz.cm"‘.h'l) :

X*=Kpt (Equation 1)
2
(ATm) = kp.t (Equation 2)

Avec : x = épaisseur d’oxyde (um)
(Am . L. ;g 2
T) = variation de masse spécifique (mgsip;.cm™)

t = la durée d’oxydation (h)

La diffusion du dioxygéne a travers la silice se fait de deux maniéres différentes selon la température.
Si T<1350°C, alors la diffusion sera moléculaire avec des énergies d’activation de I'ordre de Ea = 106
kJ/mol [Ramberg-2001] ou Ea = 113 kJ/mol [Norton-1961]. Alors que si T>1350°C alors la diffusion
devient ionique avec Ea = 361 kl/mol [Ramberg-2001]. Cela est du a la cristallisation de la silice sous
sa forme cristobalite et entraine donc une diminution de la diffusion de O, a travers un réseau mieux
organisé.

En présence d’humidité dans I'air, I'oxydation du SiC est nettement plus rapide (un facteur de 5
a 20 a été relevé par comparaison a I'atmospheére séche [Opila-1999]). Cela est lié au fait que O,(g) et
H,O(g) participent ensembles a la formation d’oxyde. Cette augmentation de vitesse est due a (i) la
plus forte solubilité de H,0(g) au sein de SiO,(s) comparée a celle de O,(g) et (ii) la formation de
liaison Si-OH entrainant une modification chimique de I'oxyde (densité et viscosité plus faibles) ayant
pour résultat une perméation plus importante de O,(g) et H,0O(g). Durant I'oxydation, I'étape
limitante serait donc la diffusion de H,0(g) au sein de la couche de silice [Opila-1999].
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Deux réactions sont possibles selon la température de I'environnement :
T<1127°C SiC(s) + 2H,0(g) <-> SiO,(s) + CH.(g) (1.4)
T>1127°C SiC(s) + 3H,0(g) <-> SiO,(s) + 3H,(g) + CO(g) (1.5)

H,O(g) va également entrainer la formation d’espéces hydroxydes gazeuses (espéce H,Si,O,)
(réactions 6-7). Ainsi, en plus de participer a la formation de la silice, H,0(g) participe a sa
volatilisation, de maniere significative dés que la température dépasse les 1200°C. L'espece
principale volatilisée est de la forme Si(OH), (réaction 1.7). Il est ainsi possible d’extraire deux
constantes linéaires de volatilisation k, (en mgSioz.cm'z.h'l) et k' (en pm 5]02.cm'2.h'1), dépendant

fortement de la pression partielle en eau, de la température et de la vitesse des gaz oxydants. Ainsi,
plus ces parametres augmentent, plus la volatilisation de la silice augmente [Quémard-2005].
Cependant, si Pyo est trés élevée et le mélange gazeux quasi-statique, la récession du SiC ne sera pas
due a la volatilisation de la silice mais a la croissance d’une couche de SiO, poreuse non protectrice
[Quémard-2005].

SiO,(s) + H,0(g) <-> SiO(OH),(g) (1.6)
SiO,(s) + 2H,0(g) <-> Si(OH).(g) (1.7)

Si le modele purement oxydant est parabolique, celui prenant en compte a la fois I'oxydation du
carbure de silicium et la volatilisation de la silice formée au cours du temps est, quant a lui,
paralinéaire (Equation 3). Il fait intervenir les constantes k’,, et k’;[Opila-1997].

_Kkp 2k'lx 2k'lx
t=ee ™ k'p —In(1 - Kkip ) (Equation 3)

Avec : x = I'épaisseur d’oxyde (um)
t = la durée d’oxydation (h)

Au niveau du matériau, il va concrétement se former une couche d’oxyde qui va croitre au
cours du temps et progressivement protéger le matériau. En autre, plus cette couche augmente,
plus la vitesse d’oxydation diminue. Au bout d’un temps caractéristique, noté t*, une épaisseur
d’oxyde limite est atteinte, la vitesse d’oxydation et celle de volatilisation vont a la fois devenir
égales. C'est le début de la phase de récession stable du matériau qui est caractérisée par une perte
de masse linéaire dans le temps et une diminution de I'épaisseur du matériau total (SiC+SiO,). Par
contre, si I'épaisseur d’oxyde reste constante dans le temps, ce n’est pas le cas de celle du matériau
consommé, conduisant a sa ruine, (figure 1-4).
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Figure 1-4 : Evolution schématique de la variation de masse d'un échantillon. Modéle paralinéaire [Tedmon-1996]

LA.2) Le carbure de bore (B4C)

La matrice en carbure de bore est un B,C avec une présence excédentaire en carbone [Garitte-
2007, Pallier-2012]. Le spectre Raman du carbure de bore met en évidence deux pics caractéristiques
et larges, I'un vers les nombres d’onde de 400-600 cm™ et un autre vers les 1000-1300 cm™. La
présence de ces deux larges bandes est caractéristique d’une structure trés peu ordonnée [Martin-
2003], c'est-a-dire que les couches sont a I'état amorphe.

Entre 450°C et 900°C, sous atmosphére seche le carbure de bore de la matrice multi-séquencée
réagit avec le dioxygéne pour former du B,0; sous forme liquide (Réaction 8-9-10). Selon la pression
partielle en oxygene, le carbone est soit dégagé sous la forme CO, soit fixé partiellement a I'état
solide si Po, est trop faible (Réaction 14). [Garitte-2007, Martin-2003]

B,C(s) +40,(g) = 2B,05(s,1) + CO,(g) (1.8)
7 (1.9)

B,C(s) + E(g) - 2B,05(s,1) + CO(g)
B,C(s) +30,(g) = 2B,03(s,1) + C(s) (1.10)

Cependant, pour des températures supérieures ou égales a 900°C, I'oxyde de bore peut se volatiliser
de maniére non négligeable (Réaction 11) [Chupka-1956, Piquero-1995, Martin-2003, Fahrenholtz-
2005].

B,05(l) - B,03(g9) (1.11)

Les constantes de volatilisation de B,0s(I) (k, en [mg.cm2.h™] et k’; en [um/h]) ont été
déterminées par Courtois [Courtois-1992] (tableau 1-1). Ces valeurs sont faibles lorsque la
température reste inférieure a 1000°C.

Température (°C) 900 1000
k [mg.cm2.h™] 0,05 0,36
K’ [um/h] 0,33 2,40

Tableau I-1 : Constantes linéaires de volatilisation de B,0;(l) déterminées a différentes températures et sous O, pur
(débit 5L/h) [Courtois-1992]
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Martin [Martin-2003] a également montré que la pression partielle de dioxygéne n’intervenait
pas sur la constante de volatilisation de B,0s(l) sous air sec (no2 = 0) et que le phénomeéne était

caractérisé par une énergie d’activation comprise entre 137 et 178 kJ/mol.

Le trioxyde de bore est trés volatil en présence d’humidité, au sein de l'air, et cela dés la
température ambiante [Martin-2003, Rebillat-2002]. Sous atmosphére humide, B,0s(l) réagit avec
H,O pour former les espéces gazeuses HsBO3(g), (HBO,)s(g) et HBO,(g) selon les réactions suivantes :

3 1

EHZO(g) +EBZO3(I ou g) » HyB05(g) (1.12)

3 3

EHzo(g) + 53203(l ou g) » (HB0,)3(9) (1.13)
(1.14)

1 1
EHZO(Q) +53203(l ou g) » HBO,(g)

Quémard a montré gu’il existait deux domaines de température [Quémard-2005], (i) a T<950°C
les especes gazeuses majoritairement présentes sont H3;BOs;(g) et (HBO,)s(g) et (ii) a T>1200°C,
HBO,(g) est I'espéce gazeuse majoritaire. Il semblerait en outre que la pression totale ait une
influence qu’entre 600°C et 950°C avec une augmentation de la volatilisation de B,0; lorsque P;
augmente. [Quémard-2005].

Les constantes de volatilisation sont rapportées dans le tableau I-2. Elles sont nettement
supérieures a celles obtenues sous atmospheére séche et cela dés 500°C bien que le phénomene de
volatilisation sous air humide débute significativement aux alentours de 600°C. Compte tenu de la
nature des especes gazeuses plus riche formées, ce phénoméne est méme plus actif a 600°C qu’a
800°C. C’'est un domaine critique pour la cicatrisation, car la vitesse de volatilisation est élevée alors
que celle de formation du B,0; est lente. La volatilisation du trioxyde de bore est environ 10° fois
plus importante que celle de la silice [Quémard-2005].

Température (°C) 500 600 700 800 900 1000
Pu20=3,7 kPa 0,02 0,02 0,01 0,03 0,14 0,53
Ph20=5 kPa 2,05 2,7 3,0 4,3
Pu20=7,4 kPa 2,3 3,2 3,0 3,41 4,7
P120=10 kPa 4,7 3,4 4,9 6,5
Pi20=26 kPa 7,8
P.20=33 kPa 9,3

Tableau I-2 : Constantes de volatilisation k, [mg.cm’ .h'1], sous atmosphére humide d'une poudre B,0; déshydratée
([Martin-2001] pour P, <10kPa et [Grente-2001] pour Py,o>26kPa)

LA.3) Le ternaire [Si-B-C]

Les dépots de [Si-B-C] réalisés par CVI ont été décrits comme un mélange de SiC- entouré d’une
phase amorphe de B,C [Carrere-1996, Farizy-2002]. Cela confére a la couche [Si-B-C] la possibilité de
venir créer un oxyde dans une large plage de températures (dés 450°C et, significativement de 600°C
a 1200°C). Ainsi I'oxydation a lieu a des températures plus basses par rapport a un SiC monolithique
[Vandenbulcke-1996, Martin-2003]. L'oxydation du systéme [Si-B-C] conduit a la formation d’un
verre borosilicaté B,05-Si0O,. La présence de silice a des températures si faibles s’explique, d’aprés
Zhang [Zhang-1998], par la faible taille des cristallites de SiC, la vitesse de réaction en présence
d’espéces oxydantes étant proportionnelle a I'inverse de la taille des grains au carré (a 1/r?). Garitte,
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dans sa these, propose un scénario faisant intervenir trois phases d’oxydation distinctes. A la surface,
I'oxyde liquide borosilicaté présenterait une concentration en silice plus importante qui
s’expliquerait par la volatilisation du B,0; (Réaction 15) (cette derniére restant cependant faible pour
des températures inférieures a 900°C sous air sec). Au milieu de la couche d’oxyde, I'oxyde présente
cette fois ci une composition équivalente a la composition du liquidus du diagramme binaire SiO,-
B,0O; (figure I-5). La derniére couche (la plus interne) formant I'oxyde est un oxyde mixte de silice et
de SiBC riche en carbure de bore. La silice vient précipiter dés lors que le borosilicate a atteint la
composition du liquidus du diagramme [Rockett-1965].
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Figure I-5 : Diagramme binaire de SiO,-B,0; [Rockett-1965]

La formation de la couche mixte de silice et de SiBC implique un modele d’oxydation non trivial.
Ainsi, Garitte et Martin parlent d’'un modele qui ne peut étre ni linéaire ni parabolique [Martin-2003,
Garitte-2007]. Il est donc nécessaire de prendre en compte deux phénomenes (i) la diffusion de
I’oxygéne a travers la couche la plus protectrice, c'est-a-dire celle contenant la silice et du [SI-B-C] et
(ii) la dissolution de cette couche par le verre borosilicaté formé au-dessus de cette couche. Dans ses
travaux de thése Garitte a donc développé un modeéle paralinéaire [Garitte-2007].

Sous atmosphere humide le comportement de la phase [Si-B-C] differe peu de son
comportement sous atmosphere seche [Garitte-2007]. La grande différence est la forte volatilisation
du B,0;, qui va rapidement entrainer la formation d’un borosilicate enrichi en silice. Cette couche se
retrouve a étre plus protectrice envers la diffusion de O, a travers I'oxyde. Enfin, plus le trioxyde de

bore se volatilise, plus la proportion en silice croit et plus la réactivité du B,0; diminue, vis-a-vis de
I’humidité avec la formation de liaisons Si-O-B.
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LA.4) L’interphase

Le comportement mécanique global des composites a matrice céramique est fortement lié au
choix du matériau d’interphase, venant se localiser entre la fibre et la matrice. Cette interphase
présente donc deux interfaces, I'une entre la fibre et I'interphase et I'autre entre l'interphase et la
matrice. Son role au sein du matériau est extrémement important puisqu’elle va venir remplir un
nombre important de fonction [Naslain-1995] :

e L’interphase doit permettre le transfert de charge de la matrice vers les fibres. C'est ce
transfert qui va permettre le comportement endommageable du matériau. Si la liaison est
trop faible, le matériau va présenter une déformation a la rupture importante au détriment
de la contrainte a rupture qui sera faible. A I'inverse si la liaison est trop forte, le matériau va
devenir fragile, avec I'absence de fissuration multiple et une rupture brutale, (figure 1-6).

e L’interphase doit avoir le role de fusible mécanique, c'est-a-dire pouvoir dévier les fissures
afin de retarder la fissuration de la fibre. La déviation de la fissure peut étre localisée soit aux
différentes interfaces (rupture adhésive) soit au sein de l'interphase (rupture cohésive),
[Pasquier-1997]

e La fibre et la matrice n’ayant en général pas les mémes coefficients de dilatation thermique,
il est possible que lors de I’élaboration a haute température, apparaissent des déformations
résiduelles d’origine thermique. L'interphase doit alors étre capable d’absorber au maximum
ces déformations permettant ainsi de limiter les surcontraintes locales.

Le choix judicieux du matériau d’interphase consiste a trouver un matériau pouvant réaliser
I’ensemble des points précédents, bien que certains soient contradictoires. En effet, pour avoir un
bon fusible mécanique, il faut un matériau venant rompre en mode mixte /Il tout en étant
suffisamment souple pour absorber les déformations résiduelles.

Le pyrocarbone est depuis toujours I'un des matériaux les plus utilisés en tant qu’interphase au sein
des CMC, il en est de méme pour les composites a matrice céramique auto-cicatrisante. Il assure
parfaitement le role de fusible mécanique grace a sa faible résistance au cisaillement permettant une
rupture en mode Il dans la direction parallele a ses plans d’empilement [Naslain-1995]. Cependant,
son point faible est sa grande sensibilité a I'oxydation dées les 400°C. Les réactions d’oxydation du
pyrocarbone sont les mémes que celle du carbone [Filipuzzi-1994].

Ainsi, pour les températures inférieures a 700°C, le produit majoritaire de I'oxydation du carbone est
du dioxyde de carbone selon I'équation suivante :

Cisy + Oz(g) = COzg) (1.15)
Pour une température plus élevée, I'oxydation va produire du monoxyde de carbone :
20s) + Oy(g) = 2C0g) (1.16)

Enfin, selon les conditions de pression partielle en oxygene, le monoxyde de carbone peut réagir avec
I’oxygéne pour donner du dioxyde de carbone :

2C0(g) + Oy(g) = 20y, (1.17)
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Peu d’études permettent de connaitre les cinétiques d’oxydation du pyrocarbone. Bernstein et Koger
[Bernstein-1988] ont montré que la longueur de carbone consommé est proportionnelle a la racine
carrée du temps. Cependant, leur modele repose sur I'insertion d’une couche mince de pyrocarbone
entre deux plaques de silicium ou nitrure de silicium, ce qui représente la limitation de la diffusion de
I’oxygeéne jusqu’a l'interphase via le faible espace libéré par sa consommation.
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Figure I-6 : Comportement mécanique d'un CMC en fonction de la force de liaison interfaciale : (a) liaison forte, (b) liaison
faible et (c) liaison intermédiaire [Kaflou-2006]

LA.5) La fibre Nicalon NL207

Le renfort fibreux est le coeur du composite, qui définit ses propriétés mécaniques puisque
soutenant la charge jusqu’a la rupture. Ainsi ce renfort doit étre fiable, posséder de bonnes
propriétés mécaniques, résister a I'environnement et s’"accommoder correctement de I'interphase et
de la matrice. Au sein d’'un composite SiC/PyC/[Si-B-C], le renfort fibreux est constitué de fibres de
SiC-Nicalon. Actuellement, il existe trois types de fibres dites de 1%, 2™ et 3°™ génération.
L’évolution entre ces différentes générations de fibre est la diminution, voir I'absence (pour les fibres
de 3™ génération) d’oxygéne en leur sein.

Clihre
Cl.lbre\_ .
| sicp — N Z 8 src
Sic-p —0 [0 20~ SiC-p -
%50 =
— ‘_ | / (hbre H A
- T sico,
Nicalon Hi-Nicalon S Hi-Nicalon

Figure I-7 : Structure des 3 générations de fibre SiC-Nicalon. [Gauthier-2006]
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Figure I-8 : Evolution des différentes générations de fibre SiC-Nicalon de Nippon Carbon [Takeda-1998]

Introduire des composites a matrice céramique dans I'aéronautique civil implique une notion de
compétitivité au niveau des colits de production des pieces. C'est pour cela que la fibre de 1%
génération, certes plus sensible a I'oxydation, est tres intéressante car elle offre le meilleur rapport
propriétés/colts. L'ensemble des travaux mené a bien dans la présente thése ont été effectué avec
des composites utilisant des fibres de 1% génération, la NL207. Dans la bibliographie, la fibre NL202
a été étudié de maniére plus approfondie (la NL207 étant plus récente), cependant les propriétés
mécaniques et physico-chimiques de ces deux fibres sont identiques, puisqu’elles ne différent que
par I'enzymage final.

La fibre NL207 de Nippon Carbon est donc une fibre SiC-Nicalon dite de 1°* génération. Elle est
synthétisée a partir de la pyrolyse d’un précurseur organosilicié, le polycarbosilane (PSC) a haute
température (environ 1200°C). Ce précurseur subit une étape de réticulation par oxydation sous air a
une température proche de 180°C afin de le rendre infusible. Cette réticulation sous air, suivie d’'une
pyrolyse a une température supérieure a 1000°C, implique que les fibres de 1% génération
contiennent une quantité importante d’oxygene, qui se trouve sous forme d'une matrice
d’oxycarbure de silicium amorphe (Si-C-O), contenant des cristallites de SiCg (2-5nm). Ces cristallites
contribuent a I'augmentation de la densité, de la rigidité et de la résistance mécanique des fibres.
Cependant si la température de pyrolyse augmente, la décomposition de la phase amorphe Si-C-O en
SiO(g) et CO(g) entraine une diminution de la densité de la fibre et la présence de défauts surfaciques
(porosité) microscopiques qui tendent a diminuer les propriétés mécaniques [Laffon-1989]. Enfin, la
température de pyrolyse permet |'apparition de carbone libre, nommé unité structurale de bases
(USB) [Lecoustumer-1993]. Ce carbone libre est concentré autour des cristallites de carbure de
silicium [Bouillon-1991], et permet la stabilisation de la structure en limitant le réarrangement de la

phase de SiCs [Mah-1984].

18




La structure de la fibre peut étre décrite comme suit (figure I1-9) :

Une phase intergranulaire formée de nano-cristaux de SiC de taille moyenne située
entre 1 et 3nm.

Une phase intergranulaire formée de tétraédre de SiC,O, (x+y=4) constituant une
phase amorphe. Cette phase amorphe SiCO et les cristallites de SiCz forment le
continuum Si-C-O car il y a continuité chimique entre les deux phases.

La présence de carbone libre entre les tétraédres du continuum Si-C-O formant des
petits empilements de deux ou trois feuillets de graphéne [Delcamp-2008].
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Figure 1-9 : Représentation schématique de la structure de la fibre NLM 200 [Laffon-1989]

L’analyse au spectre Raman des fibres Nicalon permet de mettre en évidence la présence de
carbone libre avec la présence des deux pics a 1300 cm™ (D) et a 1580 cm™ (G) [Chollon-2001,

Gouadec-2001].
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Figure 1-10 : Spectre Raman d'une fibre Hi-S-Nicalon, [Gouadec-2001]
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Composition chimique

Fibre Si 0 C H N
. 55,9 %mass 12 %mass 29,5 %mass o o
Nicalon NLM 207 38 4 %at 14.4 %at 47,3 %at <0,30 %mass <0,1 %mass

Tableau I-3 Composition chimique de la fibre Nicalon NLM207, déterminé par Analyse Chimique [Puyoo-2012]

Bien que faible en masse la proportion d’hydrogéne environ 6.7 %at n’est pas a négliger. Ce taux

d’hydrogéne peut en effet jouer un role important dans les propriétés chimiques de la fibre, en
particulier son comportement a I'oxydation. Il est, en effet, possible qu’a haute température une
réorganisation du carbone s’effectue suite au départ de I’hydrogene résiduel sous forme de vapeur
d’eau [Guiomar-1996, Viricelle-1997].

Ces fibres, comme toutes les fibres céramiques, ont un comportement mécanique élastique
linéaire-fragile. Les propriétés physico-chimiques et mécaniques de la fibore NL207, a I'ambiante, sont
regroupées ci-dessous (Tableau I-4) :

_ o R CTE
Fibre (GPa) E (GPa) ¢ R(%) (lO_G/K)
Nicalon 2,0£0,7* L | 118040 1 o
NL(201-202- | 20° | 29 | 105% |
207)

Tableau I-4 : Propriétés physico-chimiques et mécaniques de la fibre NL207 a température ambiante : 1 [Berger-1998],
2[Bunsell-1999], 3[Bunsell-2006]

A la suite d’un traitement d’une heure sous argon a différentes température, il a été possible
d’observer que ces fibres de 1% génération sont stables jusqu’a 1000°C, leurs propriétés mécaniques
chutant ensuite brutalement (figure 1-11). Cette chute s’explique par la décomposition de la phase
amorphe de Si-C-O en CO(g) et SiO(g) et la croissance des grains de SiC [Mazerat-2012, Simon-1984].
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Figure I-11 : Evolution de la contrainte de différentes fibres aprés un traitement d'une heure sous argon [Mazerat-2012]

Sous atmosphere oxydante, sans contrainte, une diminution des propriétés mécaniques peut
étre observée des les cing premiéeres heures de vieillissement [Kim-1991]. Deux phénomenes sont
envisageables selon la température de traitement pour expliquer ce qui se passe :
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(i) Si T<1000°C, I'atmosphére oxydante est seule responsable de la fragilisation via
I’oxydation du carbone libre présent dans la fibre [Kim-1991].

(ii) Si T>1000°C, deux phénomenes vont se coupler, la décomposition de I'oxycarbure de
silicium Si-C-O et la croissance des grains de SiC, induisant un écaillage de la couche
d’oxyde durant le refroidissement via un changement de volume du a des différences
de coefficient de dilatation thermique.

Opila dans ses travaux de these s’est inspirée du modeéle de Deal et Grove [Deal-1975], décrivant
I’oxydation du silicium, pour proposer un modele linéaire-parabolique d’oxydation des fibres en SiC,
valable sous air sec et/ou humide :

X2+ A-x=B(t+1) (Equation 4)

Avec x = quantité de SiO, formée (en masse ou en épaisseur)

t = temps d’oxydation (h)

T = constante prenant en compte la présence d’une couche initiale de SiO, (temps pour
atteindre I'épaisseur initiale)

A = constante cinétique d’oxydation linéaire

B = constante cinétique d’oxydation parabolique

Cependant, au bout d’un certains temps, la diffusion de I'oxygéne a travers la couche de silice
devient le seul parametre gouvernant la cinétique d’oxydation. Le modéle de I'évolution de
I’épaisseur de silice devient donc parabolique (équation 5) :

x2=B.t (Equation 5)

La plupart des études se sont appliquées a décrire des lois cinétiques pour des températures
supérieures a 700°C [Viricelle-1997, Filipuzzi-1991)]. Nualas dans ses travaux de these, a déterminé
une valeur de I'énergie d’activation de 102 kJ/mol pour des températures comprises entre 550°C et
800°C (sous air sec). Cette valeur est proche de celles trouvées par Viricelle et al. qui sont de I'ordre
de 70-110 kJ/mol. De plus, il est possible de constater que les vitesses paraboliques d’oxydation des
fibres Si-C-O de type Nicalon sont du méme ordre de grandeur que celles obtenues pour |'oxydation
du SiC [Cholon-2000].

LA.6) La matrice SiC ex-résine

Afin de venir remplir les microporosités présentent entre les fibres, de réduire le volume a
combler lors de la densification matricielle par CVI et également de réduire les colts en ayant une
préforme ne nécessitant plus d’outillage pour la CVI, une matrice ex-résine est d’abord infiltrée dans
la préforme fibreuse. Cette matrice est issue de la pyrolyse d’une résine (dans le cas du matériau de
I’étude un polysilazane) qui conduit a une céramique appartenant au systéme Si-C-N-O. L’étape de
céramisation pouvant entrainer l'apparition de fissures au sein des torons, connaitre son
comportement sous atmosphére oxydante est donc important.
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Au cours de ses travaux de thése, Nualas a montré que la matrice ex-résine possédait une
composition chimique trés peu homogéne [Nualas-2013] (Tableau I-5) :

Eléments chimiques | Gamme de valeur % at
Si 15-35
C 20-40
N 5-30
0 5-30

Tableau I-5 Répartition chimique des éléments composant la matrice ex-résine [Nualas-2013]

De plus, des analyse XPS ont permis de constater qu’au sein d’'un méme bloc de matrice ex-
résine différents arrangements chimiques coexistaient. Or, ces différents arrangements peuvent
subir des réactions variables vis-a-vis de I'oxydation. Ainsi les liaisons C-C et C-N sont plus réactives et
peuvent conduire a une oxydation active, alors que les liaisons Si-C et Si-N peuvent entrainer la
formation de silice et donc une oxydation passive.

Sous atmosphére seche, deux mécanismes ont pu étre mis en évidence selon la température
du milieu [Nualas-2013] :

e Si T<800°C: Le régime d’oxydation est linéaire et thermoactivé. Ainsi, la constante
d’oxydation augmente avec la température. |l semblerait que I'épaisseur de silice
formée ne soit pas suffisante pour limiter la diffusion d’O,(g) au sein de la matrice et
de limiter aussi son oxydation.

e SiT>800°C: Le régime d’oxydation est parabolique. L'épaisseur de la couche de silice
augmente avec la température. Cela induit une diminution de la diffusion de I'O,(g)
et de ce fait, une diminution des constantes d’oxydation. Le phénomeéne chimique
permettant d’expliquer ce comportement est I'augmentation de la réactivité des
liaisons Si-N venant compléter celle des liaisons Si-C.

Les observations microscopiques viennent confirmer la réactivité des liaisons Si-N, puisque
I’épaisseur de la couche de silice est plus importante lorsque le pourcentage d’azote est plus faible
au sein de la matrice ex-résine.

Températures (°C) 700 750
ki (mg.m™.h") 7,4107+0.2 | 1,2+0.3

Températures (°C) 800 850 900 950

Ke (mgz.m™.h") 39,3+8 20,74 15,5+ 4 15,3+4
Tableau I-6 : Constantes moyennes globales d'oxydation, linéaire de 700 a 750°C et parabolique entre 800°C et 950°C,
sous air sec a P, [Nualas-2013]

En présence d’humidité, le régime d’oxydation de la matrice ex-résine est parabolique dés
environ 700°C. Les résultats de la littérature [Opila-1999] montrent que H,0(g) intervient comme une
espéce oxydante en plus avec O,(g). L'humidité permet la formation d’une couche de silice
suffisamment continue et épaisse limitant la diffusion de [|'oxygéne. Les observations
morphologiques ont également permis de voir que la matrice ex-résine présentait une meilleure
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résistance vis-a-vis de I'oxydation lorsque la quantité d’azote était élevée, a I'inverse de sa quantité

d’oxygene [Nualas-2013].

Mélange gazeux Air/H,0 avec P, constante a 20% de Py,
Température (°C) 96/4 90/10
700 8,4+3 31,78
800 42+9 53,6 +12
850 20,9 +12 922,14 150
900 449,2 + 80 721,1+116
950 741,1+120 X

Tableau I-7 : Constantes paraboliques moyennes globales d'oxydation calculées a partir de courbes ATG entre 700°C et
950°C, sous air humide a P, [Nualas-2013]

I.B) Viscosité et mouillabilité des borosilicates

L.B.1) Viscosité des oxydes

Le verre B,0; étant trés hygroscopique et la viscosité dépendant fortement de la quantité d’eau
présente dans le matériau [Martin-2003], il est de ce fait trés délicat d’évaluer celle du trioxyde de
bore. C’'est en particulier pour cela que Napolitano a travaillé sur des verres de borates déshydratés
et surtout protégés de I'humidité. Il a pu ainsi déterminer la viscosité de I'oxyde de bore entre 318°C
(1 = 10° Pa.s) et 1400°C (. = 2 Pa.s). Il a en outre démontré que pour une température supérieure a
800°C, la courbe de viscosité suit une loi d’Arrhenius avec une énergie d’activation de Ea = 71,9
kJ.mol ™ (Equation 6) [Napolitano-1965] :

71900
R.T

U (poises)= 210.exp(- ) (Equation 6)

De méme, la viscosité de la silice est tres dépendante de la quantité de groupements OH, qui
viennent rompre les liaisons du réseau pour former des liaisons SiOH. Hetherington et al. ont pu ainsi
mettre en évidence la viscosité d’une silice pure (contenant 0.12%massique de groupement OH)
entre les températures de 900°c et 1400°C. Elle suit également une loi de type Arrhenius avec une
énergie d’activation de Ea = 510 kl.mol™ (Equation 7) [Hetherington-1964].

i (poise) = 1,9.10”.exp(- 5;0;)0

) (Equation 7)
Riebling et Briickner [Riebling-1964, Briickner-1966] se sont intéressés dans leurs travaux respectifs a
I’évolution de la viscosité d’'un mélange de B,0; et de SiO, pour des températures comprises entre
500°C et 1400°C (figure 1-12). Il a été ainsi possible d’observer que la viscosité d’un verre borosilicaté
de composition fixée diminue quand la température augmente et augmente lorsque la teneur en
silice augmente (a température fixée). La mobilité du verre cicatrisant est donc moins importante
qguand la proportion en silice s’éleve.
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Figure 1-12 : Bilan sur I’évolution de la viscosité d'un borosilicate en fonction de la teneur en SiO, pour différentes
température [Martin-2003]

L.B.2) Mouillabilité des oxydes

La mouillabilité décrit la capacité d’un liquide a pouvoir s’étaler sur la surface d’un solide. Elle
est directement gouvernée par la tension superficielle de surface, qui représente la force existant a la
surface du liquide. Cette force est due a I'attraction des molécules qui veut s’opposer a la rupture de
la surface. La tension superficielle est donnée par la loi de capillarité de Laplace :

1

AP = y.(% + P (Equation 8)

Avec : AP = la pression de capillarité
vy = la tension superficielle
R1 et R2 = les rayons principaux de courbures a la surface du liquide

La détermination de la mouillabilité d’un liquide vis-a-vis d’'un substrat solide est effectuée via la
mesure de I'angle de contact entre une goutte du liquide et la surface du substrat solide. Selon
I’'angle mesuré plusieurs cas sont possibles : (i) liquide non mouillant (6>90°), (ii) liquide mouillant
(6<90°) et (iii) mouillage parfait (8=0°) (figure 1-13).

e=10 e < 90° e = 90°
totalement partiellement plutdt nan
mouillable mouillable mouillable

Figure 1-13 : Différents cas possibles de mouillabilité d'une goute de liquide sur un substrat solide

Au dela de 500°C, le verre cicatrisant est fluide (plus ou moins visqueux), sa capacité a mouiller et
donc a s’étaler sur les différents substrats solides constituant la matrice multi-séquencée ([B-C], [Si-
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B-C], SiC) est de ce fait un facteur déterminant dans le processus d’auto-cicatrisation. En effet, la
capacité du verre a s’écouler dans une fissure afin de venir la combler dépend fortement de sa
mouillabilité (via des phénomeéenes de mouillage complexes).

Wery et Nualas ont ainsi évalué la mouillabilité de différents verres (plus ou moins riches en
silice) sur différents carbures représentatifs de ceux présents dans une matrice multi-séquencée,
pour des températures comprises entre 500 et 1100°C [Wery-2008, Nualas-2013].

La réactivité a l'interface solide/liquide dépend de I'atmosphére. Pour avoir une surface sous
atmospheére non réactive, des mesures de 0 ont été effectuées sous Ar. Pour I'ensemble des
substrats testés ([B-C], [Si-B-C], SiC) I'angle de contact est a son minimum a 700°C. Trois domaines
peuvent étre envisagés selon la température (figure 1-14) :

e SiT<500°C: Faible mouillabilité sur I'ensemble des substrats (8=50°), I'aptitude au mouillage
de B,0; selon le substrat étant : B5,c>05c> O5c.

e Si T=700°C: Angle de contact le plus faible quelque soit le substrat, mouillage parfait du
trioxyde de bore sur le SiC (ou du moins sur la couche de SiO,, le SiC se passivant
spontanément). Il y a une bonne mouillabilité sur le SiBC (6=20°) et un peu moins sur le B,C
(6=38°).

e Si T>700°C: Toujours une mouillabilité parfaite sur le SiC, par contre une augmentation de
I’angle de contact est observée pour les deux autres substrats. L’aptitude au mouillage des
700°C est donc la suivante : B5,c<0¢c<Bzc.

L'influence de la composition du verre a également été considérée. Pour I'ensemble des trois
substrats testés il est apparu que plus la concentration en silice augmentait plus la mouillabilité du
B,0; sur les substrats diminuait. Ce phénomeéne est lié a la formation de deux réseaux (borosilicaté et
silice) dont le mélange n’est que partiel aux températures considérées. L'interface verre/substrat
n’est donc pas homogéne et implique une augmentation de I'angle de contact. A l'inverse plus la
température augmente, plus la miscibilité des deux réseaux est favorisée (approchant la composition
du liquidus) permettant une meilleure mouillabilité du verre.
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Figure I-14 : Evolution de I'angle de contact en fonction de la température pour un verre B,0; sur différents substrats de
carbure sous argon [Wery-2008]

Sous atmosphéere oxydante séche, deux domaines de températures sont a prendre en
considération pour rendre compte de la mouillabilité du B,0; sur les différents substrats (figure |-
15):

e SiT<700°C: Faible mouillabilité sur le SiC (6=60° a 500°C), moyenne sur le [Si-B-C] (6=50°) et
excellente sur le [B-C] (6=20°).
e SiT>700°C: la mouillabilité est parfaite sur I'ensemble des substrats

L'aptitude au mouillage est probablement conditionnée par la vitesse de formation de I'oxyde [Wery-
2008]. Ainsi a 500°C, seul le [B-C] s’oxyde pour former du B,0; et la goutte s’étale plus facilement sur
la fine couche d’oxyde formée que sur le substrat carbure. Cela est cohérent avec les angles de
contacts mesurés sur les autres substrats. En effet le SiC ne voit pas évoluer I'épaisseur de sa couche
de SiO, (formée spontanément a I'air) a cette température, le B,0; réagit avec le carbure, et le SiBC
qui se trouve étre un « entre-deux » présente un angle de contact entre le SiC et le [B-C]. A I'inverse,
des que la température dépasse les 700°C, le [B-C] tout comme le SiC s’oxydent significativement et
forment alors en continu une couche d’oxyde a la surface des substrats. Le contact n’est donc plus
verre/carbure mais verre/oxyde, ce qui explique le mouillage parfait pour les trois couples [Wery-
2008 et Nualas-2013].

Des études ont également été consacrées a l'influence de la teneur en silice au sein du verre
borosilicaté [Wery-2008]. Ainsi pour les trois substrats considérés, deux phénomenes sont a retenir
(figure I-16) :

e A une température fixée, plus la teneur en silice augmente dans le verre plus I'angle de
contact est grand et moins la mouillabilité est correcte. De plus, 'augmentation de la teneur
en silice vient également provoquer une augmentation de la viscosité du verre, diminuant
ainsi sa capacité au mouillage.
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e A teneur en silice fixée, lorsque la température augmente I'angle de contact a tendance a
diminuer, améliorant de ce fait la mouillabilité. Parallelement, I'élévation de la température
conduit a un abaissement de la viscosité du borosilicate facilitant de ce fait les phénomeénes
de diffusion et de mouillage. De plus, I'augmentation de la température entraine une
élévation des cinétiques d’oxydation, améliorant aussi I'affinité chimique entre le substrat et
le liquide.

La figure I-17 permet de remarquer qu’a 550°C les angles de contacts sont identiques (quel que soit
le substrat). A cette température le verre borosilicaté est saturé en silice, ce qui augmente sa
viscosité (d’un facteur 2 au maximum, figure 1-12, compte tenue des faibles solubilités) et donc limite
son écoulement sur les différents substrats. Un autre fait intéressant est l'inversement de
classification des angles de contacts a 625°C entre le borosilicate et le verre de B,0; pur. En effet, la
mouillabilité sur le substrat [B-C] est meilleure que sur [Si-B-C] et SiC. L’explication possible de cette
inversion est la cinétique d’oxydation du BC plus élevée a 625°C qu’a 550°C. La mouillabilité du verre
ne se fait donc plus sur le substrat [B-C] mais sur une interface avec un oxyde liquide plus riche en
B,0s, avec une compétition entre ’'homogénéisation du verre et son étalement [Nualas-2013].

Limite de dissolution de SiO, dans B,0;(% molaire)
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Figure I-15 : Evolution de I'angle de contact en fonction de la température pour un verre B,0; sur différents substrats de
carbure sous argon et dioxygéne (78/22) [Wery-2008 et Nualas-2013]
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Figure I-16 : Evolution de I'angle de contact en fonction de la température et de la teneur en silice (%massique) pour un
verre de B,0; sur différents substrats de carbure sous argon et dioxygéne (78/22) [Wery-2008]
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Figure I-167 : Comparaison des angles de contact a I’équilibre d’un verre de B,0; pur (traits pleins) et d’un borosilicate
(B,05-Si0, 90-10% massique) (traits pointillés) sur les différents substrats

Sous atmosphere humide, deux verres de composition différentes ont été testés sur les
substrats [B-C] et [Si-B-C] (100% B,0; et 50% B,03-50% SiO,) [Wery-2008]. Pour ces deux substrats le

comportement est identique, avec le trioxyde de bore pur, il n’y a aucun mouillage (6 > 120°) si
T=500°C alors qu’il est parfait si T>700°C. Pour le mélange borosilicaté, la température de
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mouillabilité parfaite est de 1100°C, sachant qu’a 900°C le verre est non mouillant. Si le substrat est
du carbure de silicium, alors le comportement est identique au cas du [B-C] pour un oxyde pur.
Cependant si la quantité de silice augmente dans le verre, le comportement est modifié, il n’y a plus
mouillabilité quelle que soit la température (B = 65°). Le mélange devient tres riche en SiO,, or la
température d’essai inférieure a la température de solubilité totale [Rockett-1965] ne permet pas un
bon mouillage.

Au final, quelles que soit les conditions considérées en termes de température, d’atmosphére et de
composition de I'oxyde, la mouillabilité de celui-ci est la meilleure sur le SiC et la plus faible sur le [B-
C], le [Si-B-C] venant se placer entre les deux.

Dans I'ensemble, les angles de contact mesurés sur les différents substrats avec un verre pur ou
un borosilicate contenant de la silice ont révélé que les oxydes liquides formés par oxydations des
couches matricielles participaient activement au phénomene d’auto-cicatrisation. Lorsque
I’oxydation débute dans une fissure, les couches matricielles contenant du bore vont s’oxyder et
former du B,0; (s’enrichissant au cours du temps en silice). Cet oxyde a la capacité de s’écouler et de
venir napper les couches borées dans un premiers temps, et 'ensemble des couches matricielles par
la suite avec un temps d’établissement du mouillage inférieur a une heure (si T>900°C) [Wery-2008].
Enfin, par effet de capillarité, le verre peut venir s"accumuler en fond de fissure prés des fibres
déliées [Nualas-2013].

I.C) Effets de synergie entre I'oxyde et les différents constituants d’'un CMC
SiC/PyC/[Si-B-C]

L'objectif de la matrice multi-séquencée est de favoriser la formation d’un oxyde permettant de
venir combler les éventuelles microfissures présentes dans le matériau (si les contraintes appliquées
sont suffisamment élevées). Cela implique donc que I'oxyde, en premier lieu le trioxyde de bore,
vienne napper I'ensemble des constituants présents dans le composite (matrice, interphase et
fibres). Or, I'observation du diagramme quaternaire du systéme chimique Si-O-B-C montre que les
phases B,0; et SiC ne peuvent coexister ensemble a I'équilibre. La présence de B,0; en contact avec
du SiC entrainerait la formation de phases correspondant a B,03/SiO,/C/[B-C] [Martin-2003]. Cela
semble expliquer les résultats obtenus par Quémard, qui mettent en évidence une dégradation
prématurée des fibres Hi-Nicalon en présence de B,0;[Quémard-2005].
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Figure 1-18 : Diagramme thermodynamique du systéeme Si-B-C-O [Martin-2003]

Durant ses travaux de thése Nualas a quantifié les effets de synergie possible entre le verre B,0;
et la fibre Nicalon 207 ainsi qu’entre le verre et la matrice ex-résine.

I.C.1) Synergie entre le verre et la fibre

Elle a ainsi pu montrer qu’il y avait une nette augmentation de la vitesse d’oxydation des fibres
Nicalon 207 en présence de B,0; a 800°C et sous air sec (figure 1-19). Il est possible d’observer deux
domaines différents :

e Un domaine linéaire ayant une courte durée dans lequel I'oxydation est limitée par les
réactions interfaciales et la dissolution de la silice formée a la surface de la fibre par le B,O3;
empéchant la protection de ces derniéres.

e Un domaine parabolique du au couplage de deux phénomeénes (i) une réduction de la
diffusion de I'oxygene a travers la couche d’oxyde de plus en plus riche en silice (diffusion de
0, plus lente dans la silice que dans le trioxyde de bore) et (ii) formation d’une couche de
silice protectrice a la surface des fibres une fois que la limite de dissolution de SiO, dans B,0;
est atteinte (limite équivalente a la composition du liquidus pour la température d’essai).
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Figure I-19 : Epaisseur de SiC consommé pendant I'oxydation des fibres Nicalon 207 sans et avec présence de B,0; a
800°C sous air sec et Py, = 20 kPa [Nualas-2013]

Influence de la température

L'effet de la température joue sur I’étendue du domaine linéaire et/ou parabolique. Ainsi Nualas
montre que, pour une température inférieure a 800°C, le domaine linéaire est relativement long
(jusqu’a 16h a 700°C). Ensuite, une fois la saturation en silice du B,0; atteinte, la silice n’est plus
dissoute et assure la protection de la fibre. A I'inverse pour des températures supérieures a 800°C, le
processus parabolique est directement observable. Ceci est lié a une forte diminution du coefficient
de diffusion de I'oxygene a travers une couche de composition Si-B-C-O présente a l'interface fibre-
verre (figure 1-20).

Influence de la pression en oxygéene

Le méme phénomeéne est observé avec la pression partielle en oxygéne. Ainsi une pression de
20 kPa en O, semble marquer une frontiere dans la vitesse d’oxydation. Pour toute pression
supérieure, il y a une diminution de la vitesse d’oxydation. Cela est du a la formation plus rapide
d’une quantité de silice suffisante pour (i) atteindre la limite de solubilité de la silice dans le B,0;
(pour une température donnée) et (ii) former une couche de protection, riche en SiO, a la surface de
la fibre (figure 1-20).
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Figure 1-20 : Schématisation de la couche intermédiaire en Si-B-C-O entre la fibre et le verre B,0; formée lorsque des
fibres SiC sont plongées dans du B,0; a haute température sous air [Nualas-2013]

L.C.2) Synergie entre le verre et la matrice ex-résine

La fraction volumique de matrice ex-résine dans la matrice étant non négligeable, il est tout
aussi important de savoir comment elle réagit en contact avec du B,0;. Nualas a montré que, tout
comme la fibre Nicalon NL207, les cinétiques d’oxydation de la matrice ex-résine augmentent en
présence de trioxyde de bore (un facteur de 120 est méme constaté a 900°C sous air sec). Selon la
température et la présence ou non de verre il est possible de constater une différence de
comportement, linéaire ou parabolique.

Ainsi a 700°C en présence de verre, le régime d’oxydation devient parabolique, alors que sans B,0; le
régime reste linéaire. A 900°C, avec ou sans oxyde, le régime d’oxydation est parabolique. Ces
évolutions au sein du régime d’oxydation indiquent une modification du processus d’oxydation qui
peut étre relié a une réduction de la diffusion de I'oxygene, avec la formation d’'une couche
suffisamment épaisse de SiO, passivant.

Influence de la température

Pour des temps d’exposition a I'oxygéne relativement courts, la prise de masse est thermo
activée. Ce phénomeéne tend a s’atténuer avec I'augmentation de la durée d’oxydation, avec un
amortissement de la prise de masse plus marqué a 900°C qu’a 800°C.

De plus, la comparaison des constantes linaires d’oxydation (Tableau I-8) a permis de remarquer que
plus la température augmente plus la vitesse d’oxydation diminue. Un facteur 35 a en effet été
constaté entre 700°C et 800°C, alors qu’il n’est que de 1,2 entre 800°C et 900°C. Il semble que
I"augmentation de la température entraine une oxydation plus homogéne des différentes phases
présentes dans la matrice ex-résine, permettant de ce fait la formation d’une couche protectrice a sa

surface.
Température (°C) ke (Mmg.m>h™)
Sans B,0; Avec B,0;
700 X 469 £ 94
800 39,3+8 1620 £ 325
900 155+4 1848 + 370

Tableau I-8 : Constantes cinétiques linaires d'oxydations globales de la matrice ex-résine avec B,0; sous air sec a
différentes températures et pression atmosphérique [Nualas-2013]
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Influence de la pression en oxygéene

Comme cela a été constaté avec la fibre, une augmentation de la pression partielle en oxygene
entraine une augmentation des constantes paraboliques d’oxydation (Tableau [-9). Cependant,
lorsque Poy(g) est suffisamment élevée (Po,(g) > 50kPa) I'oxydation rapide de la matrice ex-résine
dans un milieu gazeux riche en O, entraine une saturation rapide du B,0O; en silice, permettant ainsi
la formation d’une couche de SiO, protectrice qui s’accompagne d’une diminution de la vitesse
d’oxydation.

Poa(g) (kPa) ke (mg>m™.h?)
2 701 + 140
20 1620 + 325
50 2953 + 590
80 2536 + 507

Tableau I-9 : Constantes cinétiques d’oxydations paraboliques de la matrice ex-résine avec B,0; sous air sec a 800°C sous
différentes pressions partielles en O, a pression atmosphérique [Nualas-2013]

Il est possible de résumer les phénomenes de synergie de la fibre et de la matrice ex-résine en
présence de B,0; de la maniere suivante : la présence de verre vient accélérer I'oxydation de la
matrice et de la fibre par dissolution de la silice formée a leur surface. Cela conduit a la formation
d’un borosilicate de plus en plus riche en silice. Cependant, le taux de silice dissoute au sein du
trioxyde de bore est limité, a une température donnée, par la courbe du liquidus du systéme B,05-
SiO,. Ainsi, lorsque la saturation est atteinte, la formation d’une couche de silice a la surface de la
fibre et/ou de la matrice ex-résine est rendue possible, permettant de ralentir la diffusion de
I’oxygéne. Par conséquent, plus le verre est initialement riche en silice, plus cela conduit a une
limitation de I'oxydation des fibres en permettant la formation d’'une couche de SiO, protectrice
[Garitte-2007].

I.D) Comportement de I'oxyde sous cyclage thermomécanique

Le matériau SiC/[Si-B-C] ayant vocation a étre utilisé dans I'aéronautique civil, il est de ce fait
susceptible d’étre soumis a des cyclages thermique et/ou mécanique. Ceci peut entrainer le passage
du composite d’'une température élevée a une température ambiante, impliquant ainsi la
rigidification de I'oxyde. De plus, un cyclage mécanique peut venir fermer et/ou re-ouvrir des fissures
(si présentes), que I'oxyde cicatrisant soit dans un état solide ou visqueux.

Il est actuellement trés difficile de savoir comment se comporte exactement I'oxyde au sein d’une
fissure durant un cyclage thermomécanique. De nombreux phénomeénes viennent se télescoper, ce
qui rend de ce fait I'’étude tres complexe. Certains auteurs ont toutefois essayé de proposer des
mécanismes du comportement du cicatrisant sous un cyclage thermomécanique.

Ainsi Martin a envisagé deux comportements mécaniques lors d’un cyclage thermique (de
1200°C a 600°C), sur un verre borosilicaté riche en SiO, [Martin-2003].

33




aos s Slcatrisant bess 310

.
[ B e L —

& il i

Figure I-21 : Comportement possible de la couche auto-cicatrisante lors d'un cyclage thermique (1200°C a 600°C) avec
reprise des sollicitations.
A) Décohésion cicatrisant/céramique
B) Décohésion au sein méme du cicatrisant
[Martin-2003]

La ré-oxydation du matériau, et sa possibilité d’auto-cicatrisation ultérieure est gouvernée par le
type de décohésion qui peut se produire lors du cyclage mécanique. Lors d’une décohésion de type
« cicatrisant/matrice », la reprise de la cicatrisation est gouvernée par les réactions interfaciales. Par
contre, dans une décohésion de type « cicatrisant/cicatrisant », c’est la diffusion des espéces
oxydantes a travers la couche de cicatrisant qui va régir le colmatage de la microfissure, ce qui est
alors beaucoup plus lent et moins efficace que dans le cas précédent.

Durant le cyclage mécanique, I'oxyde liquide B,05(l) provenant de I'oxydation des couches [B-C]
est soit éjecté soit étalé le long de la fissure. Ce cyclage mécanique, entrainant I’étalement et/ou
I’éjection du B,0s(l), va donc doublement limiter I'auto-cicatrisation : (i) en retardant le colmatage
des fissures et (ii) en favorisant le processus de volatilisation. En effet I'augmentation de la surface de
contact entre le cicatrisant et I'environnement gazeux peut avoir un effet important sur le processus
de volatilisation [Carrere-1996 et Martin-2003]. De ce fait, la fréquence de sollicitation devient un
parametre important, puisque les chargements dynamiques vont accroitre les vitesses d’oxydation
des couches borées mais également diminuer leur étanchéité vis-a-vis de I'oxygéne [Carrére-1996].

L'effet d’'un cyclage thermique sur le comportement du cicatrisant au sein d’'un composite de
type SiC/[Si-B-C] a été abordé par Garitte [Garitte-2007]. Dans ses travaux, elle effectue deux
cyclages thermiques entre 550°C (température non cicatrisante pour une fissure de 1um) et 700°C
(température offrant une cicatrisation rapide sur des fissures modeéles dans un matériau modele avec
une ouverture de fissure supérieure a 10um). Lors du premiers cyclage dit « actif/passif » (90h a
550°C puis 70h a 700°C), elle a observé une cicatrisation de la fissure qui apparait des le passage a la
température la plus élevée. L'oxydation active du [B-C] a basse température a favorisé |'ouverture
des chemins d’acces pour I'oxygéne, permettant une cicatrisation rapide et totale une fois atteint
700°C. Alors que lors d’un cyclage thermique « passif/actif » (90h a 700°C puis 50h a 550°C), malgré
une cicatrisation a haute température de la fissure, il semblerait que le bouchon se soit abimé durant
la diminution de température. L'explication avancée est liée au haut taux de silice au sein du verre
borosilicaté, supérieur a celui du liquidus (Si0,-B,0;) a 550°C. Le verre est donc formé de grain de
silice plus ou moins joints par I'oxyde B,0s, ce qui le rend poreux et moins protecteur.
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Synthése

Le trioxyde de bore formé lors de I'oxydation des couches matricielles contenant du bore est un
bon cicatrisant. Il permet ainsi de combler les microfissures et de ralentir la diffusion de I'oxygene au
sein du matériau. Il est cependant trés sensible au phénomeéne de volatilisation a haute température
et a I’"humidité, ce qui vient limiter la cicatrisation.

Dans le domaine de températures de cette étude (<800°C), le phénomeéne de volatilisation n’apparait
gue sous atmosphére humide et de plus, ce sont essentiellement les couches contenant du carbure
de bore qui vont former I'oxyde cicatrisant, (figure 1-22). Il est cependant important de ne pas oublier
le phénomene de dissolution de la silice au sein du B,0; qui entraine la formation d’un verre
borosilicaté, plus visqueux mais plus stable vis-a-vis de la volatilisation.
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Figure 1-22 : Récapitulatif des différents domaines d'oxydation des différentes couches matricielles en fonction de la
température [inspiré de Hemon-2013]




1. Comportement thermomécanique d’un CMC a matrice multi-
séguencée auto-cicatrisante

Dans les applications visées, le matériau de I'étude subit des contraintes mécaniques, dans des
milieux plutét oxydants. Comme il a été montré précédemment, I’oxydation va modifier le matériau
et les phases présentes. Afin de comprendre le comportement du matériau sous cyclage
thermomeécanique, il est important, au préalable, de connaitre ses réactions aux conditions d’études,
que cela soit a température ambiante, haute température sous atmosphére neutre ou bien
oxydante.

I1.A) Comportement mécanique a température ambiante

Bien que les composites a matrice céramiques soient par définition un assemblage de matériaux
fragiles, ils ont, grace a leurs capacités a accepter la déformation par endommagement un
comportement dit non-linéaire élastiqgue endommageable. Ce comportement est obtenu
principalement grace au réle joué par I'interphase.

I.A.1) Traction monotone

Lors de la réalisation d’un essai de traction monotone, orienté selon I'axe du renfort fibreux, a
température ambiante sur un CMC de type SiC/SiBC, il est possible de distinguer trois différents
domaines sur la courbe contrainte-déformation obtenue (figure I-23). Le premier domaine est dit
élastique linéaire (1), lorsque la contrainte atteint la contrainte de premiére fissuration matricielle
(ofm), un second domaine se distingue, correspondant au domaine d’endommagement du matériau.
Le comportement devient non linaire avec la multifissuration de la matrice (2). La courbe présente un
plateau d’endommagement. En fin de courbe, une nouvelle partie linéaire apparait lorsque la
saturation de la fissuration matricielle est atteinte (pour la contrainte de saturation de la fissuration
o,). C'est la reprise filamentaire ol seules les fibres longitudinales supportent la charge. Il est possible
de venir calculer un module théorique proche de celui determiné lors de cette derniére partie par :

EreprieTamenae < 0,52*E*V, (Equation 9)

Avec : E; = module de la fibre
V= fraction volumique de fibre

Ce comportement idéal du matériau est un aboutissement de plusieurs années de recherche et
en particulier sur I'optimisation du lien interfacial fibre/matrice. L'ensemble des CMC ne présente
pas forcément cette troisieme partie. De plus, pour I'ensemble des CMC ce comportement n’est
jamais présent en cisaillement ou lors d’essais hors axes.

Des cycles de décharge-recharge sont souvent interposés durant un de ces essais de traction.
Ces cycles permettent, entre autres, d’obtenir une information phénoménologique sur les effets liés
a 'endommagent tel que la chute du module, les boucles d’hystérésis et les contraintes résiduelles. A
faible contrainte maximale, les boucles d’hystérésis sont relativement fermées et lorsque la décharge
est complete, peu de déformations résiduelles sont observées. Cependant, plus la contrainte
maximale augmente, plus les boucles présentent une ouverture importante et plus la déformation
résiduelle augmente, (figure 1-23). Cette évolution des hystérésis est attribuée aux phénomenes de
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glissement/frottement prenant place le long des fibres longitudinales suite a la décohésion
fibre/matrice mais aussi au niveau des lévres des différentes fissures. Il est finalement possible de
relier ces phénomeénes issus de 'endommagement a un effet de la contrainte de cisaillement
interfacial (t) lors du glissement fibre/matrice [Reynaud-1992].

Reprise de la charge essentiellement
par les fibres longitudinales
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Figure 1-23 : Courbe contrainte/déformation en traction d'un composite & matrice céramique

Des lors que le matériau subit une sollicitation située au dela de sa limite élastique, un réseau de
fissures va se créer. Certains auteurs ont proposé un scénario d’endommagement des composites a
matrice céramique tissé 2D en plusieurs séquences [Guillaumat-1994, Carrere-1996, Forio-2000],
(figure 1-24). Ainsi, les premiéres fissures prennent place au sein de la matrice inter fils. La présence
de macropores (défauts dus au tissage et aux différentes étapes de densification) va entrainer la
formation de ces fissures qui se propagent alors en direction des torons transversaux. Si la contrainte
est augmentée, ces fissures vont se propager au fils transversaux puis en bord des fils longitudinaux,
au niveau de l'interphase en PyC. L'interphase va alors jouer son réle de déviateur de fissures en
mode Il. La déviation peut avoir lieu soit aux interfaces (rupture adhésive de l'interphase), soit au
sein méme de l'interphase (rupture cohésive), (figure I-25) [Droillard-1994]. La déviation des fissures
en mode Il le long des fils longitudinaux entraine la formation de zone de décohésion fibre/matrice
de longueur plus ou moins importante (dépendant de paramétres comme la contrainte, la durée de
maintien sous charge). La matrice ne supportant plus entierement la charge, un report de celle-ci
s’effectue sur les fibres longitudinales, engendrant ainsi un état de surcontrainte local et par la suite
des ruptures progressives de fibres au sein des fils longitudinaux. C'est I'augmentation de ces fissures
qui entraine la ruine des fils longitudinaux et donc par la suite, celle du composite dans son
intégralité.
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Figure I-24 : Représentation schématique du scénario d'endommagement d'un CMC renfort 2D sous traction [Lamon-
2001]
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Figure 1-25 : Représentation des deux localisations de déviation de fissures (a) a l'interface matrice/interphase et (b) au
sein de l'interphase [Droillard-1994]

Le développement de plusieurs modeles théoriques d’endommagement mécaniques [Mars 92
VAGZ 95] des composites a matrice céramique permettent d’observer I'influence des parameétres
microstructuraux sur le comportement mécanique. Ainsi, 'augmentation de la contrainte de
cisaillement interfacial (t) entraine une augmentation de contrainte entre la contrainte de début de
fissuration matricielle (os,) et la contrainte de saturation de la fissuration matricielle (o) (figure I-26).
Cela ce caractérise par une réduction du plateau d’endommagement matriciel. Enfin, cela entraine
aussi une augmentation de la charge a rupture au détriment d’'une déformation a la rupture plus
faible [Vagagini-1995]. Cela est aussi visible sur les boucles d’hystérésis obtenues lors des cycles de
déchargement-rechargement, qui présentent une diminution de leur largeur (figure 1-26) quand la
saturation de la fissuration matricielle n’est pas encore atteinte.
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Ces modeles permettent donc d’obtenir des informations importantes pour I'élaboration des
matériaux, surtout en ce qui concerne l'interface et I'ensemble de ces propriétés mécaniques.
Cependant, ces modeéles ne prennent pas en compte I'environnement du matériau (température et
atmosphere), or cela peut venir fortement modifier son comportement mécanique [Reynaud-1996
Frety-1990]. De plus, I'élaboration de matériau de plus en plus complexe en termes de
tissage/tressage permet difficilement de faire coincider un modéle développé pour un composite 1D
avec le comportement macroscopique observé sur un composite 2D tissé interlié, par exemple.
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Figure 1-26 : Influence de la contrainte de cisaillement interfacial sur le comportement en traction d’un composite 1D
(fissuration matricielle non saturée) (LDE : Large Debonding Energy ; SDE : Small Debonding Energy) [Vagagini-1995]

I1.B) Comportement mécanique a haute température

Dés lors que le matériau est soumis a des températures nettement plus élevées que I'ambiante
(i.e. au minimum 400°C), prendre en considération uniqguement I'aspect endommagement
mécanique et dégradation de l'interphase fibre/matrice n’est plus suffisant. Il est important de
prendre en compte I'évolution physico-chimique de I'ensemble des constituants du composite.
Cependant, les phénomeéenes thermomécaniques et physico-chimiques évoluent différemment selon
la température considérée. Dans ce travail de thése, les températures d’études sont inférieures a
900°C, donc seuls les phénomeénes présents pour des températures inférieures a 900°C seront

considérés.

I1.B.1) En température sous atmosphére neutre

Lorsque les composites a matrice céramique de type 2D SiC/SiC sont soumis a des essais de
traction en température sous atmosphére neutre, I'effet de celle-ci semble négligeable (jusqu’a
1200°C). En effet, les seuls phénoménes observés sont des phénomeénes de déformation
viscoplastique des fibres Nicalon débutant lorsque le matériau s’endommage. Or, pour des
températures inférieures a 1150°C sous atmosphere neutre, la vitesse de déformation sous fluage

reste négligeable et quasi- nulle (figure 1-27).
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Ainsi sous atmosphére neutre, les notions de fluage et d’influence de la température seront
considérées comme négligeables, au vu des conditions d’études.
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Figure 1-27 : Vitesse de déformation en fonction de la température, pour différente contraintes et sous air [Farizy-2002]

Lors d’essais de fatigue cyclique réalisés sous argon a haute température sur des composites SiC/[Si-
B-C], Carrére [Carrere-1996] a mis en évidence une chute plus importante des modules liée a un
réseau de fissuration plus important en fatigue que lors d’un essai de fluage (a iso-contrainte
maximale).

I1.B.2) Fatigue statique et fatigue cyclique

A la différence d’un essai de traction monotone, la fatigue cyclique soumet le matériau a une
variation régulierement répétée de la contrainte a plus ou moins grande vitesse (selon la fréquence
appliguée). Les paramétres importants durant un essai sont le rapport des contraintes extrémes R

IOmin

=—"" (avec Omi, et 0 les contraintes maximale et minimale appliquées, si R=0, I'essai effectue donc

Omax

un retour a charge nulle et si R est négatif il y a alors passage en compression) et la fréquence f de
sollicitation.

Que cela soit en fatigue statique (correspondant a R=1) ou cyclique, la ruine du matériau ne va plus

étre provoquée par une augmentation continue de la contrainte mais par I’évolution de certains
parametres microstructuraux au cours du temps. La contrainte de cisaillement interfacial (t) est I'un

des plus importants de ces parameétres.

Dans le cas de la fatigue cyclique appliquée a un SiC/SiC, Reynaud [Reynaud-1996] a observé que
pour une contrainte maximale de fatigue ne dépassant pas la contrainte de premiere fissuration
matricielle (i.e. limite élastique du matériau ¢°), aucune évolution n’intervenait. Le matériau
conserve un comportement pseudo-linéaire et reste dans le domaine élastique, comme le confirme
la faible évolution des boucles d’hystérésis qui restent fermées et qui se superposent au cours du
temps.

Par contre si la contrainte appliquée se situe entre 35% et 85% de la contrainte a rupture, le
comportement du matériau évolue en fonction du nombre de cycles appliqués. Le développement et
la propagation de la fissuration au sein du matériau entrainent une diminution du module, alors que
I'aire des boucles augmente tout comme la déformation résiduelle. Ce comportement est d’autant
plus accentué que la contrainte maximale est élevée, mais la rupture n’intervient pas en dessous de
10° ou 10° cycles.
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Si la contrainte imposée dépasse le seuil de fatigue (évalué a environ 85% de la contrainte a rupture
dans cette étude), I'évolution du comportement est plus rapide avec une progression plus
importante de la fissuration, un abaissement du module élastique et une forte augmentation de la
déformation permanente, (figure 1-28). De plus, la diminution de la contrainte interfaciale (par usure
des interfaces) et I'augmentation des longueurs déliées engendrent un élargissement des boucles
d’hystérésis.
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Figure 1-28 : Evolution des parameétres d'endommagement au cours d'un essai de fatigue cyclique [Reynaud-1996]

Les mécanismes d’endommagement se produisant au cours de la fatigue du composite différent
selon leurs localisation initiale : dans la matrice, la fibre ou au niveau de I'interphase [Olivier-1998].
Cependant, I'effet de la fatigue au sein de la matrice des CMC est relativement modéré vis-a-vis des
autres constituants (fibres et phénomeéne aux interfaces), du fait de sa faible ténacité [Evans-1995].
Plusieurs mécanismes d’endommagement sont a distinguer, comme décrits ci-apreés.

e la propagation sous-critique (PSC)

Les céramiques sont des matériaux fragiles, qui rompent brutalement lorsque le facteur
d’intensité de contrainte en fond de fissure K, devient égal a la ténacité K. Or le facteur K, est
directement lié a la taille des défauts au sein de la céramique :

K, = Yo./2ma, (Equation 10)
Avec :

o : la contrainte appliquée
Y : constante suivant la forme du défaut
a.: rayon « critique » du défaut

La résistance mécanique de la céramique va diminuer donc avec l'augmentation du nombre de
défauts et la croissance lente de ces défauts sous I'influence d’un champ de contraintes en tension.

Cependant, des les années 1960, un nombre important d’études ont montré que certains verres
étaient également extrémement sensibles a un phénomeéne de propagation lente de fissures
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(propagation dites sous critique, SCG: « Slow Crack Growth ») qui apparait pour des facteurs
d’intensité inférieurs a la ténacité [Charles-1962, Wiederhorn-1967]. Ce phénoméne est amorcé et
favorisé par I'environnement externe de la céramique, puisque les travaux effectués sur différents
verres et céramiques monolithiques ont mis en évidence la présence de réaction d’hydrolyse des
liaisons Si-O-Si en fond de fissure dés la température ambiante [Wiederhorn-1967]. Cette rupture des
liaisons interatomiques en fond de fissure est en fait un phénomeéne de corrosion sous contrainte,
qui accélere la propagation des fissures. La PSC est thermiquement activée et devient ainsi plus
importante a haute température.

Dans la matrice :

De nombreuses études ont été effectuées sur le SiC-a [e.g. Lewinsohn-1998]. Celles-ci montrent
que le SiC n’est pas sensible a la propagation sous critique a basse température du fait qu’il ne
contient pas de phase intergranulaire. Cependant, dés 1000°C la rupture transgranulaire par PSC
devient importante. Par contre, aucune étude n’a été faite sur le SiC élaboré par CVI (phase B).

Dans les fibres de SiC :

Les premiers travaux concernant la fissuration sous critique des fibres de carbure de silicium ont
été effectués pour des températures supérieures a 800°C [Yun-1996]. Yun et al. ont ainsi mis en
évidence le fait, qu’a haute température sous atmosphere oxydante, le fluage des fibres est le
mécanisme contr6lant la rupture.

Pour des plus basses températures, des mécanismes d’oxydation ont été plutét évoqués
[Bertrand-1998, Forio-2004]. La fissuration sous-critique a été, dans ce cas, attribuée a la croissance
lente de défauts, activée par oxydation du carbone libre présent aux joints de grains du SiC des
fibres, en fond de fissure [Bertrand-1998]. Forio et al. ont pu confirmer I'existence de ce mécanisme
en observant au microscope électronique a balayage la présence de fronts successifs d’avancée de la
fissure [Forio-2004, Gauthier-2009]. Cette croissante lente de fissure vient augmenter le facteur
d’intensité de contrainte en fond de fissure K, jusqu’a sa valeur critique Kl entrainant ainsi une
rupture brutale de la fibre [De Melo-Loseille-2010].

Les premiers essais de fatigue statique réalisés par S. Bertrand a 700°C I'ont été sur des fils de
500 fibres. Ses travaux ont porté sur trois types de fibres : Nicalon, Hi-Nicalon et Hi-Nicalon S (figure
I-29). Les résultats obtenus ont permis de proposer une classification de la résistance des différentes
fibres a la fissuration sous critique : Hi-Nicalo S > Hi-Nicalon > Nicalon. lls ont ensuite permis de voir
gue chaque fibre est sujette a la fissuration sous critique et a la rupture différée [Bertrand-1998].
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Figure 1-29 : Durée de vie de différents fils en SiC obtenue aprés des essais en fatigue statique a 700°C sous air [Bertrand-
1998]

Dans un CMC

Deux cartes regroupant les différents phénomenes de propagation sous critique au sein d’un
composite SiC/SiC avec une interphase pyrocarbone ont été réalisées en 2000 [Jones-2000], (figure I-
30) et en 2005 [Jones-2005], (figure 1-31), a la suite d’'un ensemble de travaux. Ces cartes permettent
de visualiser, en fonction de la température et de la pression partielle en dioxygene, quel
phénomeéne est prépondérant dans la propagation sous critique des microfissures et la ruine
concomitante du matériau.

La propagation sous critique des fissures est ainsi dirigée par deux grands phénomenes :

* La rupture des fibres pontantes, via leur fragilisation par I'oxydation [Evans-1996]. La
formation d’une couche d’oxyde a la surface de ces fibres conduit a une diminution de leur
résistance mécanique.

* L'ouverture des fissures, via une évolution des transferts de charge. Cela peut étre induit par la
récession de l'interphase par oxydation, conduisant alors a une modification du transfert de charge
entre la matrice et la fibre ou encore par fluage des fibres pontantes lorsque la température est
suffisamment élevée pour permettre le fluage des fibres SiC.

Dans ces travaux, le domaine étudié a été limité a une température de 800°C et une pression
partielle d'O, de 10 kPa. Ainsi, les seuls phénomenes pouvant conduire a une propagation sous
critiques des fissures sont la fragilisation des fibres par oxydation (OE) et la récession de I'interphase
en pyrocarbone, conduisant a une modification de la cinétique de transfert de charge (IR).
L’'ensemble de ces phénomenes est trés dépendant de la quantité d’oxygéne arrivant en fond de
fissure. Ainsi la capacité d’auto-cicatrisation du matériau de I'étude est trés importante dans le but
de réduire cette quantité d’oxygeéne et de retarder le plus possible ces phénomeénes de ruptures

différées.
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Figure 1-30 : Mécanisme de propagation sous critique de fissure au sein d'un SiC/C/SiC en fonction de la température et
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Figure 1-31 : Mécanisme de propagation sous critique de fissure au sein d'un SiC/C/SiC en fonction de la température et
de la pression partielle en O, (FR : Fiber relaxation by thermal, FIR : Fiber relaxation by irradiation, SR : Fiber stress-
rupture, IR : Interface removal by oxidation, OE : Oxidation embrittlement, VS : Viscous sliding) [Jones-2005]

e Dégradation des fibres

La fibre de SiC utilisée au sein des CMC est un matériau fragile (fait majoritairement de
céramique) qui peut étre soumise a un mécanisme d’endommagement par usure ou bien par
abrasion qui peut entrainer une diminution de ses propriétés mécaniques [Olivier-1998]. De plus, la
présence de microfissures dans la matrice peut conduire a un phénoméne d’oxydation de la fibre,
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pouvant introduire des défauts de tailles critiques en surface et accélérer 'amorcage de ces fissures
[Penas-2002].

e Dégradation de l'interface fibre/matrice

Certains auteurs ont montré que, pour des essais de fatigue cyclique, le mécanisme
prépondérant n’est pas la diminution des propriétés mécaniques par abrasion de la fibre, mais la
dégradation de l'interface fibre-matrice [Evans-1995, Rouby-1993]. Les glissements répétés le long
des zones de déchaussements entre la fibre et la matrice entrainent la formation de débris et
I’émoussement des aspérités. Le résultat de ce mécanisme est la diminution de la contrainte de
glissement interfacial (t) favorisant la poursuite du mécanisme de décohésion [Holmes-1992]. Cette
diminution de T, entrainant un élargissement des longueurs de transfert de charge, peut engendrer
une surcharge locale de certaines fibres, comme cela a été vu précédemment.

o FEffet de la fréquence

Des essais de fatigue réalisés sur des composite SiC/CAS ont montré la faible influence de la
fréquence dés lors que celle-ci est inférieure a 10Hz [Thomas-1993]. Cependant, pour des fréquences
beaucoup plus importantes (de lI'ordre de plusieurs centaines de Hz) I'augmentation de la
température a la surface des éprouvettes n’est plus négligeable et entraine une diminution de la
durée de vie en fatigue [Holmes-1990, Holmes-1994]. Cela s’explique par une diminution de la
contrainte de cisaillement mais aussi par une activation plus rapide des phénomenes physico-
chimiques tels que I'oxydation de l'interphase en PyC par exemple, menant a 'augmentation des
longueurs de décohésion, équivalent a une augmentation des longueurs de fibres chargées.

Un essai de traction peut étre mené a bien afin de mesurer les propriétés résiduelles du
matériau apres fatigue (n’ayant pas conduit a la rupture de I'éprouvette). La contrainte de rupture,
dite contrainte résiduelle aprés fatigue, peut étre supérieure a la contrainte a rupture d’une
éprouvette non sollicitée au préalable. En effet, la diminution de la contrainte de cisaillement
entraine une diminution des concentrations de contrainte et donc du transfert de charge de la
matrice sur les fibres. Ainsi, le composite semble avoir une tolérance a la création de défauts plus
importante [Shuler-1993, Mizuno-1996]. Cependant, ce comportement est actuellement trés peu
compris et modélisé.

Evolution du comportement mécanique durant la fatigue cyclique

Si la contrainte de fatigue est suffisamment élevée, la réalisation de fatigue cyclique va venir
modifier le matériau et entrainer des évolutions au sein de son comportement mécanique. Ainsi, la
réponse mécanique du CMC résulte de la contribution de la matrice et des fibres pontantes
(contribution élastique) et des phénomenes de glissement, décohésions interfaciales ainsi que
I'ouverture des fissures (contribution anélastique). Ce sont les contributions anélastiques qui
favorisent I'apparition de boucles d’hystérésis.

Les résultats expérimentaux obtenus par Reynaud lors de cyclage effectué a une contrainte
supérieure a la contrainte de fissuration de la matrice mettent en évidence une diminution de
I'ensemble des modules tangent a la boucle d’hystérésis (particulierement celui en début de

élast

déchargement E®*' et en début de chargement E°). L’aire de la boucle évolue différemment selon

I’état d’endommagement du matériau, celle-ci augmente si la fissuration matricielle est non saturée
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et diminue dans le cas inverse [Olivier-1998]. Enfin, il y a une hausse de la déformation résiduelle
avec le nombre de cycle de fatigue réalisé (figure 1-32). Lors de la mise sous charge du matériau, la
fissuration se propage sur toute la section du matériau et ne va plus évoluer si la contrainte de
fatigue ne dépasse pas la contrainte de la premiere mise sous charge. Les évolutions du
comportement mécanique découlent donc de I'élargissement du profil de contrainte dans les fibres
pontantes résultant de la diminution de la contrainte de cisaillement durant la fatigue. Cette
diminution est consécutive a I'érosion des aspérités via les frottements successifs au niveau de la
gaine matricielle.
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Figure 1-32 : Evolution des propriétés mécaniques en fonction du nombre de cycles pour un composite 2D SiC/SiC
[Reynaud-1996]

Reynaud dans ses travaux propose une évolution de I'hystérésis mécanique (AW/We) en
fonction de la contrainte de cisaillement interfacial selon les équations suivantes [Reynaud-1996] :

z aw @ (Equation 11)
Si— > 0.5 (glissement fibre/matrice localisé) We (0= —F——>—
' 3z +79)
AW o7 _4T (Equation 12)
Si% < 0.5 (glissement fibre/matrice généralisé) — (1) = a(=) (i*r)
We “ta(1-5)

Avec a = E\Vin/ EiVs et We = 0.5%(0max-Ormin) * (Emax-Emin)

Ainsi, si T est nulle ou infinie, I'hystérésis mécanique rapportée a I'énergie élastique devient nulle. De

. . * . ’ . . Ve ’
plus, elle passe par un maximum si T =t (figure I-33). Cette évolution est aussi dépendante de I'état
d’endommagement initial du matériau :

o Si le glissement des fibres est localisé prés des fissures matricielles (les profils de
transfert de charge de deux fissures voisines ne se rencontrent pas) alors I’hystérésis va
augmenter a mesure que T diminue (c'est-a-dire au fur et a mesure de la fatigue cyclique)

e Sile glissement est généralisé (le glissement se fait tout le long des fibres, I'interface
fibre/matrice est entierement décollée), I'hystérésis augmente puis diminue a mesure
que Tt diminue.

Reynaud a aussi montré que I’évolution de I'hystérésis mécanique d’un composite 2D SiC/SiC pouvait
étre modifiée si celui-ci avait subi un vieillissement thermique sous vide avant I'essai de fatigue. Ce
traitement entraine une diminution de la contrainte de cisaillement interfaciale initiale (t°) due & une
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oxydation partielle de I'interphase via I'oxygéne libre des fibres. Cela a pour résultat d’entrainer un
décalage vers la gauche de la premiere hystérésis en début d’essai (figure 1-34 et I-35). Par la suite, la
fatigue conduit a une diminution supplémentaire de t ce qui permet d’atteindre et dépasser le
maximum de la courbe (AW/We, ZT/T*), ce qui se visualise par une diminution de I’hystérésis
mécanique en fin d’essai. Sur un autre type de composite, Hi-Nicalon/[Si-B-C], les travaux ont montré
que lors d’un essai a haut température, I'oxydation de I'interphase couplée aux contraintes radiales
thermiques en tension présentes & I'interface fibre/matrice méne a une forte diminution de t©°. Au
cours de la fatigue, I’hystérésis mécanique va diminuer avec la diminution de T, car le point initial sur
la courbe (AW/We, 2r/r*) se situe déja a gauche du maximum (figure 1-35).
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Figure 1-33 : Evolution théorique de I'hystérésis mécanique en fonction de la contrainte de cisaillement interfaciale
[Reynaud-1992]
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Figure 1-34 : Evolution de I'hystérésis mécanique durant un essai de fatigue cyclique de composite 2D SiC/Sic ayant subi
un maintien sous vide durant 50h a différentes températures [Reynaud-1998]
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Figure 1-35 : Description théorique de I'évolution de la friction interne observée expérimentalement sur différents
composites [Reynaud-2009]

I1.B.3) En température sous atmosphére oxydante

L'influence de I'environnement sur les composites SiC/SiC a été mis en évidence lors de
vieillissement et d’essais mécaniques sous air [Filipuzzi-1991, Frety-1992]. Une diminution des
propriétés mécaniques a pu étre constatée suite a I'oxydation du pyrocarbone au niveau de
I'interface. Le pyrocarbone, par oxydation, est remplacé par de la silice, ce qui a pour conséquence
de venir créer une liaison forte entre la fibre et la matrice. Cutard, dans ses travaux, a montré que la
consommation initiale du pyrocarbone entraine la chute des propriétés mécaniques mais que la
formation de silice entre la fibre et la matrice vient permettre un accroissement de la rigidité du
matériau (figure 1-36) [Cutard-1993]. Cette augmentation de rigidité, ou le ralentissement de la chute
des modules au cours d’un essai de fatigue sous atmosphere oxydante et a haute température a
aussi été mis en évidence par Penas dans ses travaux de thése [Penas-2002]. Elle associe ce
phénomeéne a la formation d’'un produit fragile entre la fibre et la matrice pouvant empécher le
glissement interfacial et rigidifier le matériau. Avec I'augmentation de la température, I'oxyde
cicatrisant vient s’enrichir en silice, or comme il a été vu précédemment, une augmentation du taux
de silice entraine une augmentation de la viscosité de I'oxyde, ceci pouvant expliquer la rigidification
du matériau a haute température.
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Figure 1-36 : Evolution de la rigidité d'un SiC/SiC a chaud sous atmosphére oxydante [Cutard-1993]

Lors de ses travaux de these, Sophie Pasquier [Pasquier-1997] a réalisé des essais de traction
monotone a haute température (de 450°C a 1200°C) sur des composites SiC/SiC (avec fibre Nicalon)
et interphase multi-séquencée PyC/SiC. Les courbes des essais réalisés a 450°C et 1200°C se
superposent a celles effectuées a température ambiante. Les essais réalisés entre 450°C et 700°C
présentent en outre des ruptures identiques. Cependant, pour des températures supérieures a
800°C, la rupture intervient de plus en plus rapidement une fois que la zone non linéaire du
comportement mécanique est atteinte a mesure que la température est augmentée. Ces ruptures
n’ayant pas été observées lors des essais réalisés sous argon, ce phénomeéne est dépendant de
I’environnement et avant tout de l'oxydation. Les travaux de Pluvinage et al [Pluvinage-1993],
effectués sur composite SiC/SiC (2D et 3D tressé) avec une interphase PyC, ont montré que la
déformation a la rupture pouvait étre divisée par deux lors d’essai sous air a 900°C et 1300°C par
rapport a la température ambiante alors qu’elle augmente sous argon.

L'effet de I'environnement et donc de I'oxydation dépend principalement de deux paramétres (i)
la température et (ii) la durée d’exposition. Pour des températures comprises entre 450°C et 700°C,
la propagation de 'oxydation est trop lente par rapport a un essai qui ne dure qu’au maximum
guelques minutes pour avoir une influence sur le comportement macroscopique. Ceci a été confirmé
par la réalisation d’essai 700°C avec une vitesse de déformation moins importante pour laquelle, la
rupture du matériau est alors intervenue plus rapidement [Pasquier-1997]. Le couplage entre temps
et température est donc primordial. La vitesse de sollicitation va fixer la durée d’exposition de
I'interphase en pyrocarbone a I'air.

Il apparait donc que les essais de traction, monotones ou cyclés, ne sont pas les essais les plus
adaptés pour correctement dissocier 'endommagent mécanique des mécanismes d’oxydation. Des
essais de fatigue statique/fluage semblent plus appropriés, car (i) la contrainte est fixée et constante
au cours de l'essai et (ii) les durées mises en ceuvre sont nettement plus compatibles avec
I’établissement des phénoménes d’oxydation, d’autant que ces essais sont plus proches des
conditions d’applications du matériau (avec de faibles contraintes).

Quelle que soit I'atmosphere d’essai utilisée, le fluage du composite est contrélé par celui de la
fibre [Wilshire-2000] qui demeure négligeable si la température reste inférieure a 1200°C et la
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contrainte a 170 MPa [Simon-1984]. Dans ce travail, le fluage n’intervient donc pas comme un
mécanisme engendrant un endommagement du matériau.

Cependant, certains auteurs [Farizy-2002, Moevus-2007, De Melo-Loseille-2010], ayant étudié le
phénoméne de fluage ou encore d’oxydation sous contrainte en température des CMC
autocicatrisant, ont mis en avant trois domaines concernant I'effet de la température et donc de
I’oxydation sur le comportement mécanique.

i. T<600°C:

L'oxydation et la volatilisation de l'interphase en pyrocarbone sont observées dés 400°C. La
consommation de l'interphase va entrainer une modification du comportement mécanique via un
report de charge de la matrice sur les fibres. De plus, I'interphase ne peut plus jouer son réle de
fusible mécanique et de déviateur de fissures. Les gaz oxydants vont pouvoir atteindre les fibres et
accélérer leur oxydation. L’analyse des faciés de rupture met en évidence la présence de facies miroir
typique d’une propagation lente de fissure avec des arcs de propagation visibles, qui est favorisée
sous oxygene et amplifiée sous vapeur d’eau. Comme mentionné dans les paragraphes précédents,
la cicatrisation du matériau n’est pas possible dans ce domaine de température. Bien que la présence
de verre ait été observée des 500°C, la quantité reste trop faible pour venir combler les fissures,
surtout en présence de vapeur d’eau provoquant un phénomene de volatilisation du B,0s.

ii. 600°C<T<900°C:

En absence d’humidité, la cicatrisation du matériau est suffisante pour protéger les fibres. Les
phases borées de la matrice multi-séquencée consomment |'oxygene, impliquant une diminution de
I’oxydation de l'interphase et des fibres. A I'inverse, en présence d’H,0, la cicatrisation est fortement
diminuée voire empéchée a cause de la volatilisation de I'oxyde formé. Au final, la durée de vie du
matériau en atmosphere humide diminue par rapport a celle en atmosphére seche mais reste plus
importante que celle observée pour des températures plus faibles, a contrainte fixée.

iii. 900°C<T:

La cicatrisation est ralentie par la volatilisation de I'oxyde de bore. De plus, les effets de synergie
entre |'oxyde cicatrisant et la fibre peuvent conduire a une dégradation partielle de celle-ci en venant
dissoudre la silice a sa surface. Cependant, cette couche de silice protectrice permet de ralentir la
propagation sous critique de fissure.

Dans les conditions de température utilisée pour cette étude, I'effet de la fatigue cyclique sur le
comportement mécanique du matériau est tres lié au comportement de I'oxyde (solide ou liquide) au
sein de microfissures. En effet, Carrére [Carrére-1996] lors d’essais sur SiC/SiBC a montré que le
cyclage mécanique vient jouer sur (i) I'uniformisation des épaisseurs d’oxyde liquide dans la fissure et
(ii) sur une éventuelle éjection de I'oxyde liquide hors de la fissure ou en fond de fissure, ce dernier
point étant fortement lié a la viscosité du verre. L'ouverture-refermeture des fissures va entrainer
une production d’oxyde plus importante, semblant conduire a une rigidification du matériau plus
importante que par rapport a des essais de fluages (dans les mémes conditions). Les différences en
termes de durée de vie entre les essais sous argon et sous air montrent que les phénoménes
d’oxydation sont a prendre en compte dans la rupture finale du matériau et cela est d’autant plus
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important que la fréquence est élevée. En effet, plus le cyclage est important, plus les phases
matricielles contenant du bore s’oxydent rapidement avec comme conséquence la perméabilité a
I’oxygéne de la fissure.

La réalisation d’essais thermomécaniques fait intervenir un trés grand nombre de parameétres
tels que: la température, la contrainte appliquée, le type de sollicitation, I'environnement, la
fréquence, la durée d’essai. Tout ceci, couplé au fait que le nombre d’essais réalisables est limité,
rend le découplage des effets et I'analyse des résultats tres délicats. Il est essentiel de venir choisir
les bons indicateurs de I’évolution du comportement du matériau et de chercher a les comparer
selon les différentes conditions expérimentales retenues.
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Synthese

L'objectif de ces travaux de thése est de venir comprendre comment |'oxyde présent au sein du
matériau peut venir influencer le comportement mécanique du composite lors de différentes
sollicitations thermomeécaniques en fonction de son état. Il apparait crucial de bien dissocier chaque
protagoniste, c'est-a-dire (i) les sollicitations mécaniques et I'endommagement du matériau qui en
résulte, (ii) la température, qui va favoriser I'oxydation du matériau et (iii) I'atmosphéere ambiante qui
controle I'oxydation du matériau. C’est donc un probleéeme avec un fort couplage entre les différents
parametres. Il est nécessaire afin de comprendre au mieux I'influence de chacun de venir réaliser les
essais les plus pertinents, permettant d’obtenir le plus d’informations possibles.

Pour cela, des essais de traction cyclée a 'ambiante et a haute température sous atmospheére
neutre permettent de venir caractériser le comportement mécanique initial du matériau (sans effet
de la température et en absence d’oxydation) puis d’observer I'effet intrinseque de la température
sur le comportement mécanique (en s’affranchissant de I'oxydation).

| Caractérisation initiale |

Traction cyclée Traction cyclée Refroidissement lent (20°C/min) Choc thermigue (trempe)
Tamb 800°C sous Ar entre 800°C et 'ambiant entre 800°C et 'ambiant
Influence \/
intrinséque de la Influence de la vitesse de
température refroidissement sur I'état
d'endommagement

Comportement
mecanique du
matériau/Domaine
d'endommagement

Figure 1-37 : Schéma des essais permettant la caractérisation initiale du comportement du matériau

Par la suite, l'objectif de la série d’essais de vieillissement sous air avec cyclage
thermomeécanique est de venir favoriser la formation de verre autocicatrisant au sein du matériau et
d’alterner différentes conditions de cyclages a la fois mécaniques et thermiques afin de voir
I'influence de I'un sur I'autre.

| Essais de vieillissement avec cyclage thermomécanique |

Essai 3 800°C et haute o Essai 3 800°C et basse o Essai 2 400°C et haute o

NV
Effet de I"'oxydation et de sa Effet de la présence de
localisation au sein du mateériau via verre au sein du
un endommagement différent materiau

Figure 1-38 : Schéma des essais de vieillissement avec cyclage thermomécanique, caractérisation de l'influence de I'oxyde
sur le comportement du matériau
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Les études sur la mouillabilité et la viscosité du verre montrent une forte modification aux
alentours des 700-600°C. Afin de mettre en évidence l|'effet de la viscosité du verre sur le
comportement mécanique du matériau des essais avec des plateaux décroissants en température
ont été réalisés. La comparaison entre les deux essais qui proposent deux durées de refroidissement
bien différentes permet d’observer l'influence de la vitesse de refroidissement sur le comportement

du matériau.

I Influence de la viscosité et du type de refroidissement I

Vieillissement avec Refroidissement avec Refroidissement avec Vieillissement avec
cyclage thermomeécanique plateaux thermiques plateaux thermiques cyclage thermomeécanique
800°C et haute o 800°C a 100°Cet haute o 800°C & 100°C et basse o 400°C et basse o

\/

Influence de la viscosité
et de 'endommagement
meéecanique initial

Influence de la vitesse de Influence de la vitesse de
refroidissement surle refroidissement sur le
comportement mecanique comportement mecanique

Figure 1-39 : Essais réalisés pour déterminer l'influence de la viscosité de I'oxyde sur le comportement du matériau

Enfin, I'influence de la fatigue cyclique au cours d’une rampe thermique est investiguée a travers une
série d’essais permettant de voir I'influence du couplage entre la fatigue et la présence d’oxyde qui
va changer d’état en cours d’essai en fonction de la température.

| Comprendre un cyclage thermomécanique (T, = 800°C) sous air sec

Pré-endommagement et pré oxydation pour remplir les fissures (3h a 800°C sous atmosphére séche) |

-+

ﬁ:ycla ge mécanique 4 100°C Cyclage mécanique + oxydation Influence du cyclage thermique \

controlée a Ty = 800°C «cyclage lorsderampeen T »

Cyclage mécanique de 100°C =» 800°C
Oxyde solide =¥ liquide

Accés de O; au coeur du matériau
Essaiaforteo

Acces de O; limité a la surface
Essai a faible o

Découplage des différents phénoménes physico-chimigues et des Cyclage mécanique de 550°C =» 800°C

changements d'état des oxydes cicatrisants sur le comportement sous Oxyde uniguement liquide
\ cyclage mécanique /

Figure 1-40 : Ensemble des essais réalisés pour caractériser l'influence de la fatigue cyclique dans des conditions
anisothermes sous atmosphére oxydante

Les différents moyens de caractérisation utilisés au cours de ces travaux sont présentés dans le
chapitre suivant, ainsi que le matériau de I'étude.
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Chapitre II

Matériau et techniques expérimentales
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I. Les technigues de caractérisation morphologigues et physico-
chimigues

A la suite des essais mécaniques, les éprouvettes sont découpées suivant différents plans par
rapport aux directions des fibres (figure I1lI-1), permettant ainsi la réalisation d’observation
microscopique. Ces observations faites sur le faciés de rupture ou les différentes coupes
(transversale et longitudinale par rapport a l'axe de traction) permettent de compléter les
informations obtenues a partir des essais mécaniques sur I’état de fissuration et/ou de dégradation
physico-chimique.

Le faciés de rupture (lorsqu’il est présent en zone utile de I'éprouvette, i.e. dans la partie
sollicitée de fagon homogéne) permet d’accéder aux longueurs de déchaussement des fibres, et donc
a la qualité de l'interphase fibre/matrice. De plus, I'analyse des fac