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Introduction générale  
 

Les enjeux politiques et économiques associés au domaine spatial nécessitent d’être capable 

de répondre aux besoins grandissant des clients institutionnels et des opérateurs commerciaux en 

s’appuyant sur une démarche d’amélioration continue des services et des produits. En effet, la course 

à l’espace a permis le développement de nombreux systèmes de télécommunications et de 

géolocalisation, aujourd’hui indispensables, mais a également permis des avancées importantes pour 

la recherche scientifique. Ainsi, la demande croissante de mise en orbite de satellites et autres engins 

spatiaux a conduit les industriels à impulser le développement de nouveaux lanceurs spatiaux dont la 

capacité d’emport ne cesse d’augmenter.  

Les industriels européens ont pour objectif de s’imposer comme leaders mondiaux de la propulsion 

orbitale, afin de pérenniser l’accès à l’espace indépendant pour l’Europe. Les technologies utilisées 

aujourd’hui s’appuient sur les retours d’expérience et une expertise de qualité acquise depuis de 

nombreuses années. Cependant, des solutions innovantes doivent être trouvées afin de réduire les 

coûts et les délais de production tout en assurant une fiabilité équivalente aux produits en service (plus 

de 80 lancements consécutifs pour Ariane 5 depuis 2004).  

 

Dans le cadre d’une collaboration étroite avec Safran Ceramics et ArianeGroup, cette thèse 

porte sur l’amélioration des performances et de la durée de vie des matériaux utilisés au sein des 

propulseurs (cols de tuyères et vannes). Les conditions de fonctionnement imposées dans les moteurs 

de fusée impliquent pendant quelques minutes des conditions dites de hauts flux : températures 

supérieures à 2000°C, contraintes mécaniques, des vitesses de gaz élevées (de l’ordre de la centaine à 

plusieurs milliers de m/s), et des gaz oxydants et corrosifs. Une bonne stabilité dimensionnelle des 

matériaux est nécessaire dans ces conditions.  

Les matériaux possédant les caractéristiques thermomécaniques idéales pour la conception de ces 

pièces structurales sont sans conteste les composites à matrice céramique (CMC), et plus 

particulièrement les composites thermostructuraux à fibres et à matrice carbone (Cf/C) [THEBAULT, 

1993 ; CAMUS, 2016]. En plus d’une densité faible, ces composites à base de carbone présentent des 

propriétés thermomécaniques excellentes à très haute température et sous atmosphère inerte ou 

sous vide : résistance mécanique, ténacité élevée, résistance aux chocs thermiques, faible coefficient 

de dilatation thermique… [LOEHMAN, 2006 ; TANG, 2007]. Néanmoins, sous écoulement gazeux 

oxydant et corrosif à haute vitesse, le carbone s’oxyde de manière active dès 400-450°C sous forme 

gazeuse (CO et CO2). L’augmentation de la porosité, créée par l’évacuation des espèces gazeuses, 

accroît la consommation de carbone par oxydation. Ces phénomènes limitent la durée de vie de ces 

matériaux.  

La solution industrialisée actuellement est l’application d’une protection externe sous la forme 

d’un revêtement constitué de carbure de silicium (SiC) [CAMUS, 2016]. Ce composé céramique 

présente des propriétés physico-chimiques intéressantes telles que : faible densité et coefficient 

d’expansion thermique modéré. Dans un environnement riche en oxygène, la formation de l’oxyde 

liquide SiO2 permet de cicatriser les défauts qui apparaissent sur le revêtement, et protège le renfort 

fibreux en limitant la diffusion des espèces oxydantes à travers son épaisseur jusqu’au substrat 
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[WESTWOOD, 1996]. Cependant, pour des températures supérieures à 1800°C et avec l’augmentation 

de la teneur en espèces corrosives, la protection apportée par cette couche de SiO2 formée par 

oxydation du SiC est limitée.  

L’utilisation de matériaux ultra réfractaires, dits UHTCs (Ultra High Temperature Ceramics), en tant que 

composés protecteurs fait l’objet d’un intérêt grandissant pour l’amélioration de la résistance à 

l’oxydation [SAYIR, 2004 ; CORRAL, 2008]. De nombreux systèmes (carbures, borures, nitrures) ont été 

évalués, et d’une manière générale, la composition chimique [80%vol. ZrB2 + 20%vol. SiC] semble 

optimale : elle permet un bon compromis entre la résistance à l’oxydation, et la compatibilité 

thermomécanique et chimique avec les renforts en fibres de carbone [OPEKA, 2004 ; ANDREANI, 

2010]. Néanmoins, sous la forme d’un revêtement, la protection est limitée dans le temps à la surface 

des composites Cf/C (consommation souvent supérieure à 100µm/min).  

Dans les matériaux composites, la matrice a pour rôle de maintenir la cohésion de l’ensemble 

fibres/matrice et d’assurer la répartition des efforts mécaniques. Elle sert également à protéger les 

fibres de l’environnement extérieur. Aussi, l’introduction partielle ou totale de nouveaux constituants 

matriciels peut être envisagée afin d’améliorer la résistance à l’oxydation à ultra haute température 

des composites Cf/C. L’introduction de phases UHTC du système (B;C;Si;Zr) sous forme de matrice est 

envisagée.  

 

Le procédé utilisé conventionnellement pour la fabrication des CMC (Infiltration en voie 

gazeuse : Chemical Vapour Infiltration – CVI) ne permet pas de répondre aux exigences de réduction 

des coûts, du fait de temps d’élaboration conséquents. Par ailleurs, les céramiques ultra réfractaires 

possèdent des points de fusion très élevés (>3000°C) qui rendent difficile leur mise en œuvre. Afin de 

faciliter l’élaboration des matrices, l’utilisation de procédés mixtes en phase liquide permettrait 

l’obtention de matrices denses avec des compositions chimiques à base d’UHTC variées, avec un gain 

de temps considérable. 

Ces travaux ont pour but d’optimiser les paramètres d’élaboration d’une matrice à base d’UHTC au 

sein d’une préforme Cf/C faiblement densifiée par une matrice de pyrocarbone. Parmi les différents 

procédés possibles, un procédé en 2 étapes a été choisi : (i) le comblement par imprégnation de 

suspensions de poudres (Slurry Infiltration, SI) ; et (ii) la densification par infiltration réactive de 

métaux fondus (Reactive Melt Infiltration, RMI). La caractérisation physico-chimique des matériaux 

permet de décrire les microstructures obtenues en fonction des paramètres des procédés. La maîtrise 

de ces paramètres permet de contrôler la composition chimique finale, de limiter la porosité ouverte 

et également de ne pas dégrader le renfort fibreux lors de l’élaboration.  

 

Afin d’évaluer les performances des matériaux composites obtenus, des essais expérimentaux 

sont réalisés en conditions proches de celles de fonctionnement réel. La comparaison de la réponse 

de chaque matériau est rendue possible grâce à une démarche d’essais à iso-flux et des conditions de 

tests reproductibles. Le choix des paramètres d’essais a été réalisé afin d’atteindre une température 

supérieure à 2000°C et d’obtenir une composition de flamme oxydante et corrosive. Les différentes 

caractérisations physico-chimiques réalisées après les essais, ainsi que les données acquises via les 

outils de contrôle utilisés pendant les essais, permettent de déterminer les mécanismes 

d’oxydation/corrosion mis en jeu. L’efficacité de la protection anti-oxydation et anti-corrosion 

apportée par une matrice UHTC peut ainsi être évaluée.  
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Ce manuscrit s’articule autour de 5 chapitres afin de répondre à la problématique 

d’amélioration des propriétés de résistance à l’oxydation/corrosion des matériaux internes aux 

propulseurs spatiaux : 

- Le Chapitre 1 est consacré à une revue bibliographique. Un bilan est réalisé sur les 

caractéristiques nécessaires que doit posséder un revêtement pour assurer une protection à 

T>2000°C. La stabilité thermochimique de plusieurs composés (seuls ou combinés) issus de la 

famille des UHTC est présentée par rapport aux futures sollicitations de l’application. Les 

contraintes imposées pour l’élaboration de revêtements conduisent à envisager une 

protection sous la forme d’une matrice. La comparaison des différents procédés permettant 

l’introduction d’une matrice à base d’UHTC conduit au choix de procédés en phase liquide.  

Plusieurs techniques d’essais d’oxydation/corrosion sont également présentées afin de 

sélectionner la technique qui sera utilisée pour l’évaluation du comportement de ces 

matériaux à ultra haute température.  
 

- Le Chapitre 2 introduit les moyens expérimentaux mis en œuvre au cours de la thèse. Les 

différents précurseurs utilisés sont tout d’abord présentés, puis les étapes d’élaboration en 

voie liquide sont détaillées : imprégnation de suspensions de poudres et densification par 

infiltration réactive d’un métal fondu. L’utilisation des techniques de caractérisation physico-

chimique est détaillée. La technique d’essai sous torche oxyacétylénique est également décrite 

ainsi que la méthodologie de caractérisation permettant de comparer les différents matériaux.  
 

- Dans le Chapitre 3, l’optimisation des paramètres d’élaboration de composites Cf/C-UHTC est 

effectuée sur le système ZrB2(s), C(s), et Si(l). L’unique réaction entre C et Si permet 

d’appréhender les mécanismes de densification afin de mieux contrôler les deux étapes du 

procédé global d’introduction de la matrice. La structure et la microstructure des matériaux 

sont décrites après élaboration et après les essais sous torche oxyacétylénique. Les différentes 

caractérisations permettent d’identifier les principaux mécanismes de dégradation des 

matériaux. La modulation des paramètres d’essai permet de sélectionner les conditions de test 

les plus sévères. Cependant, les limites du système réactionnel ZrB2(s), C(s), et Si(l) sont mises en 

évidence. Par la suite, il faut donc envisager de nouveaux précurseurs pour améliorer la 

densification de la matrice. 
 

- Le Chapitre 4 présente la démarche de sélection de nouveaux précurseurs en s’appuyant sur 

les réactions pouvant avoir lieu lors du procédé de densification par RMI. L’influence des 

précurseurs, de leurs proportions et de leur étape d’introduction est mise en évidence sur les 

caractéristiques structurales et morphologiques des matériaux après RMI. Différents systèmes 

réactionnels permettant l’obtention de composites denses de type Cf/C-UHTC sont 

sélectionnés.  
 

- Le dernier chapitre, le Chapitre 5, expose les résultats des essais d’oxydation/corrosion sous 

torche oxyacétylénique réalisés sur les composites de type Cf/C-UHTC optimisés au chapitre 4. 

Différents types d’essais ont été réalisés afin de comparer la capacité de protection des 

différentes compositions de matrice. Les mécanismes de dégradation et de passivation des 

matériaux sont décrits en s’appuyant sur les caractérisations chimiques et microstructurales. 

Au regard des évolutions de compositions et de microstructures, ces différents matériaux 

peuvent être classés en fonction de l’efficacité de leur protection. 
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CHAPITRE I – SYNTHÈSE BIBLIOGRAPHIQUE 
 

Cette synthèse bibliographique permet de présenter les matériaux composites 

thermostructuraux de type carbone/carbone et les problématiques liées à la propulsion spatiale. Les 

sollicitations environnementales imposées par cette application nécessitent de protéger efficacement 

ces matériaux afin de limiter leur dégradation en cours d’utilisation. Les céramiques ultra-réfractaires 

(UHTC) présentent des propriétés intéressantes pour être utilisées en tant que protection contre 

l’oxydation/corrosion à T>2000°C. Les contraintes relatives à l’application de revêtements ont conduit 

à préférer l’introduction de la protection sous la forme d’une matrice. Parmi les voies d’élaboration 

possibles de matrices composées d’UHTC du système (B;C;Si;Zr), les procédés en phase liquide sont 

particulièrement intéressants. La comparaison des différents procédés a permis le choix d’une 

élaboration en deux étapes : (i) un pré-comblement par les poudres et (ii) une densification par 

infiltration réactive d’un métal fondu. Afin d’évaluer le comportement en oxydation/corrosion dans 

des conditions proches de la propulsion spatiale, une comparaison de différentes techniques de tests 

est présentée. La torche oxyacétylénique a été choisie comme méthode discriminante et rapide pour 

le classement de l’efficacité de la protection apportée par différentes compositions chimiques de 

matrice. 
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I. Introduction  

Les matériaux appelés composites présentent au moins deux constituants non miscibles, dont 

l’assemblage permet d’atteindre des propriétés plus élevées que les constituants pris séparément 

[NASLAIN, 1985]. L’élément appelé renfort, peut se trouver sous forme particulaire (notamment pour 

l’amélioration de propriétés spécifiques telles que la conductivité électrique par exemple) ou encore 

fibreuse (essentiellement pour l’amélioration de la tenue mécanique). L’élément dénommé matrice 

permet la cohésion de l’ensemble et la protection du renfort vis-à-vis de l’environnement extérieur. 

Les structures naturelles, comme le bois ou les os, ont initié le développement des composites 

artificiels qui sont classés en fonction de la nature de leur matrice : les Composites à Matrice Organique 

(CMO), les Composites à Matrice Métallique (CMM) et les Composites à Matrice Céramique (CMC).  

Les matériaux capables de résister à la fois à des sollicitations mécaniques sévères et à des 

températures très élevées, telles que les conditions extrêmes imposées par la propulsion spatiale, sont 

les composites thermostructuraux, faisant partie de la famille des CMC. En effet, les céramiques 

présentent une réfractarité et une rigidité suffisamment importantes pour des applications à très 

hautes températures. Les inconvénients limitant leurs applications, tels que leur fragilité et leur faible 

tolérance aux défauts [CAVALIER, 1992], ont été accommodés par le développement des structures 

composites et l’introduction d’un renfort. L’architecture atypique des CMC consiste en l’assemblage 

de fibres céramiques reliées à une matrice également en céramique. L’introduction d’un troisième 

élément à l’interface fibre/matrice, appelé interphase, a pour rôles principaux le transfert des charges 

mécaniques et la déviation des fissures en son sein pour aboutir à une rupture cohésive de l’ensemble 

(Figure 1).  

 
Figure 1 : Représentation schématique a) d’un mini-composite et b) du principe de fusible mécanique de l’interphase 

(déviation de fissure au sein de l’interphase, initiant une rupture cohésive). 

Parmi les CMC, les composites à fibres et matrice en carbone (composites Cf/C) se distinguent du fait 

de leurs bonnes propriétés thermiques et mécaniques : capacité à résister bien au-delà de 1600°C sous 

atmosphère inerte, résistance aux chocs, faible coefficient de dilatation thermique, faible masse 

volumique et ténacité élevée [CAVALIER, 1992]. Cependant, ils s’oxydent de manière active dès 400°C 

sous atmosphère oxydante et corrosive [McKEE, 1991] en formant principalement du monoxyde de 
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carbone CO et du dioxyde de carbone CO2 gazeux [SMITH, 1978 ; TANG, 2007]. Il est donc nécessaire 

d’apporter à ces composites une ou plusieurs protections, internes et/ou externes, permettant 

d’augmenter leur résistance à l’oxydation/corrosion à très haute température.  

La première partie de ce chapitre est consacrée à la présentation des matériaux ultra-

réfractaires issus de la littérature pour Tutilisation > 2000°C, principalement utilisés comme protection 

externe sous la forme de revêtements (dont les compositions ont été affinées sur pièces 

monolithiques). Ensuite, les procédés permettant d’aboutir à des matrices de mêmes natures 

chimiques seront présentés (protection interne et externe simultanément). Cela permettra in fine de 

sélectionner la voie d’élaboration la plus efficace et la plus adaptée à la protection anti-oxydation et 

anti-corrosion des composites Cf/C traités au cours de cette thèse. 

II. Protections anti-oxydation et anti-
corrosion pour T>2000°C 

II.1. Cahier des charges d’un revêtement protecteur 

La protection contre l’oxydation/corrosion d’un composite Cf/C peut se faire à différentes 

échelles : sous forme de revêtement externe, revêtement sur fibres ou en remplaçant en partie ou 

toute la matrice carbonée. L’application d’un revêtement de surface permet de protéger facilement 

un substrat quel qu’il soit. Une large gamme de procédés et de matériaux aux compositions variées 

sont disponibles. Néanmoins, la réalisation de celui-ci est soumise à plusieurs contraintes d’ordres 

chimique et mécanique (Figure 2) afin de conserver une bonne efficacité de Tambiante à Tutilisation>2000°C 

et sous diverses conditions environnementales (composition, pression, vitesse de gaz, …).  

 
Figure 2 : Schéma des caractéristiques nécessaires pour une protection de surface sur substrat carboné [STRIFE, 1988]. 

Adhérence au substrat : 

L’efficacité de la protection vis-à-vis de l’oxydation/corrosion exige tout d’abord une 

adhérence suffisante entre le revêtement et le substrat, favorisée par la compatibilité chimique et 

mécanique entre ces deux éléments. L’ancrage de la protection peut être réalisé physiquement par 

l’interpénétration des matériaux dans leurs porosités respectives [STRIFE, 1988]. Des interactions 

chimiques entre la surface du substrat (dans le cas présent un composite Cf/C) et la protection peuvent 

créer une liaison forte à l’interface. Ces interactions doivent être maîtrisées si possible. En effet, il faut 
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éviter la formation de phases gazeuses ou liquides, dont l’accumulation à l’interface 

revêtement/substrat peut conduire à une dégradation du revêtement par écaillage. Les composés 

utilisés doivent être stables thermiquement et chimiquement jusqu’à leur point de fusion. Pour limiter 

les risques de fissuration et de décohésion prématurée du revêtement, il faut éviter : 

- les variations de composition ou la juxtaposition de composés dont les coefficients de 

dilatation thermique sont trop éloignés et qui provoquent des gradients de déformations trop 

importants liés aux contraintes résiduelles d’origine thermique ; 

- les changements de structure comme les transformations allotropiques qui impliquent des 

variations volumiques trop importantes.  

Par ailleurs, la protection sera d’autant plus efficace que les matériaux qui la composent, présentent 

une faible perméabilité à l’oxygène, une certaine résistance à l’érosion et une faible volatilité 

(meilleure stabilité thermochimique).  

La combinaison de toutes ces caractéristiques est directement liée à la composition des matériaux et 

à leurs microstructures conférant à la fois des propriétés de barrière thermique et de barrière 

environnementale.  

Barrière thermique :  

Le rôle d’une barrière thermique est de limiter le transfert de chaleur vers le substrat et donc 

son échauffement. L’utilisation de matériaux isolants (avec Tfusion >> Tutilisation) [LEVI, 2004] permet 

d’accumuler la chaleur à la surface et de la dissiper par diffusivité thermique et par rayonnement. Une 

microstructure poreuse peut contribuer à accroître le caractère isolant du revêtement, mais la tenue 

mécanique ainsi que la perméabilité seront fortement altérées.  

Barrière environnementale :  

Le rôle d’une barrière environnementale est de fortement limiter la diffusion des espèces 

oxydantes et corrosives vers le substrat carboné. Le coefficient de diffusion de l’oxygène est une 

propriété à prendre en compte dans le choix des matériaux. Par exemple, la conductivité ionique du 

matériau évolue proportionnellement à la diffusion de l’oxygène : plus elle est élevée plus le matériau 

sous-jacent sera oxydé (propriété quantifiable par la méthode de spectroscopie d’impédance 

complexe). Dans le cas des barrières environnementales, une microstructure poreuse sera 

préjudiciable, puisque le transport de l’oxygène sera facilité du fait de l’interconnexion des porosités. 

L’évacuation efficace des espèces gazeuses, telles que CO ou CO2 formés par oxydation du C, doit être 

considérée. Leur accumulation pourrait s’avérer dommageable pour l’adhérence du revêtement du 

fait de la formation de porosités à l’interface avec le substrat. Une couche supplémentaire, dite couche 

d’accroche peut être placée à l’interface substrat/revêtement, mais complexifie la structure de la 

protection.  

La partie suivante présente une liste non exhaustive de matériaux déjà mis en œuvre dans la 

littérature pour la protection de Cf/C à environ 2000°C, et plus particulièrement les composés issus de 

la famille des céramiques ultra-haute-température.  
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II.2. Choix des constituants : les céramiques ultra 

réfractaires  

II.2.a. Matériaux actuellement en application : les composites 

Cf/C-SiC 

Le carbure de silicium est actuellement le matériau le plus utilisé pour la réalisation des 

protections contre l’oxydation/corrosion des composites Cf/C sous la forme de revêtements [HUANG, 

2007]. Il possède une température de décomposition élevée d’environ 2730°C. Son coefficient de 

dilatation thermique (ou coefficient d’expansion thermique, CET ou α) est proche de celui du carbone 

et confère ainsi une bonne compatibilité thermomécanique aux revêtements élaborés. Les valeurs 

pour SiC et C sont respectivement αSiC = 4,0x10-6.°C-1 et αC = 1,0x10-6.°C-1 [SHI, 2014].  

Sous atmosphère oxydante et corrosive, SiC présente différents comportements en fonction de la 

température. Il s’oxyde en formant de la silice (SiO2) sous forme condensée en régime passif (Équation 

1) à haute température et sous une pression partielle de dioxygène (PO2) élevée [SINGHAL, 1976 ; 

CORRAL, 2008]. 

La silice forme alors une couche protectrice [DEAL, 1965]. Sa température de fusion est d’environ 

1700°C et sa température d’ébullition est proche de 2700°C. La cinétique de formation de SiO2 est 

lente au-dessus d’environ 1100°C [OPEKA, 2004]. Son coefficient d’expansion thermique est faible 

(valeurs entre 0,5 et 4,1x10-6.°C-1 [TADA, 2000]), et permet ainsi de limiter l’apparition de contraintes 

thermomécaniques élevées à l’interface SiO2/SiC qui pourraient provoquer une perte d’adhérence. La 

formation de SiO2 par oxydation du SiC admet une augmentation de volume significative, qui, couplée 

à une faible perméabilité à l’oxygène, explique son caractère protecteur ou passivant. La silice est 

considérée comme une bonne barrière de diffusion de l’oxygène. 

L’utilisation du SiC pour des applications aux alentours de 2000°C peut apporter une capacité 

d’autoprotection avec une certaine faculté de cicatrisation des fissures et des porosités puisque la 

silice formée se trouve sous forme liquide avec une faible viscosité [LIU, 2013-2]. Toutefois, sous faible 

pression partielle de dioxygène (PO2 < 0,2bar) et à très haute température (au moins 1600°C), 

l’oxydation de SiC devient active. La stabilité de SiO2 est compromise par sa volatilisation sous la forme 

de SiO gazeux (Équation 2) [VAUGHN, 1990 ; PAUL, 2013].  

Dès 1100°C sous atmosphère humide, la silice se volatilise également sous la forme d’hydroxyde 

Si(OH)4(g) ou oxyhydroxydes SiO(OH)(g) par exemple. La croissance de cette couche devient alors limitée 

[BRISEBOURG, 2012]. Des réactions entre la silice et le carbure de silicium peuvent également avoir 

lieu et entraînent une consommation plus rapide du matériau (Équation 3, Équation 4 et Équation 5). 

SiC(s) + 3/2 O2(g)  SiO2(s) + CO(g) Équation 1 

SiC(s) + O2(g)  SiO(g) + CO(g) Équation 2 

SiC(s) + 2 SiO2(s)  3 SiO(g) + CO(g) Équation 3 

SiC(s) + SiO2(s)  2 SiO(g) + C(s) Équation 4 

2 SiC(s) + SiO2(s)  3 Si(s) + 2 CO(g) Équation 5 
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La couche de silice en surface permet la diffusion de l’oxygène vers SiC et C, conduisant à la formation 

de CO(g), SiO(g) ou SiO2(s,l) à l’interface SiC/SiO2. L’accumulation des gaz à l’interface peut créer une 

décohésion de la couche protectrice qui génère une oxydation localement accélérée. Des transitions 

entre les régimes d’oxydation active et passive peuvent avoir lieu entre 1500 et 2200°C [OPEKA, 2004]. 

Pour se rapprocher des conditions de service, des essais d’oxydation sous torche 

oxyacétylénique sont souvent réalisés. Pour une même température de test, la résistance à l’oxydation 

de composites Cf/C-SiC augmente avec le temps. Cette amélioration est imputée à l’accumulation des 

produits d’oxydation (solides et liquides) en surface [LIU, 2013]. Pour des essais cyclés, la vitesse 

d’ablation linéaire diminue avec l’augmentation du nombre de cycles et atteint une valeur palier qui 

peut être liée à l’équilibre entre production et consommation des produits d’oxydation. Lorsque la 

température est supérieure à 1900°C, l’évaporation de la silice est accélérée. La vitesse d’ablation 

linéaire du composite Cf/C-SiC devient alors plus élevée que celle d’un composite Cf/C (les courbes de 

la Figure 3 montrent cette inversion de comportement) [LIU, 2013-2]. L’évaporation de SiO2 est 

endothermique ce qui permet de protéger le Cf/C de l’érosion thermique [SHI, 2014].  

Au bilan, les composites Cf/C-SiC ont montré leur aptitude à résister à très haute température. 

Le carbure de silicium présente une excellente résistance mécanique à haute température, une 

ténacité élevée, une bonne résistance aux chocs thermiques et une résistance à l’ablation suffisante. 

Mais, dans un environnement oxydant/corrosif et à très haute température, la transition du régime 

passif à actif implique une limitation de la protection dans le temps. C’est pourquoi d’autres matériaux 

doivent être considérés pour améliorer la durée de vie des Cf/C. 

 
Figure 3 : Vitesse d’ablation linéaire de composites Cf/C et Cf/C-SiC en fonction du flux de chaleur pour des essais sous 

torche oxyacétylénique d’une durée de 60 secondes [LIU, 2013-2]. 

II.2.b. Les céramiques ultra-haute-température : UHTC 

Les conditions extrêmes imposées par la propulsion spatiale (ou sur les boucliers thermiques 

des véhicules de rentrée atmosphérique) limitent fortement le choix des matériaux à ceux pouvant 

résister à l’oxydation/corrosion à plus de 2000°C. Depuis plusieurs décennies, les céramiques ultra-

réfractaires, autrement dénommées UHTC (pour « Ultra High Temperature Ceramics »), ont fait l’objet 

de nombreuses recherches dans le but d’accroître la résistance à l’oxydation/corrosion des Cf/C 

notamment. Les céramiques ultra-haute-température correspondent à la famille des borures, carbures 
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et nitrures des métaux de transition, ayant des températures de fusion supérieures à 3000°C (Figure 

4) [FAHRENHOLTZ, 2007].  

 
Figure 4 : Température de fusion des composés les plus réfractaires de la famille des métaux, oxydes, borures, carbures 

et nitrures [FAHRENHOLTZ, 2007]. 

Ces matériaux présentent les propriétés de résistance à l’oxydation et à l’ablation requises pour la 

protection des Cf/C [TANG, 2017]. Leur conductivité thermique est faible. La dureté et la résistance 

mécanique à haute température sont élevées, et les coefficients d’expansion thermique semblent 

modérés. Les propriétés de plusieurs UHTC sont rassemblées dans le Tableau 1 et peuvent être 

comparées aux propriétés du carbone et du carbure de silicium. Ces phases UHTC possèdent des 

valeurs de conductivités thermiques inférieures à 105 W/m.°C, c’est-à-dire inférieures au carbone et 

au SiC, respectivement de 150 et 125 W/m.°C. Malgré des températures de début d’oxydation entre 

600 et 800°C, plus faibles que pour SiC (Toxydation ≈ 1200°C), les oxydes réfractaires formés ont une 

température de fusion supérieure à celle de SiO2 (Tfusion ≈ 1650°C) et sont donc à l’état solide aux 

températures d’application considérées. Les seuls composés présentant une masse volumique 

modérée sont ZrC et ZrB2 avec respectivement une masse volumique de 6,6 et 6,1 g/cm3. ZrB2 présente 

un coefficient d’expansion thermique de l’ordre de 5,9.10-6/°C, le plus faible CET parmi les UHTC 

présentées. Le choix de ZrB2 comme composé majoritaire de la protection pourrait permettre de 

limiter les variations volumiques induites thermiquement. Dans les paragraphes suivants, il sera 

montré que la combinaison de plusieurs phases UHTC, avec ou sans ajout de SiC, permet d’améliorer 

sensiblement la résistance à l’oxydation/corrosion au-delà de 1800°C. 
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Tableau 1 : Propriétés physiques et chimiques du C et du SiC ainsi que de plusieurs UHTC [WESTWOOD, 1996 ; 
DESMAISON-BRUT, 1997 ; OPEKA, 1999 ; AHLEN, 1999 ; FAHRENHOLTZ, 2007 ; REZAIE, 2007 ; ZIMMERMANN, 2007 ; 

ZIMMERMANN, 2008 ; FERRO, 2008 ; HU, 2009 ; KATOH, 2013 ; TANG, 2017]. 

Matériau 
Propriété 

C SiC HfC ZrC TaC HfB2 ZrB2 

Masse molaire 
en g/mol 

12,01 40,10 190,54 103,23 192,96 200,11 112,84 

Masse volumique 
en g/cm3 

2,2 3,2 12,7 6,6 14,5 11,2 6,1 

Température de fusion 
en °C 

3550 
(sublimation) 

2700 3890 3540 3880 3380 3245 

Coefficient 
d’expansion thermique 

en ppm/°C 
2,5 (PyC) 4,3 (6H) 6,8 7,3 6,6 6,3 5,9 

Conductivité 
thermique en W/m.°C 

150 125 22 20 22 104 85 

Chaleur spécifique 
en J/g.°C 

0,84 0,58 0,20 0,37 0,19 0,25 0,43 

Dureté en kg/mm² 20 2500 2300 2700 2500 2800 2300 

Module d’Young 
en GPa 

- 448 350-510 350-440 285-560 480 489 

Coefficient de Poisson - 0,168 0,18 0,191 0,24 0,21 0,16 

Température de début 
d’oxydation en °C 

≈ 450 ≈ 1200 ≈ 800 ≈ 600 ≈ 750 ≈ 800 ≈ 700 

II.2.c. Les carbures d’hafnium HfC et de zirconium ZrC 

Pour les conditions d’applications visées, les carbures d’hafnium et de zirconium peuvent être 

de bons candidats du fait de leur température de fusion supérieure à 3500°C et de la formation 

d’oxydes réfractaires HfO2 (Tf=2800°C) et ZrO2 (Tf=2700°C) ; contrairement au carbure de tantale TaC 

(Tf=3880°C), qui s’oxyde pour former TaO2 dont la température de fusion est seulement de 1890°C (ou 

Ta2O5 avec Tf=1870°C). Leur rigidité et leur résistance mécanique pourraient sensiblement contribuer 

à l’amélioration de la résistance à l’érosion mécanique que subissent les matériaux dans un moteur de 

fusée par collision avec les particules solides généralement emportées par les gaz de combustion 

[TANG, 2017]. De plus, la stabilité thermochimique de leurs oxydes (ZrO2 et HfO2) est à relier à leurs 

faibles pressions de vaporisation [OPEKA, 2004].  

Cependant, ces carbures ont une résistance à l’oxydation faible, car les oxydes formés sont non 

adhérents et poreux, notamment en-dessous de 1800°C pour HfC et ZrC [CLOUGHERTY, 1968]. La 

porosité est principalement induite par l’évacuation des gaz comme le monoxyde de carbone et leur 

accumulation à l’interface du système (Hf,Zr)C-(Hf,Zr)O2 [OPEKA, 2004].  

Au sein de ces oxydes, l’oxygène diffuse sous sa forme ionique (O2-), par le biais de lacunes 

d’oxygène. Le carbure d’hafnium (et également de zirconium) déficitaire en carbone possède des 

lacunes dans son système cristallin qui favorisent également la diffusion de l’oxygène en son sein. 

Aussi, ce carbure s’oxyde de manière importante dès 600°C, et forme l’oxyde solide HfO2. Le 

comportement en oxydation de revêtements HfC a été évalué dans la littérature [WANG, 2012-2]. 

Trois étapes semblent se distinguer durant l’oxydation avec l’élévation de la température. Tout 

d’abord, HfC s’oxyde et produit une couche poreuse de HfO2 qui agit comme une barrière thermique 

réduisant ainsi la température et donc la vitesse d’oxydation de HfC. Une couche d’oxycarbure 
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d’hafnium (HfCxOy) se forme simultanément et croît entre la couche de HfO2 poreuse et le carbure HfC 

sous-jacent. Cet oxycarbure permet d’améliorer la résistance à l’oxydation puisqu’il possède un faible 

coefficient de diffusion de l’oxygène. Lorsque HfO2 fond (Tf=2800°C), il s’étale sur toute la surface et 

peut ainsi combler les pores et continuer à protéger le composite. Les processus de consommation 

d’énergie, tels que l’oxydation de HfC, la fonte de HfO2 (à T>2800°C) et l’évacuation des gaz comme 

CO, accentue d’autant plus l’effet de barrière thermique (des conclusions similaires ont été établies 

avec ZrC [SHEN, 2011]).  

Cependant, la couche d’oxyde d’échantillons type Cf/C-HfC n’est pas toujours adhérente au substrat 

carboné et s’écaille en cours d’essai sous l’effet du cisaillement des gaz et/ou lors du refroidissement. 

Les causes principales sont l’incompatibilité des coefficients de dilatation thermique, ou la pression 

trop forte due à la formation et à l’accumulation des espèces gazeuses comme CO et CO2 [PAUL, 2013]. 

Les contraintes thermiques présentes dans une couche d’oxyde compacte peuvent provoquer des 

écaillages et des fissurations [WANG, 2012-2]. Les microstructures particulaires semblent les plus 

adaptées pour mieux accommoder les contraintes liées aux différences d’expansions volumiques entre 

les composés solides lors des réactions d’oxydation.  

Pour protéger efficacement un composite Cf/C, il faudrait une épaisseur importante de ces 

carbures, (Zr,Hf)C [OPEKA, 2004], voire une introduction sous forme de matrice [WANG, 2011 ; CHEN, 

2014]. Chen et al. [CHEN, 2014] font état d’une amélioration de la résistance à l’ablation pour des 

composites C/C-ZrC quand la quantité de ZrC augmente. L’épaisseur de la couche d’oxyde et la surface 

recouverte par cet oxyde augmente avec un taux matriciel accru de ZrC, mais cette couche s’écaille 

toujours lors du refroidissement. Après des essais d’oxydation à environ 3000°C sous torche 

oxyacétylénique, les caractérisations post-test révèlent la présence de ZrO2 monoclinique et 

quadratique en surface, ainsi qu’une zone vitreuse de composition Zr, C et O [WANG, 2011]. La 

température atteinte a permis de fritter ZrC et ZrO2 formant une couche plus dense donc plus 

protectrice. L’apport de ZrC sous forme de matrice ne suffit pas à obtenir un système 

thermomécanique stable : la variation de volume lors de la transformation allotropique de la phase 

monoclinique à quadratique de cet oxyde (variation de volume estimée à environ 4%) reste à l’origine 

de niveaux de contraintes trop élevés.  

Un usage unique de composites protégés par HfC et ZrC peut être considéré malgré une sensibilité à 

l’oxydation élevée. L’ajout de SiC, par exemple, sera proposé dans la suite de cette revue afin 

d’apporter un régime d’oxydation passif permettant une amélioration de la protection. 

II.2.d. Les borures d’hafnium HfB2 et de zirconium ZrB2 

Les diborures réfractaires tels que HfB2 et ZrB2 suscitent un fort intérêt du fait de leur 

température de fusion supérieure à 3000°C, de la réfractarité déjà mentionnée de leurs oxydes (HfO2 

et ZrO2) et de l’introduction d’un nouvel oxyde, B2O3 liquide, susceptible de combler les porosités des 

couches de ZrO2 ou HfO2 (Équation 6). Le comportement et la répartition de ces deux phases 

dépendent principalement de la température et de la nature de la phase oxydante, comme présenté 

sur la Figure 5.  

La microstructure de ZrO2 à basses températures présente des grains équiaxes, qui prennent une 

structure colonnaire à haute température. La présence et la création de pores fournissent des chemins 

ZrB2(s) + 5/2 O2(g)  ZrO2(s) + B2O3(l) Équation 6 
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d’accès à l’oxygène et surtout des surfaces de contact plus grandes qui peuvent accélérer l’oxydation 

[LI, 2006]. Sous air sec et en dessous de 1000°C, l’oxyde de bore B2O3(l) permet la formation en surface 

d’une couche biphasée continue de type ZrO2-B2O3.  

Jusqu’à 1800°C en atmosphère sèche, l’oxyde liquide comble les pores de la couche poreuse, mais son 

évaporation, activée thermiquement, se produit sans limitation à l’interface oxyde/air (Équation 7). 

 
Figure 5 : Scénario d’oxydation du diborure de zirconium en fonction de la température sous air sec [PARTHASARATHY, 

2007]. 

Plus la température se rapproche de 1800°C, plus la vitesse de volatilisation de l’oxyde liquide B2O3 est 

importante, compte tenu de sa pression de vapeur élevée [PARTHASARATHY, 2007 ; PAUL, 2013]. Les 

espèces oxydantes diffusent tout d’abord à travers les pores de ZrO2, puis par dissolution dans l’oxyde 

liquide pour atteindre l’interface ZrB2/oxyde. Cette dissolution est considérée comme l’étape limitant 

l’oxydation, puisque le transport de l’oxygène à travers ZrO2 est négligeable vis-à-vis de son transport 

dans B2O3.  

Enfin pour des températures supérieures 1800°C, l’épaisseur de B2O3 devient quasiment nulle. Les 

réactions précédentes (Équation 6 et Équation 7) se produisent simultanément conduisant à la 

réaction globale suivante (Équation 8) : 

Ces matériaux utilisés sous forme monolithique monophasée sont peu résistants aux chocs thermiques 

et ont une faible résistance à l’oxydation. La combinaison de ces diborures avec un substrat carboné 

(généralement sous forme de fibres ou préformes fibreuses) peut permettre d’améliorer les propriétés 

de résistance aux chocs thermiques [PAUL, 2013]. En effet, Li et al. [LI, 2006] ont préparé et testé à 

plus de 2000°C sous torche oxyacétylénique, des composites ZrB2-C obtenus par pressage à chaud pour 

des compositions allant de 5 à 20%vol. de ZrB2. Ils ont montré que la résistance à l’oxydation et à 

l’ablation est améliorée quand la quantité de ZrB2 augmente. La résistance à l’ablation de composites 

Cf/C-ZrB2 dépend principalement du maintien de la couche d’oxyde ZrO2 et de la protection limitée 

qu’offre B2O3 [TANG, 2007]. Les coefficients de dilatation thermique sont éloignés (αZrO2=10,8x10-6K-1 

et αC=3,2 à 5,7x10-6K-1), le système ne peut pas être considéré comme stable thermo-mécaniquement. 

Basse T < ≈1000 °C

T intermédiaire ≈1000 °C à ≈1800 °C

Très haute T > ≈1800 °C

B2O3(l)  B2O3(g) Équation 7 

ZrB2(s) + 5/2 O2(g)  ZrO2(s) + B2O3(g) Équation 8 
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La présence d’un gradient de composition entre la surface et le substrat peut permettre d’obtenir des 

matériaux aux CET intermédiaires capables de limiter l’écaillage de la couche d’oxyde [LI, 2006]. Ils ont 

également montré que dans le cas particulier d’une structure granulaire, une interface discontinue et 

hétérogène est obtenue. Le substrat (mélange ZrB2 et C) et la couche d’oxyde (ZrO2) sont entre-liés et 

assurent ainsi une meilleure adhérence de la couche d’oxyde. 

L’ajout d’autres composés peut permettre à la fois de stabiliser la phase liquide à plus haute 

température, mais également de stabiliser les phases cristallines limitant ainsi les transformations 

allotropiques à l’origine de la perte de la protection [LOEHMAN, 2006 ; PAUL, 2013]. Dans la partie 

suivante, plusieurs voies d’optimisation sont présentées.  

II.3. Protection optimisée : vers la combinaison de 

plusieurs constituants 

II.3.a. Revêtements multicouches : alternance de différents 

composés 

Strife et Sheehan [STRIFE, 1988] ont proposé un système théorique permettant de répondre 

aux différentes exigences pour la protection de composites Cf/C à plus de 2000°C. Les quatre couches 

qui composent le revêtement permettent d’assurer une protection contre l’érosion, d’agir comme 

barrière de diffusion à l’oxygène, d’être auto-cicatrisant, et d’agir comme barrière thermique (voir 

Figure 6).  

 
Figure 6 : Système multicouche pour la protection d’un substrat carboné utilisé à ultra haute température [STRIFE, 1988]. 

Dans ce système multicouche, la compatibilité chimique semble assurée entre les différentes couches, 

mais la compatibilité mécanique ne l’est pas du fait des trop grandes variations de coefficients de 

dilatation thermique.  

 Différents systèmes multicouches ont été préparés et comparés sur des composites Cf/C 

imprégnés par une suspension aqueuse de ZrB2, où SiC est apporté par imprégnation et pyrolyse d’une 

résine (procédé PIP : Polymer Impregnation and Pyrolysis) [LI, 2009]. À environ 2100°C pendant 20s, il 

semble qu’une alternance de couches SiC-ZrC-SiC déposées par CVD (Figure 7b) présente une meilleure 

résistance à l’ablation comparée à une simple couche de SiC (Figure 7c) ou à un revêtement de type 

poudre de ZrB2 consolidé par SiC déposé par CVD (Figure 7a). La couche dense et continue de ZrC 

permet de retarder l’oxydation par la formation d’une couche de ZrO2 continue (Tableau 2). La 

comparaison des états de surface après le test d’oxydation montre que la zone centrale de l’échantillon 

« b » est dégradée sur une surface moins étendue (Figure 7b).  

Oxyde réfractaire

Silice

Oxyde réfractaire

Carbure réfractaire

Substrat Cf/C
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Figure 7 : Structure des revêtements et photographies de la surface de composites C/ZrB2-SiC revêtus par ZrB2+SiC, SiC-
ZrC-SiC ou SiC après un test d’oxydation sous torche oxyacétylénique à plus de 2100°C pendant 20 secondes [LI, 2009]. 

 
Tableau 2 : Propriétés d’ablation des échantillons de la Figure 7 après un test d’oxydation sous torche oxyacétylénique à 

plus de 2100°C pendant 20 secondes [LI, 2009]. 

Revêtement Vitesse d’érosion massique en g/s Vitesse d’érosion linéaire en mm/s 

Poudre ZrB2 + SiC par CVD 0,0117 ± 0,0005 0,071 ± 0,002 

Alternance SiC-ZrC-SiC par CVD 0,0096 ± 0,0005 0,041 ± 0,002 

SiC par CVD 0,0126 ± 0,0005 0,078 ± 0,002 

Des revêtements multicouches alternant SiC et HfC ont également été élaborés grâce au 

procédé de CVD [BROCKMEYER, 1998 ; SZWEDEK, 2011 ; VERDON, 2014 ; VERDON, 2014-1 ; VERDON, 

2014-2]. L’alternance d’un nombre conséquent de couches très fines (environ 10 couches de l’ordre 

de 2 à 4µm d’épaisseur) permet d’accommoder plus aisément les contraintes thermiques à l’origine 

des fissurations. Les tests d’oxydation ont mis en évidence une protection efficace à 2000°C sous air 

(four à image d’arc) pour ces multicouches HfC/SiC [VERDON, 2014]. 

Ces architectures restent néanmoins très complexes avec plusieurs étapes de fabrication 

successives, en plus de la nécessité d’avoir des épaisseurs de revêtement suffisamment élevées dans 

le cas de protection mono-constituant. L’association de plusieurs constituants au sein d’une même 

couche protectrice a également été envisagée, pour combiner les effets protecteurs de chacun des 

composés, dont plusieurs exemples sont montrés dans la partie suivante.  

II.3.b. Revêtements monocouches : combinaison simultanée de 

matériaux réfractaires  

Les résultats précédemment cités montrent qu’une épaisseur importante (au moins plusieurs 

centaines de µm) de matériau monophasé doit être considérée pour apporter une protection efficace 

au Cf/C. Différents mélanges de constituants UHTC en proportions variables ont donc été évalués : (Zr, 

Hf)B2-SiC, (Zr, Hf)B2-(Zr, Hf)C, (Zr, Hf)B2-(Zr, Hf)C-SiC, ou encore (Zr, Hf)B2-(Zr, Hf)C-TaC-SiC. La plupart 

des protections répertoriées sont élaborées par frittage conventionnel ou frittage flash, dépôt 

chimique en phase vapeur (CVD), ou par une combinaison de procédés en voie liquide, conduisant 

finalement à des revêtements plus ou moins ancrés en profondeur dans les substrats composites.  



Chapitre I – Synthèse bibliographique 

40 
 

II.3.b.i. Système bi-constituant carbure-carbure : (Zr,Hf)C-SiC 

Les systèmes (Zr,Hf)C-SiC ont été utilisés sous forme de mélanges et non plus par empilement 

de couches monophasées. Les protections ont un caractère plus ancré du fait des procédés utilisés tels 

que l’infiltration réactive de métaux fondus (procédé RMI : Reactive Melt Infiltration) [WANG, 2012 ; 

VERDON, 2014] conduisant à la réaction des éléments Hf, Zr ou Si avec le carbone du substrat Cf/C à 

protéger. Les composites Cf/C-SiC-ZrC ou Cf/C-SiC-HfC obtenus présentent diverses microstructures et 

répartition des phases.  

L’oxydation de ZrC et SiC est endothermique et se traduit par une absorption de chaleur. La formation 

d’une couche continue de ZrO2 et SiO2 agit comme une barrière thermique et une barrière de diffusion 

aux espèces oxydantes [XIE, 2014]. Des essais sous air par ATG à 1400°C ont permis de confirmer 

l’intérêt de combiner SiC à ZrC [WANG, 2012]. En effet, un composite Cf/C-SiC-ZrC peut perdre environ 

11% de sa masse en 1h, tandis que dans les mêmes conditions un composite Cf/C-ZrC perd jusqu’à 79% 

de sa masse en 1h. Les caractérisations post-test ont montré la présence de ZrO2 poreux (transport 

facilité des espèces gazeuses oxydantes). La formation de SiO2 conduit à une prise de masse, et agit 

comme barrière de diffusion à l’oxygène réduisant significativement la vitesse d’oxydation.  

Des échantillons testés sous torche oxyacétylénique présentent plusieurs zones d’oxydation 

[WANG, 2012]. Dans la zone centrale à 3000°C et après un temps très court (20 s), un mélange de ZrO2 

et ZrC est identifié, contenant très peu de SiO2. Dans la zone périphérique ayant atteint des 

températures entre 1700 et 2700°C, un mélange Zr-Si-O se retrouve sous la forme d’une phase 

vitreuse ; la silice empêchant la diffusion des espèces oxydantes. Pour des températures proches ou 

supérieures à 2000°C, la résistance à l’oxydation est améliorée. Cela se traduit par une réduction des 

vitesses de perte de masse et des vitesses d’ablation, visiblement attribuée à la diminution de 

l’évaporation de SiO2 en SiO et à la formation de ZrO2. Néanmoins, au contact des fibres de carbone et 

à T>2100°C, SiO2 peut conduire à un effet négatif si la réaction de l’Équation 9 se produit [SHI, 2014] :  

L’augmentation de la durée des tests fait parfois apparaître une augmentation des vitesses d’ablation 

et de vitesses de perte de masse. Ces phénomènes sont associés à la consommation des phases oxydes 

et donc à une évolution des mécanismes d’oxydation [XIE, 2014]. 

II.3.b.ii. Système bi-constituant borure-carbure : (Zr,Hf)B2-SiC 

L’ajout de SiC permet la formation d’un verre borosilicaté, avec les produits d’oxydation de 

ZrB2 (ou HfB2), plus stable à haute température que B2O3 seul et conservant la capacité de s’écouler 

dans les pores [LEVINE, 2002 ; OPEKA, 2004]. Les variations des proportions de (Zr, Hf)B2 et SiC ont 

conduit à la détermination d’un ajout de SiC à hauteur de 20%vol. comme étant le meilleur compromis 

entre résistance à l’oxydation et l’adhérence au Cf/C, favorisée par une bonne compatibilité chimique 

et thermomécanique [OPEKA, 2004 ; GASCH, 2004].  

Cependant, pour des températures supérieures à 2000-2200°C, l’oxydation active du SiC conduit à la 

formation de SiO gazeux, qui en s’échappant favorise l’ouverture des pores dans la couche déjà 

poreuse de ZrO2 [HAN, 2008]. À la surface du matériau, SiO2 peut se former en présence d’une pression 

partielle en oxygène plus élevée par ré-oxydation de SiO(g) qui s’échappe. La couche de silice condensée 

ne permet plus l’évacuation de SiO. Celui-ci peut alors s’accumuler sous la couche d’oxydes, jusqu’à 

SiO2(l) + C(s)  SiO(g) + CO(g) Équation 9 
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rupture lorsque la pression de SiO dépasse 1,01x105 Pa. Pour des températures inférieures à 2000°C, 

des cycles d’oxydation active et passive du SiC s’enchaînent. L’entretien de ce processus assure la 

durée de vie plus longue du système par rupture et reconstruction de la couche protectrice de SiO2 

(dans les conditions de vitesse de gaz quasi nulle, tests au four solaire par exemple). Il est néanmoins 

nécessaire de maîtriser la quantité de phase liquide [ANDREANI, 2010].  

Pour des conditions d’oxydation proches de 3000°C, le principal produit de l’oxydation est une couche 

dense de ZrO2 [ZUO, 2013]. Selon les durées de test et pour une haute pression de vapeur d’eau, SiO2 

et B2O3 se volatilisent rapidement, permettant l’oxydation active du SiC. La volatilisation de ZrO2 peut 

être négligeable, mais pour des durées suffisantes ce mécanisme devient dominant.  

La Figure 8 résume les mécanismes d’oxydation d’un système 80%vol. ZrB2 + 20%vol. SiC. Les avantages 

de ce système sont : (i) la présence d’un oxyde liquide qui permet de boucher les porosités, de 

maintenir un flux d’oxygène minimum vers le matériau mais aussi d’évacuer les espèces gazeuses, et 

(ii) la présence de bore qui permet la formation de B2O3 associée à celle de SiO2 pour former un verre 

borosilicaté plus stable, qui réagit peu avec ZrO2 et ne provoque pas de discontinuité dans la couche 

d’oxydes lors de sa volatilisation. Mais pour les températures d’applications visées (supérieures à 

2000°C), la formation d’oxydes protecteurs tels que SiO2 ou B2O3 est limitée (volatilisation>formation), 

la stabilisation de B2O3 par réaction avec la silice est également très faible. La combinaison avec 

d’autres matériaux peut permettre d’améliorer la résistance à l’oxydation. 

 
Figure 8 : Représentation schématique des mécanismes d’oxydation du matériau 80%vol. ZrB2 + 20%vol. SiC testé entre 

1800 et 2200°C sous air ambiant pendant 10 minutes au four solaire [ANDREANI, 2010]. 

II.3.b.iii. Systèmes tri-constituant : ZrB2–(Zr,Hf)C–SiC et 

compositions plus complexes  

Plusieurs compositions de revêtements ont été réalisées par frittage de différents mélanges 

de poudre : 20 à 64%vol. de HfB2/ZrB2 ; 20 à 64%vol. ZrC/HfC et 16 à 20%vol. SiC [BULL, 1998]. Des 

tests d’oxydation par torche plasma à environ 2200°C sous air ont montré l’efficacité sur la résistance 

à l’oxydation de telles compositions. Les résultats obtenus semblent meilleurs pour les compositions 

(i) 40%vol. ZrB2-50%vol. ZrC-10%vol. SiC, et (ii) 40%vol. ZrC-50%vol. ZrB2-10%vol. SiC que pour des 

protections mono- ou bi-constituant uniquement. 

Des compositions similaires ont été évaluées sous torche oxyacétylénique, dont un matériau 

contenant du TaC [TANG, 2007]. Selon les domaines de température (1800-2700°C), la comparaison 
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des différents matériaux montre que l’efficacité de la résistance à l’oxydation dépend du domaine de 

température. La composition Cf/C-ZrB2 semble présenter les vitesses d’érosion massiques les plus 

faibles pour chaque température testée et une durée courte de 30 secondes (Figure 9). 

 
Figure 9 : Vitesse d’érosion massique de composites Cf/C-UHTC et Cf/C en fonction de différents flux de chaleurs sous 

torche oxyacétylénique : 2380, 3200 et 3920 kW/m² (respectivement environ 1800, 2200 et 2700°C) pendant 30 secondes 
[TANG, 2007]. 

Pour des durées de tests plus élevées, à 1800°C, un composite Cf/C-4ZrB2-1SiC semble 

posséder la meilleure résistance à l’ablation (Figure 10) [TANG, 2007]. L’ajout d’une faible quantité de 

SiC et son oxydation en SiO2, permet la formation d’un verre borosilicaté en réagissant avec le B2O3. Le 

point de fusion de ce verre est plus élevé, sa pression de vapeur est plus faible, et sa viscosité plus 

élevée que B2O3. Le squelette solide de ZrO2 assure une structure adaptée à la retenue de ces verres 

face au flux gazeux élevés [OPEKA, 2004]. Cependant s’il n’y a pas assez d’oxydes solides, les oxydes 

liquides formés sont éjectés [TANG, 2007]. Le composite Cf/C-4ZrB2-1SiC permet donc la formation du 

squelette ZrO2 permettant de contenir l’oxyde liquide SiO2 formé en quantité suffisante. 

 
Figure 10 : Vitesse d’érosion massique de composites Cf/C et Cf/C-UHTC en fonction du temps pour des tests d’oxydation 

sous torche oxyacétylénique sous un flux de chaleur de 2380 kW/m² (environ 1800°C) [TANG, 2007]. 
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La présence de HfC dans un composite Cf/C-ZrB2-SiC-HfC induit également une amélioration 

des propriétés avec une réduction de la vitesse de perte de masse [TANG, 2007]. Avec une pression 

de vapeur d’environ 3.10-5atm à 2900K, HfO2 est l’espèce la moins volatile de tous les oxydes entre 

ZrO2, B2O3 ou SiO2. Cet oxyde peut donc permettre in situ de bloquer l’attaque des gaz de combustion.  

Des composites Cf/C-ZrB2-ZrC et Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC semblent présenter de meilleures propriétés que des 

composites Cf/C ou Cf/C-SiC après des tests d’oxydation sous un flux de chaleur d’environ 2380 kW/m² 

[LIU, 2014]. L’augmentation de la température jusqu’à environ 2300°C en surface pour le composite 

Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC est plus lente que pour le composite Cf/C-ZrB2-ZrC. Dans un premier temps, SiO2 

liquide permet aux espèces gazeuses de s’échapper, puis son évaporation fait apparaître une couche 

solide et poreuse de ZrO2 qui joue le rôle de barrière thermique. La formation d’une sous couche riche 

en SiO2 peut permettre de combler les porosités et boucher ces accès privilégiés pour les espèces 

oxydantes. L’accumulation des produits d’oxydation et d’ablation en surface semble également 

retarder la dégradation des matériaux.  

L’addition de TaC conduit à une dégradation plus importante de composites Cf/C-ZrB2-SiC-TaC 

[TANG, 2007]. Ta2O5 est formé. Son point de fusion étant de seulement 1870°C, il provoque une 

dénudation mécanique à la température d’ablation sous l’effet du cisaillement par le flux gazeux sur 

cet oxyde liquide. Des essais à des températures supérieures à 1900°C ont montré que la présence 

trop importante de phase liquide conduit à une dégradation accélérée des matériaux (même pour une 

composition plus simple de type ZrB2 + 33%vol. SiC [OPILA, 2004]). 

D’autres familles de matériaux comme les nitrures, les oxydes et les alliages métalliques réfractaires 

peuvent être envisagées. Néanmoins, sous forme de revêtement, ces composés impliquent des 

décohésions avec le substrat carboné ou des interactions chimiques avec le carbone nécessitant 

l’introduction de sous-couche ou éléments d’ajout.  

II.4. Bilan intermédiaire sur la composition chimique de la 

protection 

Bien que les composites Cf/C-SiC largement utilisés aujourd’hui présentent de nombreux 

avantages pour une utilisation dans le domaine de la propulsion spatiale, d’autres composés ont 

permis de réaliser des matériaux dont la résistance à l’oxydation/corrosion à très haute température 

est améliorée. Parmi les matériaux considérés dans cette revue, l’évaluation des propriétés de 

différents composés, notamment sous forme de revêtements (mono- ou multi-phasé, et/ou multi-

séquencés), a montré la nécessité d’associer plusieurs constituants.  

La synergie créée par la combinaison de différents composés issus du système (B;C;O;Si;(Zr,Hf)) s’est 

révélée particulièrement satisfaisante sous atmosphère oxydante/corrosive et pour des températures 

bien supérieures à 1800°C. En effet, la protection apportée au Cf/C par des compositions de type 

(Hf,Zr)B2+SiC respecte la plupart des critères nécessaires pour une protection performante [WUCHINA, 

2007 ; CORRAL, 2008] (Figure 2, bonne compatibilité chimique et mécanique avec le substrat, 

température de fusion élevée, propriétés de barrière thermique et de barrière environnementale… 

[STRIFE, 1988]). La capacité de ces matériaux à mieux résister à l’oxydation est liée à la formation de 

couches d’oxydes de compositions et de structures différentes qui constituent une protection de 

surface efficace.  
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Les oxydes réfractaires solides (HfO2 ou ZrO2) poreux n’apportent qu’une protection thermique. Les 

porosités sont comblées par les oxydes liquides qui limitent la diffusion des espèces oxydantes. La silice 

associée à l’oxyde de bore permet de stabiliser la phase vitreuse sur une plus large gamme de 

température, en formant un verre borosilicaté. Néanmoins, la quantité de phase liquide cicatrisante 

doit être maîtrisée pour ne pas conduire à une ruine prématurée du revêtement. La composition ZrB2 

+ 20%vol. SiC présente un bon compromis entre résistance à l’oxydation et adhérence de la couche 

d’oxydes [OPEKA, 2004], et sera la composition de référence pour la suite de ces travaux. 

Sous la forme de revêtements de surface, les proportions de chaque phase, l’homogénéité du 

revêtement, les épaisseurs et la microstructure des phases peuvent être plus facilement contrôlées. 

Néanmoins, des architectures multi-phasées et/ou multi-séquencées complexes sont souvent 

nécessaires pour apporter une protection efficace. Cela implique très souvent de nombreuses étapes 

d’élaboration successives. L’adhérence au substrat peut être affaiblie par une mauvaise compatibilité 

chimique ou mécanique qui nécessite parfois l’ajout de composés supplémentaires ou bien d’une 

couche d’accroche. La protection n’étant apportée qu’à l’échelle de la surface, dès lors que le 

revêtement est complètement consommé, ou simplement fissuré dans son épaisseur, le substrat n’est 

plus suffisamment protégé.  

Plusieurs exemples présentés dans ce chapitre montrent l’intérêt d’élaborer des protections fortement 

ancrées, en remplaçant tout ou partie de la matrice. L’adhérence de la protection se fait cette fois-ci 

par son ancrage à cœur du composite Cf/C, et les problèmes de décollement et de décohésion en 

surface sont évités. Même si les céramiques ultra réfractaires possèdent des propriétés intrinsèques 

limitant certaines utilisations (comme une faible contrainte à la rupture, faible résistance aux chocs 

thermiques, et difficulté de mise en œuvre), le renforcement par des fibres de carbone permet 

d’obtenir de meilleures propriétés mécaniques [PAUL, 2013].  

Grâce à la présence accrue de composés UHTC, les propriétés de résistance à l’ablation et à 

l’oxydation sont améliorées par rapport aux composites Cf/C ou Cf/SiC [TANG, 2007 ; LIU, 2014]. Les 

composites à matrice UHTC+SiC+C renforcés par des fibres de carbone semblent donc être la solution 

la plus adaptée et envisageable pour contourner les défauts des matériaux UHTC monolithiques 

[TANG, 2016] et permettre ainsi une meilleure protection anti-oxydation et anti-corrosion des Cf/C 

[OPILA, 2004 ; OPEKA, 2004 ; PAUL, 2013].  

III. Élaboration de matrices protectrices 

L’introduction de composés UHTC comme matrice au sein de structures fibreuses carbonées 

implique de s’affranchir des difficultés imposées par la mise en œuvre de ces matériaux (notamment 

leur température de fusion très élevée). En effet, les procédés conventionnels comme le frittage 

naturel ne permettent pas de réaliser des matériaux composites denses. D’autre part, le pressage à 

chaud ne peut pas être utilisé dans le cas de la densification de textures fibreuses complexes (type 3D 

ou 2,5D) déjà pré-consolidées. Seule la fabrication de composites par empilement de strates tissées 

peut être envisagée en mélangeant directement les fibres avec les composés UHTC sous forme de 

poudre pour obtenir des strates pré-imprégnées. Dans le cas de pièces à géométrie complexe, les 

matériaux composites ne peuvent pas toujours être usinés après élaboration afin de ne pas dégrader 

les propriétés mécaniques des renforts fibreux, et ne pas détériorer la protection en mettant à nu des 
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sections de Cf/C non protégées. De ce fait, la plupart des outils ne sont plus adaptés. Les procédés en 

voie gazeuse, comme la CVI (Chemical Vapour Infiltration, ou infiltration chimique en phase vapeur) 

ou la CVD (Chemical Vapour Deposition, ou dépôt chimique en phase vapeur), peuvent permettre de 

contourner ces inconvénients mais impliquent des coûts et des durées de fabrication importants. 

L’emploi de mélanges gazeux très complexes aux cinétiques de dépôt lentes conduit 

préférentiellement à un revêtement autour de la pièce (seal-coat) du fait des profondeurs d’infiltration 

faibles et du bouchage des porosités en surface.  

De nouvelles techniques de mise en œuvre innovantes et originales ont donc été développées 

et impliquent le plus souvent l’introduction des composés par voie liquide afin de faciliter l’élaboration.  

III.1. Procédés en voie liquide  

III.1.a. Infiltration de polymères et pyrolyse 

Un des avantages de cette technique est de pouvoir introduire simultanément différentes 

compositions de céramiques (borures, nitrures, carbures), et de ne pas présenter de limitation quant 

à la géométrie des pièces. Néanmoins les traitements thermiques (répétés à chaque cycle PIP – 

Polymer Impregnation and Pyrolysis) impliquent généralement des températures élevées (au plus 

1500°C), des précurseurs et des atmosphères de traitements pouvant endommager le renfort carboné. 

Plusieurs paramètres sont à prendre en compte dans l’utilisation de ce procédé :  

- la viscosité du polymère utilisé doit être faible pour infiltrer correctement et uniformément le 

réseau poreux ; 

- la manipulation et la synthèse du polymère précéramique sont rendues difficile par la 

sensibilité à l’eau ou l’oxygène des précurseurs initiaux ; 

- le rendement de pyrolyse (massique ou volumique), souvent très faible, nécessite un grand 

nombre de cycle imprégnation-pyrolyse. 

L’inconvénient majeur est donc le nombre de cycles nécessaire à l’obtention d’un taux de densification 

satisfaisant. Des composites Cf/C-SiC-ZrC peuvent être préparés en utilisant un mélange de 

polycarbosilane (précurseur de SiC) et d’un polymère organique contenant du zirconium (précurseur 

de ZrC), et sont considérés denses après 13 cycles d’imprégnation-pyrolyse [XIE, 2014].  

III.1.b. Imprégnation de suspension de poudres 

Ce procédé permet l’introduction simultanée de différents composés UHTC sous forme de 

poudres par l’intermédiaire de suspension (aqueuse et/ou organique). Différentes techniques utilisant 

un gradient de pression permettent de faciliter le remplissage des porosités de préformes fibreuses : 

infusion (filtration sous vide, ou STM, Suspension Transfer Moulding), aspiration de poudre, 

imprégnation plein bain sous vide ...  

Les proportions de poudres peuvent être aisément adaptées et permettent l’obtention de 

compositions variées. Il faut néanmoins être en mesure de préparer des suspensions stables 

permettant une imprégnation homogène et l’obtention de taux de comblement suffisamment élevés. 

De nombreux paramètres peuvent entrer en compte comme : 

- la nature du solvant ; 

- le pH de la solution ; 
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- l’utilisation ou non d’un dispersant (souvent un polymère) ; 

- la taille des particules ; 

- la viscosité finale de la suspension…  

L’inconvénient majeur de ce procédé reste la porosité résiduelle au sein du milieu pulvérulent après 

imprégnation des poudres, et qui n’apporte pas de réelle tenue mécanique. L’utilisation d’un second 

procédé pour améliorer la densification est généralement nécessaire. Par exemple, des préformes 

carbonées ont été imprégnées par des poudres de ZrB2 et ont ensuite été densifiées avec du carbone 

par I-CVI (Isothermal Chemical Vapour Infiltration) [TANG, 2007].  

III.1.c. Infiltration réactive d’un métal fondu  

Lors du procédé d’infiltration réactive d’un métal (ou alliage) fondu (RMI pour Reactive Melt 

Infiltration) la formation de carbures est généralement recherchée par réaction avec le carbone issu 

du substrat (ou de la préforme). Les températures d’infiltration doivent être supérieures à la 

température de fusion du métal ou de l’alliage utilisé, par exemple : (i) formation de SiC par infiltration 

de Si  Tf=1415°C [KRENKEL, 2004] ; ou (ii) formation de ZrC par infiltration de Zr  Tf=1850°C [QUET, 

2007].  

Le paramètre essentiel à l’infiltration d’une préforme est le bon mouillage du substrat par le métal en 

fusion qui est ensuite dirigé à cœur de la préforme par l’intermédiaire des forces motrices capillaires. 

Ce procédé est plus rapide et moins coûteux que la CVI ou le PIP, puisqu’il permet de densifier très 

rapidement (en moins d’une heure) et uniformément les porosités (macroscopiques) de préformes 

fibreuses [JIANG, 2015 ; TANG, 2017]. L’inconvénient majeur reste l’endommagement provoqué par 

les réactions entre le métal fondu et les fibres de carbone, qui peut être d’autant plus important que 

la température de mise en œuvre est élevée. Par ailleurs, la présence de métal résiduel après 

densification peut avoir un effet négatif sur les propriétés mécaniques en température (notamment 

par le fluage de la matrice, lorsque la température d’application se rapproche de la température de 

fusion, ou bien en réagissant avec le carbone des fibres par diffusion voire écoulement du métal liquide 

lors de l’ouverture de fissures). D’autres paramètres influent sur l’état de densification et la 

composition finale des composites réalisés : le temps d’infiltration, la température de palier, la 

porosité du matériau à densifier, ou encore la distribution des tailles des pores. 

Des composites Cf/C-ZrC ont par exemple étaient élaborés par RMI d’un alliage Zr-Si (composition 

eutectique riche en Zr : 91,2%at. Zr –8,8%at. Si) [TONG, 2012-2]. Ces composites sont formés d’une 

couche dense et continue de ZrC (autour des torons de fibres C) et d’une phase métallique résiduelle 

de type Zr2Si dont la température de fusion est de l’ordre de 1925°C (au centre des porosités initiales). 

Le comportement en oxydation a été évalué et estimé satisfaisant. En effet, la présence de cette phase 

résiduelle serait un avantage pour la résistance à l’oxydation. La réaction d’oxydation de Zr2Si suit 

l’Équation 10. Cette réaction permet d’éviter la production accrue d’espèces gazeuses, comme CO ou 

CO2 par oxydation du ZrC ou du C, qui pourraient générer des porosités supplémentaires. 

Les borures peuvent également être formés à condition d’avoir au préalable introduit des 

composés borés ou en utilisant des composés intermétalliques contenant du bore lors de l’étape de 

RMI. L’obtention d’une quantité de borure élevée, comme ZrB2, est souvent limitée par l’utilisation de 

Zr2Si(s) + 3 O2(g)  2 ZrO2(s) + SiO2(s,l) Équation 10 
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composés métalliques permettant un apport en bore nul ou peu élevé. Par exemple, des composés 

intermétalliques Zr-B comme la composition eutectique Zr:B = 86:14 ont permis la réalisation de 

composites Cf/C-ZrC-ZrB2 [TONG, 2015-2]. Il est souvent nécessaire d’apporter au préalable la source 

de bore par une autre technique comme l’imprégnation de poudres. Ce type de composite peut 

également être élaboré par imprégnation d’une préforme Cf/C et pyrolyse d’un mélange de résine 

phénolique et de poudres de B4C, suivie d’une densification par RMI de zirconium [CHEN, 2014-2]. 

III.1.d. Autres exemples de réactions in-situ 

La forte réactivité du carbone vis-à-vis de nombreux métaux est un avantage et permet 

d’envisager de nombreuses réactions conduisant principalement à la formation de carbures. La 

réactivité des métaux fondus ne pouvant pas être suffisamment contrôlée lors de RMI, des travaux ont 

permis de limiter cette réactivité en introduisant directement les composés métalliques sous forme de 

poudres au sein de préformes carbone, en amont d’un traitement thermique adapté. Cette méthode 

permet ainsi de maîtriser la quantité de métal introduite et respectivement de limiter la présence de 

métal résiduel puisque l’excès de la phase métallique introduite est évité. Des poudres de silicium et 

de zirconium ont ainsi été introduites conjointement à une résine phénolique pour obtenir des 

composites Cf/C-ZrC-SiC [LI, 2013]. 7 cycles PIP sont nécessaires pour densifier le composite, mais une 

quantité non négligeable de porosités fermées subsiste.  

 
Figure 11 : Micrographies MEB de la section polie d’un composite 3D Cf/ZrC-SiC : a) image globale en électrons 

rétrodiffusés, et b) grossissement supérieur [LI, 2013]. 

Le carbone peut également être utilisé comme réactif afin d’alimenter une réaction de carbo-réduction 

après imprégnation d’une solution de ZrOCl2 pour produire une matrice composée de ZrC [SHEN, 

2010 ; SHEN, 2011]. Un composite de type Cf/C-B4C peut être obtenu à partir de l’imprégnation d’un 

gel formé de H3BO3 et de polyvinyle alcool (PVA). Après un traitement thermique de décomposition de 

ces produits organiques, une RMI de ZrSi2 permet d’obtenir un composite de type Cf/SiC-ZrC-ZrB2 

[CHEN, 2016].  

Au bilan, les procédés présentés permettent bien l’obtention d’une matrice au sein de 

préformes fibreuses pré-consolidées constituée des principaux composés UHTC identifiés pour ces 

travaux de thèse. Néanmoins, en une seule opération de comblement (PIP ou imprégnation de 

suspension de poudres par exemple), les taux de densification atteints sont faibles et les compositions 

obtenues sont assez restreintes. L’ajout d’une seconde étape (CVI ou RMI par exemple) est donc 

souvent nécessaire pour aboutir à une densification suffisante des composites.  
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III.2. Vers une combinaison de procédés 

Pour ce travail de thèse, il a été choisi de combiner l’imprégnation de poudres et la 

densification par infiltration réactive d’un métal fondu pour élaborer des composites de type Cf/C-

UHTC denses et de compositions variées. La composition de référence visée associe ZrB2 et SiC. Les 

procédés choisis permettront également de développer des compositions plus complexes avec l’ajout 

de composés ultra réfractaires supplémentaires comme ZrC par exemple.  

III.2.a. Exemples de mise en œuvre de poudres sous forme de 

suspensions 

La stabilisation de suspension de poudres est une étape cruciale et complexe qui doit être 

réalisée en amont de l’imprégnation des préformes fibreuses. Il s’agit de contrôler les interactions 

physico-chimiques entre les deux constituants principaux que sont le solvant et les poudres. La théorie 

de la stabilisation et les paramètres pouvant influencer la stabilité des suspensions de poudres sont 

détaillés en Annexe 1. Des exemples de mise en suspension de ZrB2 et de noir de carbone sont 

détaillés dans les paragraphes suivants, puisque ce sont les matériaux qui ont été majoritairement 

utilisés pour l’élaboration des composites de référence de cette thèse.  

III.2.a.i. Mise en suspension de diborure de zirconium ZrB2 

Des particules de ZrB2 ayant un diamètre médian (d50) de 33 µm ont par exemple été mises en 

suspension dans l’éthanol [ZHANG, 2012]. Ces suspensions présentent une bonne stabilité avec l’ajout 

d’au moins 0,7%m. par g de poudre sèche de PEI (polyéthylène imine, dont la masse moléculaire est 

de 103). Cet ajout de dispersant permet de déplacer le point isoélectrique (pH auquel la suspension 

flocule, ou pH correspondant à un état instable) de pH=9,5 à pH=13. L’ajout de PEI dans l’eau, comme 

dans l’éthanol, déplace le point isoélectrique vers la zone de pH basique [LEE, 2007]. Un pH plus faible 

est donc nécessaire pour favoriser une meilleure dispersion. Des essais de sédimentation ont été 

réalisés et ont montré que des suspensions chargées à 2%m. de ZrB2 à pH=8 sont stables pendant au 

moins 24 heures. Dans l’eau, l’ajout de PAA (Polymère d’Acide Acrylique) a permis de stabiliser des 

suspensions de ZrB2 avec une granulométrie inférieure à 1 µm [HE, 2014]. Le potentiel zêta, mesuré 

sur des suspensions chargées à 1%vol., atteint une valeur maximale d’environ -60 mV à pH=10 avec 

l’ajout de PAA à hauteur de 1%m. (Figure 12).  

 
Figure 12 : Évolution du potentiel zêta en fonction du pH et de la quantité de PAA pour des suspensions de ZrB2 chargées 

à 1%vol. [HE, 2014]. 
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L’état de stabilisation d’une suspension peut également être évalué grâce à la mesure de la viscosité : 

l’amélioration de la stabilisation permet une diminution de cette viscosité. Pour obtenir une viscosité 

plus faible, la stabilité d’une suspension de ZrB2 chargée à 10%vol. peut être améliorée en augmentant 

la concentration en PAA jusqu’à 1%m. et pour un pH de 10 [HE, 2014]. L’influence du taux de charges 

sur la viscosité est également observée (Figure 13). Il semble que jusqu’à une concentration en poudre 

de 5%vol., la suspension présente un comportement en viscosité similaire à celui d’un fluide 

newtonien. Pour des chargements plus élevés, l’apparition d’un phénomène de rhéo-fluidisation (aussi 

appelé thixotropie) est constaté avec l’augmentation de la vitesse de cisaillement.  

 
Figure 13 : Influence du taux de chargement en poudre de nano-suspensions aqueuses de ZrB2 à pH=10 et avec l’ajout de 

1%m. de PAA sur la viscosité en fonction de la vitesse de cisaillement [HE, 2014]. 

Le pH et la masse moléculaire du dispersant influent sur la stabilité et donc sur la viscosité (Figure 14). 

Il semble que le PEI de masse moléculaire 104 soit le plus efficace pour abaisser la viscosité [LEE, 2007]. 

Il est donc important de déterminer la bonne combinaison entre pH, type de dispersant et solvant pour 

obtenir la meilleure dispersion des particules.  

 
Figure 14 : Viscosité d’une suspension à 20%vol. de ZrB2 avec 1,5%m. de PEI mesurée à 200 rpm en fonction du pH, pour 

différentes masses moléculaires du PEI :  MW 70 000 ;  MW 10 000 et  MW 1 800 [LEE, 2007]. 
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III.2.a.ii. Mise en suspension de noir de carbone C 

Le noir de carbone est considéré comme un colloïde avec une surface spécifique élevée 

[EISERMANN, 2014]. Il est insoluble dans l’eau et dans les solvants organiques. La poudre est 

généralement constituée de particules sphériques de très petites tailles qui s’agglomèrent. L’origine 

de cette agglomération est mal connue, mais les nodules sphériques élémentaires sont des solides mal 

cristallisés qui forment des agrégats désordonnés qui peuvent constituer des amas complexes 

amorphes par coalescence (Figure 15).  

Dans le cas de suspensions de noir de carbone en milieu organique, des milieux fortement 

polaires comme le nitrobenzène (très instable en moins de 24h), l’aniline ou le benzaldéhyde 

permettent de stabiliser plus facilement les suspensions. L’ajout d’eau de 0,1 à 2%m. (basé sur la masse 

de carbone ; stabilité maximale pour 3 à 4%m.) semble améliorer légèrement cette stabilité [MEADUS, 

1969]. La stabilisation du noir de carbone dans l’éthanol a été réalisée pour une suspension avec des 

particules d’un diamètre moyen de 181 nm. Ces suspensions présentent un potentiel zêta négatif 

d’environ -45mV (mesures réalisées pour de très faibles concentrations environ 10-5g/ml). D’autres 

solvants ont également été utilisés : heptane, cyclohexane, toluène, diméthyle sulfate, formamide 

[XU, 2007]. 

Dans l’eau, une suspension de noir de carbone a été stabilisée à pH de 10 et possède un potentiel zêta 

de -50mV (le point isoélectrique a été déterminé à pH 6,5) [RIDAOUI, 2006]. Avec l’ajout d’un 

surfactant (CTAB – cetyltrimethylammoniumbromide) le potentiel zêta prend alors une valeur positive 

de +35mV due à l’adsorption de cations CTA+. En l’absence de polymère, l’obtention d’une suspension 

stable dans l’eau semble difficile. Les suspensions présentent une bonne stabilité avec l’ajout de 

polymère à hauteur d’un ratio de 50mg pour une surface spécifique d’environ 13m² de noir de carbone 

(c'est-à-dire environ une suspension constituée de 15%m. de particules, 60%m. d’une solution de 

propylène glycol (ammoniaque, isopropanol et eau) et 25%m. d’eau) [BARRIE, 2004]. 

 
Figure 15 : Micrographies obtenues par microscopie électronique en transmission de particules sphériques et fractales de 

noir de carbone [BARRIE, 2004]. 

Griesser [GRIESSER, 2012] a réalisé des suspensions chargées à 34%vol. et stabilisées avec du 

DisperBYK181. En ajustant le pH de 7,75 à 10 avec du TMAH (hydroxyde de tétraméthyleammonium), 

la viscosité diminue de 12,6 à 8,6mPa.s, mais la valeur absolue du potentiel zêta diminue de -57,98mV 

à -15,9mV. 
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La mise en suspension de poudre de ZrB2 et de noir de carbone est possible individuellement 

d’après les divers travaux cités précédemment. Dans cette thèse, il s’agira également de réaliser des 

suspensions stables mélangeant ces deux poudres. La détermination des conditions les plus favorables 

à la stabilisation des suspensions se basera sur la caractérisation des suspensions par différentes 

techniques. Ces caractérisations sont réalisées avant leur utilisation lors de l’étape d’imprégnation de 

poudres au sein d’une préforme fibreuse. Le taux de comblement des porosités pourra être contrôlé 

par la quantité, plus ou moins élevée, des poudres introduites.  

III.2.b. Densification par RMI de composés issus du diagramme de 

phase binaire Si-Zr 

Compte tenu de la porosité résiduelle et de l’absence de tenue mécanique après l’introduction 

de poudres dans les préformes fibreuses, l’infiltration réactive d’un métal/alliage fondu (RMI) s’est 

imposée pour densifier les composites. La composition finale visée pour les matrices doit se trouver 

dans le système (B;C;Si;Zr) en cherchant à se rapprocher de la composition 80%vol. ZrB2+20%vol. SiC. 

Les métaux et alliages privilégiés pour ces travaux appartiennent au système Si-Zr. Dans cette partie, 

plusieurs exemples sont présentés en fonction du couple alliage/poudres. Il s’agit d’identifier : (i) les 

mécanismes régissant l’infiltration/réaction par RMI, (ii) les réactions de formation des différentes 

phases liquides/solides, et (iii) les conditions d’élaboration optimales pour chaque alliage.  

Des expériences de SHS (Self-propagating High-temperature Synthesis) permettent de comprendre 

comment réagissent le zirconium et le silicium lors de la formation des composés intermétalliques 

[BERTOLINO, 1999]. Dans le diagramme de phase binaire Si-Zr (Figure 16), sept composés 

intermétalliques sont présents : ZrSi2, ZrSi, Zr5Si4, Zr3Si2, Zr5Si3, Zr2Si et Zr3Si [OKAMOTO, 1990]. Une 

description des interactions entre les phases métalliques se trouve en Annexe 2 et permet 

d’appréhender l’évolution des phases métalliques en cours de RMI (dont les résultats sont présentés 

dans les Chapitres III et IV). Sous atmosphère inerte ou sous vide, l’utilisation d’un renfort en fibres de 

carbone n’induit pas de limitation en température pour l’élaboration. Seul le moyen de chauffage 

utilisé pour cette thèse est limité à 2000°C. Dans les paragraphes suivants, les exemples présentés sont 

donc focalisés sur plusieurs composés intermétalliques du système Si-Zr ayant une température de 

fusion ou décomposition inférieure à 2000°C et qui ont déjà permis l’élaboration de composites de 

type Cf/C-UHTC. L’utilisation de silicium et de zirconium est également considérée.  

Cette revue bibliographique permet d’établir les avantages et inconvénients de l’introduction de 

chaque métal/alliage vis-à-vis des différents constituants visés dans la matrice finale. La sélection des 

combinaisons poudre-métal est fonction de l’état de densification et de la composition obtenue.  
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Figure 16 : Diagramme de phase binaire Si-Zr [OKAMOTO, 1990]. 

III.2.b.i. Silicium : Si 

Depuis les années 1980, la siliconisation aussi appelée siliciuration, MI (Melt Infiltration) ou LSI 

(Liquid Silicon Infiltration), est utilisée dans les processus de fabrication de composites de type Cf/SiC, 

Cf/C-SiC ou SiCf/SiC [LUTHRA, 1993]. Plusieurs voies d’élaboration ont été évaluées pour la fabrication 

de composites denses : Prepreg MI, et Slurry Cast MI (schématisés sur la Figure 17).  

 

Figure 17 : Procédés d’imprégnation par le silicium liquide utilisés par General Electric pour la fabrication de composites 
denses, schéma copié de [GRIESSER, 2012] et issu de [LUTHRA, 1993]. 
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Un des avantages de l’utilisation de silicium est d’abaisser fortement la température d’élaboration des 

matériaux à base de céramique. Néanmoins, les fibres de carbone peuvent être sujettes à l’attaque 

chimique du silicium [LENZ, 2012]. Au préalable, le dépôt d’un revêtement de type PyC ou SiC sur les 

fibres permet de limiter leur dégradation par réaction avec Si, mais aussi d’améliorer la résistance à 

l’interface fibre/matrice. L’infiltration se fait généralement sous vide à une température supérieure à 

1420°C (Tf (Si) = 1415°C). Krenkel [KRENKEL, 2004] a présenté différents renforts carbonés ayant été 

utilisés pour la LSI. Les observations réalisées après infiltration montrent bien la formation d’une 

couche de SiC autour des fils, la présence de carbone (fibres et revêtement de protection) et de silicium 

résiduel (Figure 18). La présence de silicium résiduel en quantité non négligeable (≈5 à 15%vol. selon 

les structures [ORTONA, 2012]) induit une limitation de la température d’utilisation à cause du passage 

en phase liquide du Si pour des applications à très haute température [TONG, 2012]. 

 

Figure 18 : Cliché MEB d’un composite 2D C/SiC après infiltration de silicium liquide sur des préformes Cf/C [LENZ, 2012]. 

Jusqu’à aujourd’hui, la plupart des CMC réalisés par ces techniques est utilisée en tant que disque de 

frein pour l’automobile ou les ascenseurs [LENZ, 2012]. Pas ou peu d’articles font état de la fabrication 

de composites de type Cf/C-UHTC par RMI de silicium pour des applications dans le domaine 

aérospatial. Seuls des matériaux de type Si-SiC-ZrB2 monolithiques ou sous forme de revêtements 

[ORTONA, 2012] ont été réalisés.  

Dans cette thèse, le potentiel du procédé RMI de Si a été évalué dans la mise en œuvre de 

composites Cf/C à matrice UHTC. Le premier axe de travail de thèse a permis la compréhension des 

mécanismes mis en jeu au cours de l’élaboration et la mise en place d’une méthodologie de 

caractérisation du comportement à très haute température des composites Cf/C-UHTC. En effet, le 

procédé Slurry Cast MI permet l’introduction de poudres (comme ZrB2) au sein des préformes fibreuses 

de carbone avant l’infiltration de silicium et la formation in situ du SiC. L’utilisation d’alliages contenant 

du silicium a déjà permis d’éliminer ou de diminuer la proportion de métal résiduel (alliages répertoriés 

par Tong et al. [TONG, 2012]). Ensuite l’infiltration de compositions d’alliages issues du système Si-Zr, 

et présentant des températures de fusion inférieures ou supérieures au silicium ont été envisagés pour 

ces travaux de thèse. Plusieurs exemples de travaux sont présentés dans la suite de cette revue 

bibliographique.  
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III.2.b.ii. Composition eutectique Si-Zr riche en Si : 13%at. Zr et 

87%at. Si 

Différentes compositions de matrices ont été obtenues par RMI d’une composition à 10%at. 

de Zr et 90%at. de Si, proche de l’alliage eutectique riche en silicium (Tf ≈ 1370°C). Tong et al. [TONG, 

2012] ont réalisé des composites de type Cf/C-SiC-ZrC à partir de préformes pré-densifiées par du 

pyrocarbone (PyC) déposé par CVI (masse volumique d’environ 1,3g/cm3 et porosité ouverte d’environ 

25,8%vol.). La RMI est réalisée à 1450°C sous vide pendant 1h et permet d’obtenir une porosité finale 

d’environ 5%vol. et une masse volumique des composites d’environ 2,1g/cm3. Les phases formées 

identifiées par DRX sont : SiC, ZrSi2 et ZrC. L’alliage a pu infiltrer les pores inter-fils et intra-fils (Figure 

19a). Il n’y a pas de silicium résiduel. SiC apparaît sous la forme d’une couche continue, tandis que ZrC 

est formé de manière discontinue proche du PyC. Quatre zones sont observées sur la Figure 19b. 

 
Figure 19 : Clichés MEB d’un composite Cf/C-SiC-ZrC obtenu par RMI d’un alliage 10%at. Zr et 90%at. Si dans une 

préforme Cf/C-PyC : (a) vue globale et (b) distribution des phases [TONG, 2012]. 

L’approche thermodynamique des équilibres à l’état solide entre les produits introduits indique que la 

formation de ZrC est plus favorable que la formation de SiC, car l’énergie libre de Gibbs est plus faible 

(voir Équation 11 et Équation 12) [TONG, 2012].  

C(s) + Si(l)  SiC(s) ∆𝐺1450°𝐶
0 =  −62,52 𝑘𝐽/𝑚𝑜𝑙 Équation 11 

C(s) + Zr(l)  ZrC(s) ∆𝐺1450°𝐶
0 =  −183,66 𝑘𝐽/𝑚𝑜𝑙 Équation 12 

La faible proportion de ZrC s’explique par la faible quantité de Zr présente dans l’alliage : seuls 10%at. 

de Zr sont introduits contre 90%at. de Si (diagramme ternaire C-Si-Zr, Figure 20). L’appauvrissement 

en silicium lors de la formation de SiC implique la solidification de la phase ZrSi2 (Tf = 1620°C) à la 

température de RMI considérée. Sa présence se limite au centre des pores initiaux.  

Si le temps d’infiltration est trop court, la totalité de la préforme ne peut être comblée [TONG, 2015]. 

Un temps trop long peut également avoir un effet négatif sur les propriétés mécaniques notamment. 

L’alliage résiduel ZrSi2 continue de réagir avec le carbone suivant l’Équation 13, et peut conduire à une 

consommation importante des fibres de carbone si un revêtement trop fin de PyC les protège. Les 
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évolutions de compositions observées expérimentalement sont en accord avec les équilibres 

thermodynamiques.  

 
Figure 20 : Diagramme de phase ternaire du système Zr-Si-C à 1200°C. La zone entourée de pointillés rouges présente le 

domaine des compositions finales possibles à partir de l’alliage eutectique Zr-Si riche en Si [TONG, 2015]. 

Wang et al. [WANG, 2012] ont utilisé un alliage plus proche de la composition eutectique riche 

en silicium : Si0,87Zr0,13. Le procédé de RMI a été réalisé à une température de 1800°C sous pression 

d’argon sur des préformes carbonées similaires à celles de Tong et al. [TONG, 2012]. Les composites 

obtenus présentent une microstructure semblable. Comme à 1450°C, la première réaction avec le 

carbone conduit à la formation de SiC et également de ZrSi2 (en bien moindre quantité comparé au 

SiC, voir Figure 20). Le carbone diffuse à travers la couche de SiC formée. L’alliage Si0,87Zr0,13 s’appauvrit 

en Si et s’enrichit donc en Zr. ZrSi2 devient au fur et à mesure la phase métallique majoritaire. À 1800°C, 

ZrSi2 est sous sa forme liquide et continue de réagir avec le carbone pour former la matrice SiC-ZrC.  

Afin d’augmenter la quantité de zirconium introduite, le composé intermétallique ZrSi2 a été 

directement introduit par RMI pour élaborer des composites Cf/C-UHTC.  

III.2.b.iii. Disiliciure de zirconium : ZrSi2 

 Des composites de type Cf/C-UHTC ont été réalisés par RMI de ZrSi2 après une première étape 

de comblement de la porosité par le procédé de PIP (Imprégnation d’un Polymère et Pyrolyse) 

permettant d’apporter plus de matières réactives [PI, 2012 ; ZHANG, 2014].  

Zhang et al. [ZHANG, 2014] ont élaboré des composites de type Cf/C-ZrC-SiC à partir de 

préformes de fibres carbones densifiées par une couche de PyC et une couche de SiC déposées par 

CVI. Une poudre de ZrC est apportée lors de cycles PIP d’une résine phénolique précurseur de carbone. 

Bien que les pyrolyses soient réalisées sous argon, la résine libère de l’oxygène. Les particules de ZrC 

sont alors oxydées en ZrO2. Des composites denses de type Cf/ZrO2-C sont obtenus avant RMI (masse 

volumique de 1,53g/cm3 et porosité ouverte de 14,4%vol.). Un traitement de carboréduction à 1600°C 

permet de former à nouveau ZrC avec l’élimination de CO, entraînant une réouverture de la porosité 

ouverte (28,2%vol.). ZrSi2 est ensuite infiltré à 1850°C (Tf=1620°C). Le composite final est dense avec 

une porosité ouverte d’environ 7,3%vol. La matrice est composée de ZrC et SiC qui sont répartis de 

ZrSi2(l) + 3 C(s)  ZrC(s) + 2 SiC(s) Équation 13 
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manière hétérogène dans les porosités inter-fils. Des pores apparaissent dans les zones intra-fils à 

cause de coefficients d’expansion thermique trop différents (notamment entre ZrC et C). La bordure 

des fils est sévèrement attaquée par l’alliage ZrSi2 fondu. Les fibres ne sont initialement pas 

recouvertes d’une épaisseur suffisante de PyC pour être protégées vis-à-vis du métal liquide. Le 

silicium diffuse plus rapidement que le zirconium, d’où la formation d’une couche de SiC plus dense 

avec une quantité très faible de Zr. Il semble que l’infiltration du métal soit favorisée par la présence 

des nanoparticules de ZrC. La présence de ces nanoparticules induit l’action de forces capillaires plus 

importantes qui permettent un meilleur remplissage des porosités. De plus, les particules étant 

mobiles et mal empilées, un réarrangement a lieu lors de la formation des nouvelles phases carbures 

au passage du métal qui provoque une augmentation de volume. 

Pi et al. [PI, 2012] ont élaboré des composites Cf/C-SiC-ZrB2-ZrC par RMI de ZrSi2 à 1800°C sous 

vide sur des préformes Cf/C-SiC (porosité initiale d’environ 30%vol., similaire à celles des préformes 

utilisées dans ces travaux de thèse). Des poudres de B4C sont apportées lors de cycles PIP d’une résine 

phénol formaldéhyde. Les particules de B4C sont recouvertes par du carbone pyrolytique. Après l’étape 

de RMI, une faible quantité d’alliage résiduel est présente (Figure 21). ZrSi2 réagit dans un premier 

temps avec la couche de carbone entourant les particules de B4C pour former ZrC et SiC (nSiC>>nZrC). 

Ensuite, il entre en contact avec B4C et forme ZrB2 et SiC. Cette succession de réactions expliquerait la 

présence de 2 zones distinctes : (i) ZrC-SiC (déficitaire en ZrB2, produits de la réaction entre ZrSi2 et C) 

et (ii) ZrB2-SiC (déficitaire en ZrC, produits de la réaction entre ZrSi2 et B4C). ZrSi2 étant en excès par 

rapport au B4C, il reste présent sous forme de phase métallique résiduelle. La couche de SiC, d’au moins 

5µm déposée initialement par CVI sur les fibres, agit comme une barrière de diffusion efficace contre 

l’alliage. Elle limite ainsi les réactions avec le carbone des fibres et les protège de l’attaque par l’alliage.  

 
Figure 21 : Clichés MEB d’un composite Cf/C-SiC-ZrB2-ZrC obtenu par PIP d’un mélange B4C/résine phénol-formaldéhyde 
et RMI de ZrSi2 sur une préforme de type Cf/C-SiC : (a) vue globale ; et (b) distribution des phases SiC, ZrB2 et ZrC dans la 

matrice [PI, 2012]. 

Le silicium est présent en proportion élevée grâce à la formation des phases SiC et ZrSi2. Cependant, il 

est à noter que les phases présentes ont toutes une réfractarité plus élevée que le silicium seul : ZrSi2 

devient le composé avec la température de fusion la plus faible, par rapport aux autres phases, 

d’environ 1620°C.  

D’autres publications font également état de l’utilisation d’alliages Si-Zr riches en zirconium ou 

de zirconium par RMI, et sont présentées dans les paragraphes suivants.  

(alliage)
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III.2.b.iv. Alliage eutectique Si-Zr riche en Zr : 91,2%at.Zr et 

8,8%at.Si 

Des composites Cf/C-ZrC-SiC ont été élaborés à partir de préformes Cf/C en associant les 

procédés PIP et RMI [JIANG, 2014]. Le procédé PIP permet d’apporter ensemble du carbure de silicium 

(résine PCS, polycarbosilane) et du carbone (résine phénolique). Les préformes obtenues contiennent 

une porosité ouverte d’environ 20%vol. et ont une masse volumique de 1,35g/cm3. L’étape de RMI est 

réalisée à 1600°C pendant 1 heure sous vide avec l’alliage eutectique riche en Zr (91,2%at. Zr –8,8%at. 

Si) dont la température de fusion est d’environ 1570°C. Après RMI, les analyses élémentaires par EDS 

sur une section de matrice montrent la présence de SiC, de ZrC et de Zr2Si résiduel. Dans les porosités 

intra-fils, une phase Zr-Si-C est présente (Figure 22c). ZrC se trouve sous la forme d’une couche dense 

et continue autour des torons de fibres recouverts par SiC issu du procédé PIP. Zr2Si est présent partout 

ailleurs (Figure 22a). De nombreuses porosités subsistent dans l’ensemble du composite (Figure 22b).  

 
Figure 22 : Clichés MEB et analyses EDS associées pour un composite Cf/C-ZrC-SiC obtenu par PIP d’un mélange de résines 
phénolique et polycarbosilane puis RMI de la composition eutectique Si-Zr riche en Zr d’une préforme Cf/C [JIANG, 2014]. 

Des composites de type Cf/C-ZrC peuvent également être obtenus à partir de préformes Cf/C-

PyC densifiées par CVI [TONG, 2012-2]. L’infiltration de l’alliage eutectique Si-Zr riche en Zr est réalisée 

à 1800°C sous argon pendant 20 minutes. La porosité initiale des préformes est de 25,3%vol. pour une 

masse volumique de 1,33g/cm3. Après RMI, les composites présentent une porosité ouverte d’environ 

5%vol. et une masse volumique quasiment doublée, environ 2,5g/cm3. Le remplissage des porosités 

inter- et intra-fils est efficace (Figure 23a). L’infiltration sous vide semble préférable pour éviter la 

Zr

Zr

Si

C

Zr
Si

C
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présence de pores dans la matrice. Un réseau étroit de fines tailles de pores semble accroître les forces 

de capillarité qui guident le flux de métal liquide plus profondément [JIANG, 2015].  

À trop haute température, le renfort Cf/C utilisé voit ses propriétés mécaniques se dégrader 

(température supérieure à 1850°C). Les phases formées sont : (i) ZrC sous la forme d’une couche dense 

continue autour du PyC, avec la présence de carbone en excès (spot B, Figure 23b, ratio en pourcentage 

atomique Zr:C de 34:66) et (ii) Zr2Si au milieu des pores, avec la présence en léger excès de silicium 

(spot A, Figure 23b, ratio en pourcentage atomique Si:Zr de 32:68). Il n’y a pas de Zr pur, ni de SiC. Par 

ailleurs, les calculs d’équilibres thermodynamiques indiquent que les formations de ZrC (Équation 15) 

et Zr2Si (Équation 16) sont les plus favorables comparées à la formation du SiC (Équation 14). 

L’évolution de composition tend vers la formation de phases solides à la température de RMI 

considérée, comme Zr2Si dont la température de fusion est d’environ 1925°C.  

C(s)+ Si(l)  SiC(s) ∆𝐺1800°𝐶
0 =  −55,9 kJ/mol Équation 14 

C(s) + Zr(l)  ZrC(s) ∆𝐺1800°𝐶
0 =  −180,1 kJ/mol Équation 15 

Si(l) + 2 Zr(l)  Zr2Si(l) ∆𝐺1800°𝐶
0 =  −243,9 kJ/mol Équation 16 

La couche de ZrC agit comme une barrière de diffusion vis-à-vis du métal fondu. La croissance de ZrC 

est très rapide à 1800°C. Avec un volume molaire pour C de 5,3cm3/mol et pour ZrC de 16cm3/mol, 

une expansion volumique d’environ 300% est atteinte. Pour des températures inférieures à 1800°C, 

les compositions sont différentes et la vitesse de croissance du ZrC est ralentie.  

 
Figure 23 : Clichés MEB du composite Cf/C-ZrC obtenu par RMI de la composition eutectique Si-Zr riche en Zr dans une 

préforme Cf/C-PyC (a) vue globale ; et (b) distribution des phases dans la matrice [TONG, 2012-2]. 

Des composites Cf/C-ZrC-SiC peuvent être élaborés sans ajout préalable de SiC [JIANG, 2015]. 

Le carbone réactif peut être introduit par un cycle PIP d’une résine phénolique dans des préformes 

Cf/C-PyC pré-densifiées par CVI (couche de 2µm de PyC, pour limiter les attaques du métal réactif). 

Une RMI de l’alliage eutectique riche en Zr est ensuite réalisée à 1800°C sous vide pendant 1 heure.  

Les observations montrent que la formation du SiC semble cinétiquement favorisée par rapport à la 

formation du ZrC, contrairement aux équilibres annoncés par la thermodynamique. Sur la Figure 24, 

SiC est effectivement présent au plus proche des fibres de carbone. La formation et la distribution des 

phases sont donc contrôlées par les cinétiques d’infiltration et de réaction de Si et Zr (en tenant compte 
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des évolutions de composition de la phase métallique). Les lois de Poiseuille, Darcy et Washburn ont 

démontré que la vitesse d’infiltration est inversement proportionnelle à la viscosité et à l’angle de 

contact, sans tenir compte de l’effet de gravité. Il est donc possible de comparer les angles de 

mouillage et la viscosité de Zr et Si, dont voici quelques données disponibles dans la littérature : 

- à l’interface entre le zirconium et ZrN par exemple, entre 1795 et 2000°C, l’angle est compris 

entre 37 et 60° (les essais de mesure d’angle de contact entre Zr et ZrC n’ont pas permis 

d’extraire de valeur, car le zirconium fondu s’étale très rapidement dès sa fusion, environ 

1915°C, tout autour du substrat ZrC [McDEAVITT, 2001]) ;  

- à l’interface entre le silicium et le carbone, à 1430°C, l’angle de contact diminue avec le temps 

d’expérience jusqu’à atteindre une valeur minimale de 10° grâce à la formation d’une couche 

de SiC à l’interface [LI, 1996].  

D’autres raisons semblent expliquer la formation préférentielle de la couche de SiC au contact du 

carbone. À 1800°C, la présence d’une quantité même faible de silicium dans l’alliage Si-Zr permet 

d’améliorer le mouillage du métal, et donc du zirconium contenu dans ce mélange, qui a une 

température de fusion d’environ 1850°C. Enfin, la perméabilité du Si est considérée plus grande que 

celle du Zr dans le mélange fondu, d’où une réaction plus rapide avec le carbone [JIANG, 2015]. La 

couche de 2µm de pyrocarbone, déposée au préalable par CVI, est consommée sur une épaisseur 

d’environ 1,3µm. Les propriétés mécaniques du renfort fibreux sont ainsi conservées. La porosité 

ouverte a diminué d’un ordre proche de 3, sachant que la porosité de départ était supérieure à 45%vol.  

 
Figure 24 : Cliché MEB et quantification par EDS des phases d’un composite Cf/C-ZrC-SiC obtenu par PIP de résine 

phénolique puis d’une RMI de la composition eutectique Si-Zr riche en Zr dans une préforme Cf/C-PyC [JIANG, 2015]. 

La présence de Si dans l’alliage améliore le mouillage du composé Si-Zr sur C, mais permet 

également de réduire fortement la température de fusion comparée au zirconium pur. SiC se forme 

plus rapidement que ZrC lors de l’infiltration de composés Si-Zr, même lorsque le silicium est présent 

Élément %m. %at.

Élément %m. %at.

Élément %m. %at.
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en faible proportion. Les propriétés du métal liquide peuvent fortement évoluer en accord avec les 

variations de composition du fait des réactions préférentielles du Si avec le carbone, amenant un 

possible enrichissement en Zr. L’utilisation de zirconium pour la RMI est donc finalement exposée au 

travers de différents travaux dans le paragraphe suivant.  

III.2.b.v. Zirconium : Zr  

Avec une température de fusion d’environ 1850°C, le zirconium implique une température de 

RMI au moins égale à 1850°C. Des composites Cf/C-ZrC ont ainsi été élaborés à partir de préformes 

Cf/C par RMI de zirconium. L’infiltration eut être réalisée sous vide à 1900°C avec un palier de 15 

minutes [QUET, 2007]. À cette température, le zirconium est faiblement visqueux et présente un 

comportement mouillant vis-à-vis du carbone. Zr fondu progresse par capillarité et réagit avec le 

carbone pour former du carbure de zirconium. Néanmoins, les écarts de coefficients d’expansion 

thermique entre ZrC et C impliquent la création d’une décohésion à l’interface fibre/matrice après 

refroidissement.  

Ces décohésions ont également été observées après RMI de zirconium à 1950°C, sur des composites 

Cf/C-ZrC contenant du zirconium résiduel, avec différentes proportions initiales de PyC [CHEN, 2014]. 

Une pré-densification trop importante par le PyC conduit à une diminution de la porosité dans la 

préforme avant RMI. Un taux de porosité trop faible semble gêner l’infiltration du Zr et donc la 

formation de ZrC de manière homogène dans les préformes. Ces expériences ont montré que la 

proportion de ZrC diminue logiquement lorsque la quantité de PyC augmente, et donc que la porosité 

initiale diminue (Tableau 3).  

Tableau 3 : Quantité de ZrC en fonction de la quantité de PyC dans les préformes Cf/C après RMI de Zr [CHEN, 2014]. 

Porosité initiale en %vol. Quantité initiale de PyC en %vol. Quantité finale de ZrC en %vol. 

38,9 34,1 35,3 

11,3 61,7 6,3 

Les composites Cf/C-ZrC peuvent présenter la microstructure suivante [ZOU, 2010] :  

- les torons de fibres sont entourés d’une couche continue de ZrC ; 

- la matrice est composée d’îlots de ZrC dispersés dans une phase eutectique α-Zr+ZrC ; 

- la phase métallique résiduelle est le zirconium.  

La matrice possède une structure lamellaire caractéristique d’une phase eutectique (Figure 25, et 

schémas g et h Figure 26). ZrC est formée par réaction entre Zr et C à partir d’une concentration de 

38,5%at. de C dans le métal. La cinétique de formation du ZrC a été évaluée entre 2000 et 2800°C 

[ADELSBERG, 1966]. La croissance parabolique de la couche de ZrC dans une solution liquide saturée 

en C témoigne d’une réaction contrôlée par la diffusion. Les fluctuations de température contribuent 

à la création de sites de nucléations hétérogènes. Les mécanismes de formation de la matrice sont 

schématisés sur la Figure 26. 
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Figure 25 : Cliché MEB en section d’un composite Cf/C-ZrC obtenu par RMI de Zr sur une préforme Cf/C-PyC [ZOU, 2010]. 

 
Figure 26 : Schémas des mécanismes de formation de la matrice pour des composites Cf/C-ZrC fabriqués par une RMI de Zr 
sur préformes Cf/C à T≥1950°C [ZOU, 2010] : (a) sites de nucléation hétérogènes du ZrC à 1950°C ; (b) croissance et 
regroupement des grains de ZrC à 1950°C ; (c) coalescence des grains de ZrC et prise au piège du Zr liquide à 1950°C ; (d) 
croissance des particules de ZrC avec inclusions de Zr et précipitation de α-Zr à 1950°C ; (e) coalescence, croissance de ZrC 
et prise au piège de β-Zr lors du refroidissement mais à T > 1835°C ; (f) transformation du Zr liquide en phase eutectique à 
1835°C ; (g) transformation de phase de β-Zr en α-Zr à 1159°C ; (h) microstructure finale à température ambiante avec des 
grains de ZrC contenant des inclusions de α-Zr+ZrC et α-Zr. 

Toron de fibres de carbone

Toron de fibres de carbone

Grains/îlots de ZrC

Fibres de carbone revêtues PyC
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Des composites C/C-ZrC-ZrB2 ont été obtenus par RMI de Zr à 2000°C sur des préformes Cf/C-

B4C préparées par PIP d’un mélange d’une résine phénolique et d’une poudre de B4C [CHEN, 2014-2]. 

La porosité ouverte est diminuée de 27%vol. après l’étape de PIP, à environ 9%vol. après RMI. Une 

masse volumique modérée d’environ 3g/cm3 est obtenue. D’après les analyses DRX, la totalité du B4C 

et du Zr ont réagi. Les réactions pouvant avoir lieu sont les suivantes (Équation 17 et Équation 18) : 

Les observations au MEB (Figure 27) montrent la formation d’une couche de ZrC et de la phase ZrB2 

sous forme de grains rectangulaires juxtaposés à ZrC ou au sein de la couche de ZrC. Une phase 

eutectique Zr-ZrC est dispersée autour de ces phases. Un mécanisme de dissolution-précipitation 

pendant la formation de ZrC et ZrB2 est envisagé. La proportion de phases UHTC obtenues dans le 

composite final a été estimée à environ 30%vol.  

 
Figure 27 : Microstructure de composites Cf/C-ZrB2-ZrC obtenus par PIP d’un mélange de résine phénolique et d’une 

poudre de B4C, et par RMI de Zr [CHEN, 2014-2]. 

 

B4C(s) + 3 Zr(l)  2 ZrB2(s) + 1 ZrC(s) Équation 17 

C(s) + Zr(l)  ZrC(s) Équation 18 
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III.2.c. Bilan intermédiaire sur la mise en œuvre des UHTC sous 

forme de matrice 

Les composites élaborés par l’intermédiaire du procédé de RMI présentent des taux de 

densification satisfaisants et permettent d’obtenir des matrices dans une large gamme de composition 

chimique du système (B;C;Si;Zr). Toutefois, une quantité de phase réactive ou inerte suffisante doit 

être apportée avant l’étape de RMI pour une densification optimale. La grande majorité des exemples 

exposés précédemment utilise le procédé PIP (combiné ou non à l’apport de poudre) ou la CVI pour 

apporter du carbone et/ou du carbure de silicium. Le carbone est consommé lors de la RMI, tandis que 

le SiC ne semble pas réagir et reste inerte vis-à-vis du métal. Il s’agit de limiter les réactions entre les 

fibres C et le métal en apportant soit une barrière de diffusion (SiC), soit une couche « sacrificielle » 

(PyC).  

La composition du métal peut être modulée dans le diagramme de phase binaire Si-Zr. Une 

compétition entre formation de ZrC et de SiC existe. L’équilibre des proportions peut se faire par 

l’apport complémentaire de SiC ou ZrC par exemple sous forme de poudre. La présence de ces charges 

inertes et mobiles, ont montré leur intérêt pour la progression du métal fondu. En effet, le réseau 

poreux aux dimensions étroites semble favoriser l’infiltration, toute en accommodant les variations de 

volume induites par la formation des nouvelles phases solides.  

Au bilan, la combinaison de procédés en voie liquide permet l’obtention de composites denses 

aux compositions chimiques variées, pouvant être appliqués aux matériaux du domaine de la 

propulsion spatiale. Le choix s’est porté sur une élaboration en deux étapes : 

- une imprégnation de poudres : apport de charges réactives (par exemple B4C) ou inertes (ZrC 

ou SiC) par mise en suspension de poudres et imprégnation dans une préforme fibreuse à 

Tambiante, permettant de moduler la composition chimique finale, mais également de favoriser 

l’infiltration lors de la deuxième étape ; 

- une infiltration réactive d’un métal fondu (RMI) : densification finale du composite avec un 

taux de porosité ouverte nettement diminué pouvant atteindre moins de 5%vol., et la 

formation in situ de nouvelles phases dont la proportion varie en fonction du métal introduit 

et des réactions associées (coefficients de variation volumique différents). 

D’après le diagramme de phase Si-Zr, plusieurs composés intermétalliques Si-Zr conduisent à 

l’obtention de phases métalliques résiduelles suffisamment réfractaires : ZrSi2, Zr0,912Si0,088 et Zr (Figure 

16). Il a d’ailleurs été montré dans la littérature que la présence d’une phase métallique résiduelle de 

type Si-Zr peut présenter un intérêt sous atmosphère oxydante et corrosive à haute température, 

puisque son oxydation limite la production d’espèces gazeuses.  
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IV. Comparaison des moyens d’essais à 
T>2000°C 

L’utilisation de nouveaux composites à matrice UHTC pour la propulsion spatiale nécessite 

d’être en mesure d’évaluer leur comportement vis-à-vis des conditions environnementales imposées 

lors de l’application. Des essais doivent permettre de reproduire les conditions environnementales : 

- atmosphère oxydante et corrosive : pressions de l’ordre de la dizaine de MPa, espèces 

gazeuses telles que H2O, CO, CO2 ou encore HCl ;  

- température très élevée : au moins 2000°C ; 

- flux gazeux dynamique : vitesse de gaz élevée ; 

- durée fixée par l’utilisateur : de quelques dizaines de secondes à plusieurs minutes. 

Plusieurs techniques ont déjà été utilisées et ont permis de s’approcher des conditions réelles de 

propulsion. Les moyens présentés dans cette partie sont : le four solaire, la torche plasma et la torche 

oxyacétylénique. Les échantillons testés se présentent généralement sous forme de pièces 

monolithiques denses, ou de composites à fibres longues ou particulaires (les procédés d’élaboration 

ne seront pas abordés).  

IV.1. Tests au four solaire 

Le fonctionnement d’un four solaire repose sur la concentration du rayonnement lumineux 

émis par le soleil (Figure 28). Le flux solaire incident est contrôlé et varie de 800 à 1050 W/m² 

[ANDREANI, 2010 ; ANDREANI, 2010-2]. Des températures stables et homogènes, comprises entre 

1700 et 2600°C, peuvent être atteintes en quelques secondes [CORRAL, 2008], la vitesse de 

refroidissement peut atteindre 1000°C/min [ANDREANI, 2010-2].  

Différents types d’échantillons ont été testés : pièces monolithiques ou composites revêtus ; mais les 

dimensions restent faibles avec un diamètre inférieur à 20 mm. Le flux solaire capté et l’atmosphère 

de test (humidité relative ambiante par exemple, pression en H2O variable entre 0,45 et 0,65 kPa 

[ANDREANI, 2010-2]) sont très dépendants des conditions climatiques et ne peuvent donc pas être 

maîtrisées. La température en surface des échantillons est généralement mesurée par pyromètre 

optique (dont les longueurs d’onde peuvent varier pour obtenir une incertitude inférieure à 100°C, par 

exemple : 5,2 et 1,7µm [CORRAL, 2008]) et par caméra infrarouge. Ce test est adapté à des échantillons 

risquant de libérer des espèces gazeuses qui dans un dispositif de test conventionnel (enceinte close 

de type four statique ou analyse thermogravimétrique) risquerait d’endommager l’instrumentation.  

Ce test peut donc facilement s’apparenter à un test de choc thermique, néanmoins il ne permet pas 

de reproduire des conditions de propulsion puisque le flux gazeux au-dessus de l’échantillon n’est 

guidé que par la convection naturelle. Aucun cisaillement mécanique n’est induit par un flux de gaz. 

Lorsqu’un apport d’oxygène est réalisé par l’intermédiaire d’un jet d’air, une vitesse de gaz subsonique 

de l’ordre de 25 m/s peut être induite. 
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Figure 28 : Dispositif de test du four solaire d’Odeillo (Font Romeu, France) : à gauche, le dispositif de support de 

l’échantillon, et à droite, un miroir parabolique au-dessus du dispositif de test [ANDREANI, 2010]. 

IV.2. Tests sous torche plasma 

La torche plasma, aussi appelée torche à plasma d’arc soufflé, fonctionne grâce à l’injection 

d’un mélange de gaz plasmagène soumis à un arc à courant continu entre une cathode et une anode 

sous forme de tuyère permettant de concentrer le flux thermique [FAUCHAIS, 2007]. Les gaz 

plasmagènes sont constitués d’argon, d’hélium et/ou d’azote. Afin d’apporter des espèces oxydantes, 

de l’oxygène ou de l’eau peuvent être injectés [BARRE, 2015]. Le jet peut contenir les espèces 

suivantes : OH, O2-, O, OH- ou H2O. Les températures atteintes sont supérieures à 2000°C voire 2400°C.  

Selon le dispositif de test utilisé la taille des échantillons est variable entre un diamètre de 2cm jusqu’à 

une pièce modèle pour la rentrée atmosphérique de dimension 80x80cm² [GASCH, 2004 ; SAVINO, 

2010] (Figure 29). Les vitesses des gaz sont généralement supersoniques. Le dispositif de test est 

complexe et nécessite parfois de placer les échantillons dans une enceinte sous atmosphère inerte à 

pression atmosphérique [BARRE, 2015]. La mesure de température peut être réalisée par pyromètre 

optique/bichromatique [BARRE, 2015], et parfois par l’insertion de thermocouple à cœur pour 

mesurer la température interne loin de la surface testée [SAVINO, 2010]. Des caméras thermiques 

peuvent également permettre d’enregistrer l’évolution de la température en cours d’essai.  

 
Figure 29 : Photographie et schéma de pièces modèles pour test de rentrée atmosphérique [SAVINO, 2010]. 

Ce test est plus adapté à l’évaluation du comportement de matériaux destinés à la rentrée 

atmosphérique du fait de la présence d’oxygène atomique, et est souvent beaucoup plus coûteux que 

les tests en four solaire par exemple.  

Dimensions en mm
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IV.3. Tests sous torche oxyacétylénique 

La torche oxyacétylénique permet la production d’une flamme grâce à la combustion d’un 

mélange d’oxygène O2 et d’acétylène C2H2, dont les proportions peuvent être modulées selon la 

composition de flamme voulue. Les principales espèces oxydantes formées lors de la combustion sont 

O2, CO2, CO, O, OH et H2O [SHEN, 2011 ; LIU, 2014]. L’atmosphère gazeuse se renouvelle rapidement 

du fait de la forte vitesse des gaz [LIU, 2013]. La mesure de température en surface est souvent réalisée 

par pyromètre optique et enregistrée par caméra infrarouge [SONG, 2003] (Figure 30). Des 

thermocouples peuvent également être insérés pour mesurer la température à cœur des échantillons 

[PAUL, 2013]. La température en surface peut atteindre jusqu’à 3000°C [ZHANG, 2016]. La dimension 

des échantillons est variable mais reste souvent limitée à un diamètre de 30mm. Les torches utilisées 

sont semblables à des chalumeaux. La flamme créée sous forme de dard implique une zone testée 

possédant un diamètre d’ordre inférieur à environ 5mm. Le flux de chaleur peut être déduit par la 

chaleur absorbée par l’eau circulant dans un calorimètre lors d’expériences spécifiques d’ablation 

[TANG, 2007].  

 
Figure 30 : Montage pour essais d’oxydation sous torche oxyacétylénique : 1 – thermocouple face arrière ; 2 – système de 

refroidissement à l’eau ; 3 – support de l’échantillon ; 4 – échantillon ; 5 – système de déplacement du support ; 6 – 
isolant protecteur ; 7 – torche oxyacétylénique ; 8 – filtre à densité neutre (filtre ND) ; 9 – caméra thermique et 10 – 

pyromètre bichromatique [PAUL, 2013]. 

Ce test est simple à mettre en œuvre et moins coûteux que des tests sous torche plasma. Il permet de 

se placer dans des conditions de combustion, avec une vitesse de gaz modérée mais qui peut être 

supersonique selon les paramètres d’essai choisis.  

Au bilan, la torche oxyacétylénique est la technique qui semble la plus adaptée et la plus rapide 

pour l’évaluation du comportement des composites à matrice UHTC dans le cadre de ce travail de 

thèse. En effet, la taille des échantillons semble suffisamment représentative de l’architecture des 

composites élaborés et permet de se placer dans des conditions proches de l’application visée.  

V. Conclusion 

Cette revue bibliographique a permis d’orienter le choix des compositions de protection des 

composites réalisés dans cette thèse vers les céramiques ultra hautes températures, les UHTC. Le 

système (B;C;O;Si;Zr) semble offrir une protection efficace pour les composites de type Cf/C, 

notamment une composition de référence de type ZrB2+SiC. Le comportement en oxydation de ZrB2 

est atypique. En effet, en plus de former un oxyde réfractaire ZrO2, il peut sous certaines conditions de 
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pression et température, former un oxyde liquide pouvant jouer un rôle cicatrisant, B2O3. Cependant 

à T>1800°C, sa volatilisation est totale. Il semble que l’ajout de SiC permette la stabilisation de B2O3 

par réaction avec SiO2. Cependant SiC doit être ajoutée dans une proportion inférieure ou égale à 

20%vol., puisqu’en plus grande quantité, la formation trop importante de phase liquide peut entraîner 

une dégradation plus rapide des composites (éjection des oxydes liquides notamment).  

Les différents types de protection (interne ou externe) et leurs compositions ont été discutées et ont 

conduit à envisager l’introduction de ces matériaux sous la forme d’une matrice. Les critères 

nécessaires à une protection efficace, notamment sous la forme de revêtements, sont respectés. Les 

matériaux choisis assurent une bonne compatibilité chimique et thermomécanique avec le renfort 

fibreux. Les problèmes d’adhérence souvent rencontrés dans le cas des revêtements, sont surmontés 

puisque l’introduction d’une matrice assure un ancrage mécanique fort au sein de la structure fibreuse 

(adhérence assurée par l’interpénétration des matériaux).  

La mise en œuvre des UHTC est rendue difficile notamment par leur température de fusion 

extrêmement élevée. Les procédés céramiques conventionnels sont mal adaptés et nécessitent 

généralement des temps d’élaboration très longs et des coûts élevés. Pour ces travaux, le choix s’est 

orienté sur les procédés en voie liquide, et notamment l’association d’une imprégnation de poudres 

et d’une infiltration réactive d’un métal fondu. En seulement deux étapes, les taux de densification 

obtenus sont importants (porosité résiduelle<10%vol.). Les compositions chimiques de matrice sont 

variées, et dépendent fortement de la combinaison des différentes poudres (ZrB2, C, ou B4C) et des 

différents métaux ou alliages (Si, ZrSi2, Zr0,912Si0,088 ou Zr).  

Il n’est pas exclu de s’éloigner de la composition de référence ZrB2+20%vol.SiC, puisque la maîtrise des 

proportions des composés finaux semble complexe. La présence de phases métalliques résiduelles et 

de phases carbures en quantités non négligeables est à prendre en compte. Néanmoins, l’évaluation 

du comportement en oxydation de plusieurs compositions du système (B;C;O;Si;Zr) à des températures 

supérieures à 2000°C et sous atmosphères oxydantes et corrosives a montré leur aptitude à protéger 

un Cf/C pendant au moins 3 minutes.  

Dans ce travail de thèse l’élaboration de composites de type Cf/C-UHTC sera réalisée en voie 

liquide. L’optimisation de chaque étape doit être évaluée en fonction des systèmes réactifs mis en jeu : 

poudres-métal. Finalement, le choix final de la composition optimale se fera au regard des 

comportements des composites lors d’essais d’oxydation/corrosion à des températures supérieures à 

2000°C en atmosphère oxydante et corrosive pendant au moins 3 minutes. Il s’agit d’identifier la 

meilleure composition combinant ZrB2, ZrC, SiC et certaines phases métalliques résiduelles (inhérentes 

au procédé RMI). Pour cela, une méthodologie adaptée doit être mise en place pour la caractérisation 

des échantillons. Le choix de la technique de test à haute température sous flux gazeux oxydant et 

corrosif s’est porté sur la torche oxyacétylénique. En utilisant une torche initialement prévue pour la 

projection de poudre les dimensions de la zone de test seront augmentées, tout en conservant une 

flexibilité sur les paramètres d’essai (composition de flamme, inclinaison de la torche…). Les résultats 

obtenus seront comparés à ceux de la littérature.  
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CHAPITRE II – TECHNIQUES EXPERIMENTALES 
ET MATERIAUX 

 

Ce chapitre a pour objectif de présenter la démarche expérimentale suivie au cours de cette 

thèse. Les axes de recherches sont développés avant de décrire les matériaux mis en œuvre. Ensuite, 

les procédés d’élaboration des composites Cf/C-UHTC sont présentés ainsi que les techniques de 

caractérisation sélectionnées pour optimiser les paramètres d’élaboration. Enfin, le moyen d’essai mis 

en place pour évaluer le comportement des matériaux dans des conditions proches de la propulsion 

spatiale est décrit.  
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I. Introduction  

L’évaluation de la résistance à l’oxydation/corrosion des céramiques à très haute température 

est généralement effectuée sur des pièces monolithiques. Une famille de matériaux, les UHTC, a été 

évaluée et plusieurs compositions sélectionnées pour leur résistance à l’oxydation accrue. L’utilisation 

de ces mêmes compositions en tant que protection de composites Cf/C s’est logiquement imposée. 

Cependant sous la forme d’un revêtement, la protection est généralement limitée à la surface du 

composite et son efficacité est souvent altérée par : la présence de fissures, une épaisseur trop faible, 

ou encore un décollement prématuré. L’enjeu majeur de ce travail de thèse est de s’affranchir des 

contraintes liées à l’utilisation de revêtements constitués de céramiques ultra-réfractaires. Leur 

introduction sous la forme d’une matrice permettra de limiter les problèmes d’écaillage et 

d’éclatement des revêtements. L’ancrage de la protection à cœur du composite Cf/C devrait 

augmenter l’efficacité de la protection des fibres de carbone dans le temps.  

Ce chapitre présente la démarche expérimentale qui a permis de suivre l’état de densification du 

composite au cours de l’élaboration : de la préforme fibreuse poreuse au composite final dense de 

type Cf/C-UHTC. La présentation des matériaux utilisés dans ces travaux permet d’appréhender les 

contraintes liées à la mise en œuvre de chaque constituant. Chaque étape du procédé d’élaboration 

est détaillée afin de préciser les paramètres à optimiser.  

Les techniques de caractérisations morphologique et structurale qui ont été utilisées sont présentées. 

Ces moyens permettent d’évaluer les caractéristiques initiales du renfort fibreux et des précurseurs, 

et également d’évaluer l’état de densification après chaque étape d’élaboration. Les résultats obtenus 

permettent d’améliorer les paramètres des procédés afin d’obtenir un composite à matrice UHTC 

dense. Le composite devra posséder une porosité ouverte résiduelle inférieure à 10%vol., sans 

présenter de fissures après élaboration. Les fibres de carbone ne doivent pas être dégradées après 

élaboration afin de conserver leurs bonnes propriétés mécaniques en conditions de service. 

L’évaluation du comportement en oxydation/corrosion sous flux gazeux est réalisée sur les matériaux 

jugés compatibles avec l’application finale visée. La technique d’évaluation de ce comportement ainsi 

que le choix des paramètres expérimentaux sont présentés. Les données extraites de ces essais seront 

également exposées.  

II. Démarche globale  

L’objectif principal de ce travail de thèse est d’élaborer une matrice protectrice plus résistante 

à l’oxydation/corrosion, composée de céramiques ultra-haute-température, au sein de préformes 

Cf/C-PyC partiellement densifiées. Un procédé mixte d’élaboration a été sélectionné : voie liquide et 

voie métal liquide. Dans un second temps, l’efficacité de la protection à haute température des 

matrices est évaluée. L’objectif de cette thèse est de proposer une ou plusieurs compositions de 

matrice permettant de mieux résister aux conditions environnementales imposées en propulsion 

spatiale. Le schéma de la Figure 31 permet de rassembler les différentes étapes de ce travail.  
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L’optimisation des paramètres d’élaboration s’appuie sur le choix de précurseurs adaptés pour 

l’obtention d’une matrice UHTC dans le système (B;C;Si;Zr). En faisant varier les proportions des 

différents précurseurs, l’état de densification pourra être amélioré et la composition de la matrice 

pourra être modulée (avec pour référence une composition de type ZrB2 + 20%vol. SiC). Il s’agira de 

comprendre les mécanismes qui régissent la formation de la matrice durant les procédés 

d’élaboration. Les caractérisations réalisées sur les matériaux à différents stades de densification 

permettront de déterminer les paramètres optimaux pour l’élaboration. Elles permettront également 

de déterminer l’influence du mélange de précurseurs sur la microstructure des matrices obtenues.  

Les matériaux jugés conformes pourront alors être testés à ultra haute température sous atmosphère 

oxydante et corrosive (en conditions proches de la propulsion spatiale). Il s’agira de comprendre 

comment le CMC réagit dans un tel environnement et quels mécanismes régissent sa dégradation. 

Cette dernière étape devrait permettre d’identifier la ou les compositions de matrice permettant la 

protection la plus efficace des Cf/C.  

 

Figure 31 : Démarche de travail pour la réalisation d’une protection anti-oxydation sous la forme d’une matrice à base de 
céramiques ultra haute température pour composites Cf/C.  

III. Présentation des matériaux initiaux 

III.1. Préformes fibreuses Cf/C 

III.1.a. Choix du renfort et présentation générale 

Le domaine de la propulsion spatiale requiert des matériaux capables de conserver de bonnes 

propriétés structurales jusqu’à plus de 2000°C. Certains composites à matrice et à renfort en 

céramique de type oxyde (par exemple Al2O3) ou non-oxyde (par exemple SiC) ont une température 

d’utilisation limitée à moins de 1400°C. Sous atmosphère inerte ou sous vide, les composites à fibres 

carbone et matrice carbone (Cf/C) permettent de viser des températures d’élaboration et 
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d’applications pouvant atteindre 3000°C. En plus d’une bonne résistance mécanique à très haute 

température, les Cf/C possèdent une faible masse volumique (environ 2,2g/cm3), un faible coefficient 

de dilatation thermique (de l’ordre de 2,5x10-6/°C) et une bonne résistance aux chocs thermiques 

[CAMUS, 2016 ; CAVALIER, 1992 ; TANG, 2017]. Néanmoins, comme précisé au chapitre précédent, le 

carbone est sensible à l’oxydation dès les basses températures en formant les espèces gazeuses CO et 

CO2 (environ 400°C [McKEE, 1991]). L’application d’une protection anti-oxydation et anti-corrosion 

s’impose pour permettre l’utilisation des composites thermostructuraux dans les propulseurs spatiaux, 

tout en assurant une tenue structurale de plus longue durée (supérieure à quelques minutes). 

Les renforts fibreux ont été fournis par les entreprises Safran Ceramics et Airbus Safran Launchers 

(aujourd’hui ArianeGroup). Il s’agit d’une texture fibreuse constituée de nappes de fibres ex-PAN 

(PolyAcryloNitrile) orientées selon différentes directions dans le plan. Ces nappes de fibres sont 

empilées, et aiguilletées pour former une structure à 3 dimensions. L’aiguilletage permet de transférer 

des fibres dans la direction orthogonale afin de renforcer la tenue mécanique du matériau composite 

final en limitant le risque de délaminage entre les strates de fibres. Le dépôt d’une interphase et d’une 

matrice de pyrocarbone (PyC) est obtenu par infiltration en phase vapeur (CVI – Chemical Vapour 

Infiltration) notamment par décomposition d’hydrocarbures. Cette texture pré-densifiée est appelée 

préforme. L’interphase sert de fusible mécanique en limitant le transfert des charges de la matrice vers 

les fibres grâce à la déviation des fissures assurée par la structure lamellaire du pyrocarbone 

[THEBAULT, 1993].  

 
Figure 32 : Cliché MEB en électrons secondaires de fibres ex-PAN revêtues de PyC des préformes Cf/C (Safran 

Ceramics/ArianeGroup). 

Les fibres sont revêtues d’une couche de PyC (Figure 32). Les préformes présentent un taux de fibres 

de l’ordre de 31 ± 1%vol. et un taux de PyC matriciel de l’ordre de 37 ± 2%vol., leurs masses volumiques 

sont respectivement de 1,76 et 2,13g/cm3. Ces données sont regroupées dans le Tableau 4. Des 

échantillons de dimensions de l’ordre de 20x20x5mm3 destinés à l’élaboration et aux essais haute 

température sont découpés dans les préformes fournies de plus grandes dimensions. L’utilisation de 

préformes partiellement densifiées comme renfort fibreux implique une caractérisation minutieuse du 

réseau poreux à combler par la matrice afin de sélectionner les conditions d’élaboration.  

Tableau 4 : Données initiales sur les constituants des préformes Cf/C fournies par Safran Ceramics/ArianeGroup. 

Constituant Matériau Taux en %vol. Masse volumique en g/cm3 

Fibres Carbone ex-PAN 31 ± 1 1,76 

Matrice de pré-
densification 

Pyrocarbone 37 ± 2 2,13 

Porosité initiale - 32 ± 2 - 

150 µm

Fibre ex-PAN

Matrice PyC
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III.1.b. Définition des conditions d’élaboration 

Il faut adapter les conditions d’élaboration à l’architecture des préformes. Comme la préforme 

présente une architecture rigide et fixe, ses paramètres descriptifs sont le taux de porosité initiale et 

la distribution des tailles de pores. Il faut donc notamment déterminer et visualiser l’organisation de 

ce réseau poreux.  

La porosité des préformes a été mesurée par différentes techniques : pycnométrie hélium, 

porosimétrie à l’eau (méthode d’Archimède) et porosimétrie par intrusion de mercure (détails de 

chaque méthode en Annexe 3). La porosité ouverte initiale est de l’ordre de 32 ± 2%vol., valeur 

confirmée par estimation de la porosité grâce à la reconstruction 3D des réseaux fibreux et poreux à 

partir d’images obtenues par micro-tomographie X (résolution d’environ 6-7µm permet d’atteindre 

l’échelle des fils de fibres, Figure 33).  

 
Figure 33 : Représentation 3D du réseau fibreux et du réseau poreux à partir d’images obtenues par micro-tomographie X 

sur les préformes Cf/C fournies par Safran Ceramics (résolution 7 µm, appareil X-ray microCT – GE V/TOME/X S). 

La porosimétrie par intrusion de mercure permet d’avoir accès à la distribution des tailles d’entrée des 

pores (porosité ouverte et accessible par le mercure selon un modèle théorique de pores cylindriques). 

Dans le cas des préformes utilisées, le diamètre moyen d’entrée des pores est d’environ 42 ± 1µm. La 

population de porosité majoritaire est située entre les fils de fibres avec un diamètre entre 2 et 200µm 

(très peu ou pas de porosités intra-fils sont révélées). Le diamètre moyen est une donnée essentielle 

pour sélectionner la granulométrie maximale des poudres à introduire. En effet, les poudres devront 

théoriquement avoir un diamètre inférieur à 42µm pour pouvoir infiltrer un maximum de pores. Une 

granulométrie de l’ordre du micromètre sera généralement recherchée, pour faciliter le comblement 

dans un réseau poreux de géométrie 3D complexe. 

Deux directions d’interconnexion des pores sont observées sur les tomographies : l’une 

parallèle aux strates de fibres (plan xy) et l’autre, parallèle à la direction d’aiguilletage (plans zx et zy) 

(Figure 33). La tortuosité est un facteur adimensionnel qui permet de rendre compte de l’état plus ou 

moins tortueux des directions d’interconnexion entre les pores. Son calcul (Équation 19) tient compte 

de la longueur du chemin moyen qui traverse le milieu poreux par les porosités L’, par rapport à la 

longueur d’un chemin rectiligne L (épaisseur du matériau considéré) :  

𝐓 =  
𝐋′

𝐋
 Équation 19 

z

y

x

Fibrous
network

Porous
network

Réseau 
fibreux

Réseau 
poreux
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La tortuosité est estimée grâce au module « Centroid path tortuosity » du logiciel Avizo utilisé pour 

l’exploitation des tomographies X. Ce module détermine la longueur du chemin tortueux à travers les 

pores, en tenant compte du déplacement du centre de gravité moyen évalué sur chaque image. Les 

résultats sont les suivants :  

- selon les plans zx et zy, parallèles à l’axe d’aiguilletage : 2,41 ± 0,02 

- selon le plan xy, parallèle aux strates de fibres : 1,96 ± 0,02 

Lorsque la valeur de tortuosité est égale à 1, elle correspond à la porosité d’un tube droit. Plus cette 

valeur augmente, plus l’interconnexion entre les pores est complexe. Dans le cas de la texture fibreuse 

utilisée, les valeurs selon les différents plans sont proches et n’indiquent pas de chemin préférentiel 

pour l’imprégnation (par les poudres ou le métal fondu) dans l’espace inter-strates ou perpendiculaire 

aux strates de fibres. 

Après l’étape de comblement partiel de la porosité par les poudres, l’espace résiduel sera rempli lors 

de l’infiltration d’un métal liquide par RMI (Reactive Melt Infiltration). Le métal fondu pourra réagir 

avec le carbone de la préforme pré-densifiée, ainsi qu’avec les poudres de pré-comblement. La couche 

de PyC matriciel sert de couche protectrice vis-à-vis de l’attaque du métal sur les fibres. Il faudra donc 

évaluer l’épaisseur de pyrocarbone consommée lors des différentes étapes du procédé, afin de vérifier 

que les fibres de carbone ne soient pas atteintes, ni dégradées par le métal.  

III.2. Matériaux précurseurs de la matrice UHTC 

III.2.a. Sélection des précurseurs 

Le bilan bibliographique a conduit à sélectionner la famille des céramiques ultra-haute-

température (UHTC) comme composés à fort potentiel pour la protection de substrats carbonés à des 

températures de service supérieures à 2000°C. Parmi toutes les compositions déjà évaluées dans la 

littérature, la composition 80%vol. ZrB2 + 20%vol. SiC a été choisie comme référence pour ces travaux. 

En température et sous environnement oxydant et corrosif, cette composition possède une bonne 

compatibilité chimique et thermomécanique avec les préformes Cf/C et assure ainsi la protection 

contre l’oxydation/corrosion. Les constituants de la matrice finale appartiennent au système (B;C;Si;Zr) 

après élaboration, et évoluent dans le système (B;C;O;Si;Zr) lors des sollicitations sous atmosphère 

oxydante et corrosive à haute température.  

Pour introduire ces phases au sein des pores d’une préforme fibreuse, une élaboration faisant appel à 

deux procédés successifs en phase liquide a été choisie sur des critères de facilité et de rapidité de 

mise en œuvre pour la fabrication de pièces de formes complexes :  

- (i) pré-comblement de la porosité par imprégnation de poudres ; 

- (ii) densification finale par infiltration réactive d’un métal fondu.  

Pour atteindre les compositions visées et surtout des taux de densification élevés, il faut tenir compte 

de la réactivité des précurseurs à introduire. Ces précurseurs doivent former des composés stables 

chimiquement et thermomécaniquement les uns par rapport aux autres dans le système (B;C;Si;Zr). 

Les composés introduits et formés doivent également être stables vis-à-vis des fibres de carbone. En 

effet, il faudra s’assurer tout au long de l’élaboration que le renfort fibreux ne soit pas endommagé 
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par des réactions chimiques. La modulation des proportions initiales des différents précurseurs 

permettra d’ajuster la composition chimique de la matrice.  

Une approche thermodynamique, via des calculs d’équilibres thermodynamiques, a permis 

d’identifier plusieurs précurseurs. Pour ce faire, les logiciels COACH (COmputer Aids CHemistry) et 

GEMINI2 (Gibbs Energy Minimizer) ont été utilisés [THERMODATA]. Le logiciel COACH est une base de 

données qui regroupe les propriétés thermochimiques des éléments et des composés, comme : l’état 

de référence, la chaleur spécifique, l’enthalpie, l’entropie ou l’enthalpie libre. Les propriétés des 

constituants initiaux sélectionnés dans le système chimique visé, (B;C;Si;Zr), sont compilées par le 

logiciel COACH et exportées dans le logiciel GEMINI2. GEMINI2 utilise le principe de minimisation de 

l’énergie totale de Gibbs pour des conditions de pression ou de volume constant. Ce logiciel permet 

de réaliser des calculs à l’équilibre à partir de systèmes chimiques complexes. Il tient compte des 

phases gazeuses, des composés condensés et des solutions. Le minimum d’énergie est calculé en 

respectant le bilan de matière sans qu’aucun des composés ne se retrouvent en quantité négative. Les 

paramètres d’entrée pour les calculs sont : le nombre de moles de phases initiales, la température et 

la pression. Les résultats peuvent être itérés pour plusieurs températures. Le logiciel tient compte 

uniquement de l’état d’équilibre à la température donnée. La composition finale du système est 

donnée, ainsi que l’état dans lequel se trouvent les composés, les activités des différents éléments et 

l’énergie de Gibbs de la réaction.  

Seuls les composés intermétalliques définis du diagramme Si-Zr sont répertoriés dans la base de 

données. Les calculs préliminaires ont été effectués pour des compositions spécifiques sous la forme 

d’un mélange de Si et de Zr, avec des proportions appropriées. Une liste non exhaustive de précurseurs 

disponibles est présentée dans le Tableau 5. Quel que soit le mélange initial des constituants, et 

lorsque tous les éléments du système (B;C;Si;Zr) sont introduits, les composés ZrB2 et SiC sont formés. 

Ils sont identifiés comme les composés les plus stables thermodynamiquement.  

Tableau 5 : Liste non exhaustive de précurseurs permettant entre autre l’obtention des composés ZrB2 et SiC. 

1ère étape – comblement 
par les poudres 

2ème étape – infiltration 
d’un métal fondu 

ZrB2 Si 

ZrC Zr 

SiC 

SiB6 

SiB4 

C 

B4C 

III.2.b. Matériaux pulvérulents  

III.2.b.i. Présentation générale 

Une partie des précurseurs de la matrice céramique sont introduits sous forme pulvérulente 

et servent de charges lors de l’étape de comblement par imprégnation de poudre au sein des 

préformes Cf/C. Le choix de ces poudres doit permettre après l’étape de RMI d’obtenir une matrice 

principalement constituée des phases ZrB2 et SiC. Les poudres sélectionnées sont répertoriées dans le 

Tableau 6 et permettent d’envisager la variation des proportions de chacun des éléments constitutifs 
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de la matrice. Ces charges peuvent être classées selon deux catégories en fonction de la réactivité 

recherchée pour la suite du procédé d’élaboration :  

- charge inerte : ZrB2 ; 

- charge réactive : C, B4C, Si, SiB6. 

Ces poudres ont été choisies principalement en fonction de leur disponibilité d’approvisionnement 

dans le commerce (en prévision d’une utilisation industrielle).  

Tableau 6 : Caractéristiques des matériaux pulvérulents utilisés pour l’imprégnation de poudre (données fournisseur). 

Matériau 
Type de 
charge 

Fournisseur Référence 
d50 en 

µm 
Pureté 

Masse 
volumique 
en g/cm3 

ZrB2 Inerte HC Starck Grade B < 45 99,9 6,1 

C Réactive Lehmann&Voss Luvomaxx N-991 1,3 99,9 1,88 

B4C Réactive HC Starck Grade HD15 0,8 99,9 2,51 

SiB6 Réactive Neyco -325 mesh < 45 99,5 2,43 

Si Réactive Sigma Aldrich -325 mesh < 45 99,5 2,33 

III.2.b.ii. Préparation avant utilisation  

Avant l’introduction des poudres dans les pores des préformes fibreuses, une distribution 

granulométrique homogène des poudres est requise. Une population de particules de taille unique est 

préférable pour obtenir des surfaces spécifiques homogènes, ce qui semble faciliter la stabilisation 

stérique de suspensions. Une valeur de diamètre médian (d50) d’environ 1µm a été choisie en fonction 

de la taille moyenne d’entrée des pores de la préforme. Une taille de particules faible permet une 

meilleure accessibilité aux pores de taille réduite.  

Les particules de SiB6 sont broyées par lots de 10g dans un broyeur planétaire par 

l’intermédiaire d’un bol et de billes (Ø=3mm) en zircone yttriée (Fritsch Pulverisette 7 Premium line). 

L’utilisation de bols et billes en zircone permet de s’affranchir de pollutions externes au système 

(B;C;O;Si;Zr). Le broyage est réalisé en voie humide avec de l’éthanol. Le contrôle de la température 

est réalisé par l’intermédiaire de temps de pause entre les cycles de broyage permettant de limiter 

l’élévation de température. 3 cycles de 1 minute de broyage à 1050rpm (rotations par minute) ont été 

réalisés avec un temps de pause de 30 minutes entre chaque cycle. La valeur de d50 obtenue est de 

l’ordre de 1µm pour une distribution granulométrique homogène et centrée autour d’une seule 

population de particules.  

Les particules de ZrB2 et de Si sont broyées individuellement par lots de 80g à l’aide d’un attriteur 

(MiniPur – NETZSCH). Le protocole de broyage du Si est issu des travaux de thèse de B. Taillet [TAILLET, 

2014]. Le protocole de broyage de ZrB2 est issu d’une optimisation réalisée au cours de la thèse. Cette 

technique permet de contrôler la température lors du broyage. Le liquide vecteur utilisé est un 

mélange d’isopropanol et d’éthanol (2:1) dont la viscosité permet de maintenir une bonne dispersion 

des particules en circulation. Le liquide et les particules sont injectés dans l’attriteur grâce à une pompe 

péristaltique. Les billes de broyage sont en zircone yttriée et ont un diamètre de 300µm. Le bol et les 

pales internes sont recouvertes d’un revêtement polymérique qui limite la pollution des particules 

broyées. La vitesse de rotation des pales est fixée à environ 2000rpm. L’attriteur dispose d’un 
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mélangeur permettant d’extraire des échantillons de particules pour effectuer les contrôles de la 

granulométrie en cours de broyage. Lorsque la distribution est homogène (une seule population) et la 

valeur de d50 de l’ordre de 1µm, le broyage est stoppé.  

Dans tous les cas, une étape de séchage des poudres est nécessaire jusqu’à évaporation complète du 

solvant (étuve à 80°C ou évaporation naturelle sous sorbonne).  

Les observations morphologiques réalisées au MEB permettent de comparer la forme et la 

taille des particules avant et après broyage. La poudre de ZrB2 avant attrition présentée sur la Figure 

34-a est constituée de grains grossiers de plusieurs micromètres et de grains submicroniques. La 

distribution est hétérogène et la forme des particules est variable avec particules granulaires et 

également des particules sous la forme de plaquettes et d’aiguilles. Après attrition, les particules ont 

une forme granulaire homogène de taille submicronique (Figure 34-b). Des grains de taille micronique 

subsistent minoritairement.  

 
Figure 34 : Clichés MEB en électrons secondaires de particules de ZrB2 : a) commerciales (d50 ≈ 7,1µm) et b) après 

attrition, (d50 ≈ 0,8µm). 

III.2.b.iii. Distribution granulométrique 

La distribution granulométrique des particules est obtenue grâce aux mesures réalisées à l’aide 

d’un granulomètre utilisant le principe de diffraction laser (Granulomètre Analysette 22 NanoTec plus, 

FRITSCH). Cette technique permet d’obtenir la répartition de la taille des particules de manière 

quantitative et permet de vérifier l’homogénéité de la poudre. L’appareil couvre une large gamme de 

tailles grâce aux lasers vert (λ = 532nm) et rouge (λ = 850nm) [FRITSCH] : plage de mesure allant de 

0,01 à 2000µm. Cette technique permet l’obtention rapide des diamètres caractéristiques d10, d50 et 

d90. Selon la taille des poudres mesurées, deux théories de calcul permettent d’assurer un résultat 

fiable :  

- théorie de Fraunhofer : adaptée aux particules de dimension micrométrique à submicronique. 

Les propriétés optiques des poudres ou du solvant ne sont pas nécessaires pour le calcul. Cette 

approximation de la théorie de Mie est suffisante et reproductible pour des particules ayant 

un d50 > 432nm.  

- théorie de Mie : cette théorie prend en compte les propriétés optiques des matériaux analysés 

mais également du solvant utilisé pour guider les particules (indice de réfraction et coefficient 



Chapitre II – Techniques expérimentales et matériaux  

81 
 

d’absorption). En effet, la diffraction des ondes électromagnétiques est prise en compte pour 

la résolution des équations de Maxwell en considérant des particules sphériques. Cette théorie 

est adaptée à des particules de taille très réduite, de l’ordre de la longueur d’onde du laser 

vert (λ = 432nm).  

La mesure est réalisée sur une suspension très diluée (milieu fortement dispersé). La mise en 

circulation et l’agitation des particules à travers la cellule d’analyse optique permet de limiter la 

dispersion des mesures. De plus, plusieurs séries de mesures sont réalisées afin d’obtenir une valeur 

moyenne reproductible. Il faut pour cela s’assurer qu’aucun agglomérat ou pollution (notamment 

bulles d’air) ne circule dans l’appareil. La dispersion par ultrasons permet de s’affranchir des 

agglomérats au moins le temps de la mesure. Néanmoins, la mesure par granulométrie laser ne tient 

pas compte de la géométrie complexe que peuvent avoir les particules broyées. Le diamètre calculé 

est relié au diamètre d’une sphère de volume équivalent à celui de la particule qui a diffracté le rayon 

laser. Il est donc nécessaire d’observer les particules au microscope afin de déterminer la morphologie 

des poudres. Après broyage les particules utilisées ont des formes granulaires et non pas aciculaires. 

L’efficacité du broyage est vérifiée lorsque la valeur du diamètre médian (d50) des particules diminue 

et permet d’obtenir une distribution homogène des particules sous la forme d’une seule population. 

Par exemple, l’attrition des particules de ZrB2 permet bien d’homogénéiser la distribution des 

particules avec un diamètre médian de l’ordre de 1µm (Figure 35). Une étape de tamisage permet 

d’éliminer les particules de diamètre supérieur à 10µm. 

 
Figure 35 : Distribution granulométrique d’une poudre de ZrB2 commerciale (d50 ≈ 3,3µm) et après attrition (d50 ≈ 1,3µm). 

III.2.c. Métaux et alliages 

La seule étape de comblement par les poudres ne permet pas un apport de matière suffisant 

pour assurer la densification puisque le taux de comblement des pores reste généralement inférieur à 

50 %vol., et dans certains cas, ne conduit pas à la composition chimique visée pour la matrice. L’apport 

d’éléments chimiques par infiltration réactive d’un métal fondu a été choisi comme étape de 

densification finale. Les compositions métalliques choisies se trouvent dans le système binaire Si-Zr 

(Figure 16). Théoriquement, les phases formées après RMI appartiennent au système (B;C;Si;Zr) et le 
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choix des combinaisons poudre(s)-métal permet de moduler la composition chimique finale de la 

matrice.  

Dans un premier temps, les contraintes d’ordre matériel ont limité la température d’élaboration à 

1500°C, puis la mise en place d’un second four a permis d’augmenter la température d’élaboration 

maximale à 2000°C. Les composés choisis sont regroupés dans le Tableau 7. Les métaux choisis ont des 

températures de fusion/décomposition s’échelonnant de 1415 à 1850°C. Différentes proportions de 

silicium et de zirconium peuvent être apportées.  

 
Figure 36 : Diagramme de phase binaire Si-Zr [OKAMOTO, 1990]. 

Tableau 7 : Caractéristiques des composés métalliques utilisés pour la RMI (données fournisseur). 

Matériau Fournisseur Forme Pureté 
Température de fusion 
ou décomposition en °C 

Masse volumique 
en g/cm3 

Si Sigma Aldrich Poudre 99,5% Tf 1415 2,33 

ZrSi2 HC Starck Poudre 99,5% Td 1620 4,88 

Zr0,912Si0,088 Neyco Granulés 99,95% Td 1570 6,20 

Zr Neyco Granulés 99,95% Tf 1850 6,52 
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IV. Élaboration de composites Cf/C-
UHTC à partir de procédés en phase 
liquide 

Dans le Chapitre I, la description des méthodes de mise œuvre des céramiques ultra-haute-

température fait état de techniques souvent complexes. Les procédés en voie liquide présentent de 

nombreux avantages qui permettent à la fois de faciliter la mise en œuvre, tout en réduisant le temps 

d’élaboration. Le procédé d’élaboration global se divise en deux étapes et vise à augmenter 

successivement le taux de densification des composites : (i) comblement par imprégnation de poudres 

et (ii) densification finale par infiltration réactive d’un métal fondu. Dans cette partie, chaque étape 

est détaillée, ainsi que l’optimisation des paramètres des procédés. Cette optimisation se fait au regard 

des caractérisations physico-chimiques des matériaux de matrice en cours d’élaboration.  

IV.1. Étape de comblement par les poudres 

Cette première étape permet de combler une partie de la porosité initiale des préformes par 

l’apport de matière sous forme pulvérulente. La réussite de l’imprégnation par les poudres, et donc du 

bon comblement des pores, repose principalement sur la stabilité des suspensions de poudres mises 

en œuvre. Le paragraphe suivant permet d’appréhender l’influence de différents paramètres sur la 

stabilité des suspensions et les techniques permettant d’évaluer la stabilité. Ensuite, le procédé 

d’imprégnation par aspiration de poudres submicroniques sera décrit.  

IV.1.a. Préparation et stabilisation de suspensions de poudres 

L’introduction de poudres dans les pores de préformes fibreuses dépend principalement de la 

stabilité des suspensions (comme expliqué dans le Chapitre I mais également dans l’Annexe 1 qui 

détaille les différents principes de stabilisation). La stabilité dépend de la nature du solvant, de la taille 

et de la nature des particules, du pH, de la présence de dispersant, ou encore du chargement 

volumique en particules. Ces paramètres ont entre autre un rôle primordial sur la viscosité de la 

suspension. Dans le cas de l’imprégnation de préformes fibreuses, cette viscosité doit être la plus faible 

possible (valeur recherchée inférieure à 40mPa.s) pour combler de manière homogène l’ensemble du 

réseau poreux.  

Dans le cas d’une imprégnation par plusieurs matériaux sous forme pulvérulente, il a été décidé de 

stabiliser individuellement chaque suspension car il a pu être constaté que la mise en suspension de 

poudres de natures différentes simultanément ne conduit pas à un état suffisamment stable 

[GRIESSER, 2012]. Il faudra néanmoins garantir la possibilité de mélanger ces suspensions en 

choisissant des conditions de stabilisation proches (notamment pH, quantité de dispersant et solvant). 

Les suspensions devront présenter un état stable pendant au moins deux heures, qui est la durée 

choisie pour l’imprégnation.  
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IV.1.a.i. Protocole de mise en suspension 

Dans cette partie, les différents constituants des suspensions sont présentés en précisant les 

raisons de leur choix : solvant, dispersant et acide/base.  

Les solvants : 

Il a été choisi de comparer l’eau et l’éthanol comme solvant afin d’améliorer la stabilisation 

des suspensions [BARRIE, 2004 ; LEE, 2007 ; GRIESSER, 2012 ; ZHANG, 2012 ; HE, 2014]. Le procédé 

aqueux reste peu cher et plus écologique que l’utilisation d’alcool. Après séchage, l’empilement des 

poudres peut être influencé par la tension de surface liquide-solide du solvant. L’augmentation de 

celle-ci favorise le rapprochement des particules. L’éthanol a l’avantage d’avoir une tension de surface 

plus faible limitant la création de pores fermés dans les agrégats (tension de surface de l’eau 

72,75mN/m à 20°C et tension de surface de l’éthanol 22mN/m à 20°C [BARICK, 2014]). De plus, selon 

les matériaux utilisés, le risque d’oxydation de la surface des poudres peut être réduit en utilisant 

l’éthanol plutôt que l’eau [ZHANG, 2012].  

L’introduction d’eau dans les milieux non-aqueux peut être responsable d’une meilleure stabilisation 

[MEADUS, 1969]. Un mélange d’eau et d’éthanol semble être un bon compromis entre les constantes 

diélectriques des milieux et les tensions de surfaces dans le but d’améliorer la stabilité des suspensions 

[CHEN, 2008]. La Figure 37 présente l’effet de la proportion d’éthanol dans un mélange eau/éthanol 

sur la viscosité apparente ; il existe une proportion optimale (entre 30 et 60%vol. d’éthanol) pour 

laquelle la viscosité atteint un minimum. La présence de ces deux solvants peut permettre d’assurer 

une bonne dissolution des dispersants polymériques. Il s’agira néanmoins de vérifier la compatibilité 

des solvants avec la nature des poudres et les modes de dispersion choisis.  

 
Figure 37 : Effet de la proportion d’éthanol dans un mélange EtOH/H2O sur la viscosité apparente de suspensions de SiC. 

Condition de cisaillement constant à 350s-1, suspensions chargées à 20%vol. avec 5%m. de PEG [CHEN, 2008]. 

Les dispersants : 

Dans la littérature, il est possible de trouver de nombreux exemples de dispersants ayant été 

utilisés pour des suspensions aqueuses ou à base d’éthanol de B4C, ZrO2, ZrB2, C, SiC ou ZrSiO4. Une 

liste de dispersants est présentée au Tableau 8 en fonction du solvant ainsi que les références des 

articles dans lesquels ils sont cités.  
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Tableau 8 : Liste de dispersants ayant été utilisés pour préparer des suspensions de matériaux pulvérulents (B4C, C, ZrO2, 
ZrSiO4, SiC, ou ZrB2) en fonction du solvant utilisé : eau ou éthanol. 

Dispersant Eau Éthanol Matériaux 

Polymère d’acide 
acrylique (Acrylic Acid 

Polymer, PAA) 

[HE, 2013], [HE, 
2014], [LU, 2011], 

[PETTERSSON, 2000] 

- ZrB2 ; SiC ; Al2O3 ; 
ZrO2 ; 3Y-ZrO2 

Acide polyméthacrylique 
(Polymethacrylic acid, 

PMAA) 

[PETTERSSON, 2000] - Al2O3 ; ZrO2 ; 3Y-ZrO2 

Polyacrylate 
d’ammonium (NH4PAA) 

[BARICK, 2014], 
[SUAREZ, 2015], 

[MEDRI, 2010], [LU, 
2011] 

[BARICK, 2014] ZrB2 ; SiC ; ZrSiO4  

Polycarboxylate 
d’ammonium (APC) 

[BARICK, 2014] [BARICK, 2014] SiC 

Bromure de 
cétyltriméthylammonium 

(CTAB) 

[EISERMANN, 2014] - C 

DisperBYK 181  [GRIESSER, 2012]  C 

Polyéthylène imine (PEI) [GRIESSER, 2012] [ZHANG, 2012] SiC ; ZrB2 

Polyéthylène glycol (PEG) [CHEN, 2008] [CHEN, 2008] B4C ; C ; SiC 

Trois dispersants, solubles dans l’eau et l’éthanol, ont été particulièrement utilisés dans le cadre de 

cette thèse. Il s’agit du polyéthylène imine (PEI), du DisperBYK 181 [BYKChemie] et du polyéthylène 

glycol (PEG) (Figure 38). 

 
Figure 38 : Formules développées a) du polyéthylène imine ramifié, b) du polymère constituant le DisperBYK181 et c) du 

polyéthylène glycol. 

Le PEI est utilisé pour augmenter la répulsion stérique grâce à sa structure ramifiée et ses longues 

chaînes polymériques [ZHANG, 2012]. La présence de groupe NH2
+ permet également d’augmenter la 

répulsion électrostatique. Du fait de sa haute densité en charge positive, il peut s’adsorber solidement 

sur des substrats chargés négativement [HE, 2013]. Il peut être utilisé lors de la dispersion de poudres 

dans l’eau [LEE, 2007 ; HE, 2013 ; BARICK, 2014] mais également dans l’éthanol [ZHANG, 2012 ; 

BARICK, 2014].  

Le PEG est aussi utilisé afin d’accentuer la répulsion stérique [CHEN, 2008]. Les chaînes sont chargées 

négativement. À pH acide, les réactions de protonation sur les différentes particules permettent au 

a) b)

c)
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PEG de s’adsorber plus facilement. À pH basique, les charges en surface des particules deviennent de 

plus en plus négatives et permettent d’augmenter la force de répulsion électrostatique avec le PEG.  

Le DisperBYK 181 est constitué d’un sel d’alkyloammonium d’un polymère fonctionnel dispersé dans 

un solvant à base d’éthers de glycol hydrophiles [BYKChemie]. Cette molécule permet de jouer le rôle 

de dispersant par adsorption d’un polymère fonctionnel en surface des particules afin d’augmenter la 

répulsion stérique [GRIESSER, 2012]. Il a également un rôle de mouillant puisqu’il rend la surface des 

particules hydrophiles. 

Ces trois dispersants sont solubles dans l’eau et l’éthanol. Par exemple, le polyéthylène glycol 

est plus soluble dans l’eau que l’éthanol. Un mélange eau/éthanol peut améliorer la dissolution et 

l’homogénéisation du dispersant selon le matériau à mettre en suspension [CHEN, 2008]. Il est parfois 

nécessaire d’ajuster le pH des suspensions afin d’augmenter les effets de répulsion notamment en 

augmentant l’intensité des forces ioniques. Des acides ou bases sont donc nécessaires et sont 

présentés dans le paragraphe suivant.  

Acide/base pour l’ajustement du pH : 

Le pH influe directement sur la nature des charges en surface des particules et donc sur le 

potentiel zêta. Des réactions entre particules et acide/base peuvent modifier les charges de surface. 

Afin de stabiliser les suspensions en milieu aqueux, avec l’utilisation ou non d’un dispersant, il est 

nécessaire d’ajuster la valeur du pH à une valeur éloignée du pH où se trouve le point isoélectrique 

(potentiel zêta nul = agglomération-floculation des particules). Le but est d’ajouter une quantité 

nécessaire et suffisante d’ions pour stabiliser la suspension grâce à la double couche électronique sans 

pour autant augmenter l’attraction de Van der Waals. Différents acides et bases ont déjà été utilisés 

dans la littérature, dont plusieurs exemples sont présentés dans le Tableau 9 en fonction des matériaux 

à disperser. Au vu des données de la littérature, l’acide nitrique et l’ammoniaque ont été 

respectivement choisis comme acide et base afin d’ajuster le pH de suspensions de ZrB2 et C.  

Tableau 9 : Acides et bases déjà utilisés pour ajuster le pH de suspensions de : Al2O3 ; B4C ; C ; SiC ; SiO2 ; TiO2 et ZrB2. 

 
Caractère 

acido-basique 
Matériau Référence 

Acide chlorhydrique, HCl Acide 
Al2O3 ; B4C ; C ; SiC ; 

SiO2 ; TiO2 ; ZrB2 

[HE, 2013], [HE, 2014], 
[BARICK, 2014], 

[WIDEGREN, 2000], 
[CHEN, 2008], [LEE, 2007], 

[SUN, 2001] 

Acide acétique, CH3COOH Acide 
Al2O3 ; SiC ; TiO2 ; 

ZrB2 
[WIDEGREN, 2000], 

[ZHANG, 2012] 

Acide nitrique, HNO3 Acide SiC ; SiO2 [SUN, 2001] 

Hydroxyde de sodium, NaOH Base 
B4C ; C ; SiC ; SiO2 ; 

ZrB2 

[BARICK, 2014], [SUN, 
2001], [CHEN, 2008], [LEE, 

2007] 

L’ammoniaque, NH4OH Base SiC ; ZrB2 [HE, 2013], [HE, 2014] 

Hydroxyde de 
tétraméthylammonium, 

TMAH ou N(CH3)4OH 
Base Si ; SiC ; SiO2 ; ZrB2 

[GRIESSER, 2012], 
[ZHANG, 2012], [TAILLET, 

2014] 
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Protocole expérimental : 

La quantité de dispersant est calculée en fonction de la masse de poudre sèche à introduire 

(pour des particules de même nature chimique, la surface spécifique est considérée constante au vu 

de la distribution granulométrique obtenue après broyage, d50≈1µm). Le taux de chargement en 

poudre des suspensions est fixé et peut être modulé en fonction des résultats de la caractérisation. La 

quantité de solvant est ajustée en tenant compte du volume de dispersant à introduire. Le dispersant 

est alors dissout dans le solvant pendant au moins 30 minutes sous agitation magnétique. Les poudres 

sont ensuite lentement ajoutées au mélange solvant/dispersant. Après agitation magnétique pendant 

10 minutes, la suspension est placée aux ultrasons en mode pulsé (3s On, 2s Off). Cette étape de 

sonification se réalise dans un bain marie froid afin de limiter l’évaporation du solvant. Les ultrasons 

permettent : d’homogénéiser le mélange, d’optimiser l’adsorption des molécules de dispersant sur les 

particules, et de casser les éventuels agglomérats de poudres qui auraient pu se former.  

Dans les paragraphes suivants, les techniques d’analyse utilisées pour caractériser les 

suspensions sont détaillées. Elles ont permis de déterminer les meilleures conditions de stabilisation, 

correspondant à un minimum de viscosité, une dispersion des particules homogène sans 

agglomération, une valeur absolue de potentiel zêta la plus élevée possible, et un temps de 

sédimentation supérieur à 2 heures.  

IV.1.a.ii. Mesure du potentiel zêta 

La notion de potentiel zêta est détaillée en Annexe 1Annexe 3. Il s’agit de la seule valeur 

mesurable permettant d’évaluer la force de répulsion créée par les charges présentes en surface des 

particules. Il correspond à la différence de potentiel électrique entre le milieu dispersif et la double 

couche électrique rigide à la surface des particules. Ce plan délimite la couche électrique dite rigide 

(fixe à la particule) et la couche électrique dite diffuse dans le milieu dispersif. Globalement, la valeur 

du potentiel zêta est dépendante de la force ionique (déduite de la mesure de conductivité et de la 

mobilité dynamique, tous deux dépendant des charges de surface des particules) et du pH 

(directement contrôlé par une sonde pH-métrique). Une suspension est considérée comme stable 

lorsque la valeur absolue du potentiel zêta est supérieure à 25mV [GREENWOOD, 2000]. 

L’appareil disponible au laboratoire est un zêtamètre ZetaProbe Analyzer de marque Colloidal 

Dynamics. Le principe de la mesure se base sur la technologie d’électro-acoustique, aussi appelée 

acoustophorométrie. Les particules sont soumises à un champ électrique alternatif à haute fréquence 

(≈1MHz). Les particules sont mises en mouvement sous l’influence de ce champ s’il existe une 

différence de densité suffisante entre les phases solide et liquide : principe de l’électrophorèse. Ce 

mouvement oscillatoire crée une onde acoustique de même fréquence que le champ électrique. 

L’amplitude du signal sonore est appelée amplitude sonore électrocinétique (ESA – Electrokinetic Sonic 

Amplitude ; en mPa.V-1.m-1) qui est directement reliée aux charges de surface des particules et donc 

au potentiel zêta. La mesure de ce signal est réalisée par un transducteur piézoélectrique. Le calcul du 

potentiel zêta s’appuie sur la théorie développée par O’Brien sur des particules sphériques [O’BRIEN, 

1988 ; O’BRIEN, 1995 ; ROWLANDS, 1995] dont l’Équation 20 correspond à une formule simplifiée.  
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ζ =  
ESA η

ε Φ ∆ρ C
 G(α)−1 

Équation 20 

Où ζ est le potentiel zêta en V, ESA – Electrokinetic Sonic Amplitude en mPa.V-1.m-1, η et ε 

respectivement la viscosité et la constante diélectrique du solvant, Φ la fraction volumique de solide, 

Δρ la différence de masse volumique entre les particules et le liquide en kg.m-3, C la vitesse du son 

dans la suspension environ 1490m.s-1, et enfin G(α)-1 un terme correctif relatif à l’atténuation 

visqueuse des ultrasons. 

Lors de la mise au point des suspensions, la variation du potentiel zêta peut être mesurée en fonction : 

- de la température ;  

- du pH ;  

- de la nature et la quantité du dispersant utilisé ;  

- de la concentration en poudre ;  

- de la taille et la nature des particules.  

Une mesure rapide et fiable peut être faite de manière ponctuelle sur des suspensions diluées 

ou chargées jusqu’à environ 60%vol. (viscosité maximale de 10 000 mPa.s). Cette technique est plus 

adaptée que les techniques basées sur la diffraction de la lumière puisque les propriétés optiques des 

suspensions trop chargées ne permettent pas de mesurer la vitesse des particules (uniquement 

possible pour des suspensions diluées). Des mesures sont réalisées ponctuellement après stabilisation 

pour ne pas modifier les conditions de stabilisation. Des mesures répétées peuvent également être 

faites en fonction du temps, afin de suivre le vieillissement de la suspension. Ces mesures permettent 

in fine de déterminer les conditions optimales de stabilisation.  

IV.1.a.iii. Test de sédimentation 

Le test de sédimentation permet de valider le temps de stabilité des suspensions avant 

utilisation pour l’imprégnation. La suspension stabilisée est introduite dans un tube à essai et est 

laissée au repos, sans agitation, ni modification des conditions de dispersion (le tube peut être fermé 

hermétiquement afin de limiter l’évaporation du liquide). Le vieillissement, c’est-à-dire l’évolution de 

la stabilité, est observé en fonction du temps selon différentes modifications, par exemple : démixtion, 

front de sédimentation, ou variation de concentration en particules (gradient d’opacité). Ce test sert 

initialement à évaluer la vitesse de sédimentation V (en m.s-1). La loi de Stokes (Équation 21) permet 

de la calculer en tenant compte de la gravité g en m/s², du diamètre D en m et de la masse volumique 

ρ en kg.m-3 de particules sphériques, ainsi que la masse volumique ρ0 en kg.m-3 et la viscosité 

dynamique η0 en Pa.s du liquide.  

V =  
D2(ρ − ρ0) g

18 η0
 

Équation 21 

Dans le cas de ces travaux de thèse, l’observation des suspensions est réalisée toutes les 30 minutes 

jusqu’à 2 heures de repos (temps minimum pour une utilisation dans un procédé d’imprégnation de 

poudre). Puis les suspensions sont observées à 24h, 48h et 72h selon le besoin. Il s’agit de déterminer 

qualitativement et simplement l’évolution du degré de stabilité à partir de la variation de hauteur du 

front de sédimentation pour différentes conditions de stabilisation (proportion et nature du 

dispersant, et pH). Quantitativement, la mesure initiale de la longueur L0 peut être réalisée, et 
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correspond à la hauteur initiale de liquide dans le tube à t0. Après un certain temps t, lorsque le front 

de sédimentation n’évolue plus, la hauteur de sédiment peut être mesurée. La fraction volumique 

sédimentaire de la barbotine est exprimée en % par le rapport L/L0. Une suspension stable présentera 

une vitesse de sédimentation et un volume sédimentaire faibles [FANTOZZI, 2011].  

IV.1.a.iv. Rhéologie et viscosité 

La rhéologie constitue la science de l’écoulement et de la déformation de la matière. Elle décrit 

le comportement de la matière lorsqu’elle est soumise à des contraintes de déformation. La contrainte 

de cisaillement τ est reliée aux forces de cisaillement exercées sur une surface définie. Ces forces 

entraînent le fluide qui parcourt une certaine distance, et qui définit la déformation de cisaillement D. 

La valeur de viscosité peut être déterminée par le rapport entre la contrainte et la vitesse de 

cisaillement. La viscosité dynamique η représente la résistance à l’écoulement laminaire d’un fluide. 

Dans le cas de suspensions de poudres, la viscosité peut varier en fonction de la concentration en 

particules et des conditions de stabilisation. En général, les barbotines ayant une dispersion stable 

auront des valeurs de viscosités plus faibles que les suspensions instables. Le comportement 

rhéologique est décrit par τ = f(D), ou η = f(D). Selon la nature du fluide testé, cette viscosité peut être 

dépendante de la vitesse de cisaillement, et dépend de la température. Par exemple, l’eau et l’éthanol 

sont des fluides newtoniens dont les viscosités sont respectivement de 1 et 1,2mPa.s. Ces fluides 

newtoniens ont une valeur de viscosité constante qui ne dépend pas du taux de cisaillement. 

L’appareil utilisé est un viscosimètre rotationnel de marque Brookfield, modèle LVD-V2+ pro. 

Un mobile de type DIN a été utilisé (modèle SC4-18). Il s’agit de deux cylindres coaxiaux, où le cylindre 

intérieur présente un fond conique qui limite les effets d’extrémités pouvant apparaître sur un cylindre 

à fond plat. La vitesse de cisaillement est fixée à 180 ou 200rpm (rotation par minutes). Les taux de 

cisaillement imposés sont respectivement de 237,6s-1 et 264,0s-1. Les mesures sont réalisées à 

température ambiante. 

Des mesures ponctuelles de viscosité ont été réalisées sur les suspensions initiales de ZrB2 et C, 

chargées de 5 à 20%vol. Les mesures ne sont possibles que sur les suspensions chargées à 20%vol., les 

autres suspensions sont trop fluides pour permettre une mesure fiable. Les conditions de mesure 

fournissent une valeur précise pour un couple de torsion compris entre 50 et 80% (limites de mesure 

de l’appareil, données fournisseur). Les mesures de viscosité semblent montrer un comportement 

légèrement rhéoépaississant, puisque les valeurs ont tendance à augmenter avec l’augmentation de 

la vitesse de cisaillement. Ce comportement est typique de suspensions chargées en poudres.  

 

La granulométrie laser a également été utilisée après stabilisation des suspensions afin de 

détecter la présence d’agglomérats, qui seraient la preuve d’une floculation des particules et donc d’un 

état instable. L’analyse est réalisée dans le même solvant ou mélange de solvant au même pH afin de 

ne pas modifier le milieu dispersif des particules stabilisées. Au bilan, les analyses présentées ci-dessus 

sont suffisantes pour aider à définir les conditions de stabilisation optimales des suspensions avant 

leur utilisation pour l’imprégnation de poudres. Les suspensions les plus stables permettent 

l’introduction de poudres au sein des préformes par aspiration de poudres submicroniques, technique 

présentée dans la partie suivante.  
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IV.1.b. Imprégnation de poudres par aspiration de poudres 

submicroniques 

Au laboratoire, deux techniques de comblement peuvent être utilisées : (i) l’imprégnation sous 

vide par immersion (ou transfert sous vide) ou (ii) l’aspiration de poudres submicroniques (APS). 

L’imprégnation sous vide implique généralement des suspensions très chargées pour limiter la 

formation de porosités lors du retrait des empilements de particules en cours de séchage (évaporation 

du solvant). L’utilisation de préforme Cf/C ayant un réseau poreux complexe peut rendre difficile 

l’introduction d’une barbotine très chargée avec une viscosité élevée. Une suspension trop peu 

chargée conduirait à la présence de nombreux pores dans les blocs de poudres mais également à 

plusieurs cycles d’imprégnation pour atteindre des taux de comblement suffisants. 

L’aspiration de poudres submicroniques permet en un seul cycle d’atteindre des taux de comblement 

élevés [BERNARD, 1997]. Ce procédé met en jeu un gradient de pression permettant d’entraîner la 

suspension à travers la préforme poreuse. Des suspensions peu chargées sont généralement utilisées. 

Un état stable durablement est nécessaire afin de limiter l’accumulation de poudres en surface des 

préformes fibreuses par sédimentation. Une sédimentation trop importante sur les préformes à 

combler bloquerait l’imprégnation. Les poudres sont retenues dans les porosités grâce à un filtre situé 

sous la préforme (Figure 39). Le filtre est en fibres de verre et possède une porosité de 0,7µm. Pendant 

2 heures, une pression d’azote ou d’argon d’environ 2 à 4bar est appliquée au-dessus de la suspension 

placée sur la préforme, et le vide est appliqué sur la surface inférieure de la préforme grâce à un 

éjecteur à effet venturi relié à une arrivée d’air comprimé. 

 

Figure 39 : Schéma du dispositif d’aspiration de poudres submicroniques. 

Après l’imprégnation, une étape de séchage est réalisée pendant 12 heures dans une étuve à 100°C. 

Le contrôle de l’efficacité du comblement s’effectue principalement à partir de la prise de masse après 

APS. Le taux de comblement, exprimé en %vol., correspond à la proportion volumique remplie par les 

poudres par rapport à la porosité initiale. Le volume occupé par la poudre est calculé à partir de la 

masse volumique de la poudre ou du mélange de poudre introduit. La porosité résiduelle peut donc 

être déduite. Des analyses par pycnométrie hélium et porosimétrie par intrusion de mercure 

Préforme 
fibreuse

Suspension

Filtre

Vide

Pression

2-4 bar N2
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permettent de déterminer plus précisément le taux de porosité résiduelle et la distribution des tailles 

d’entrée de pores (Annexe 3). Elles permettent un suivi précis du taux de porosité après chaque étape 

du procédé.  

L’étape de densification par introduction d’un métal liquide est cependant nécessaire afin de 

consolider le milieu pulvérulent et de poursuivre le comblement de la porosité résiduelle.  

IV.2. Étape de densification par infiltration réactive d’un 

métal fondu  

Les préformes comblées par les poudres sont placées dans un creuset en graphite. Le métal 

est placé directement au contact des préformes sur la face supérieure (Figure 40). La quantité de métal 

à disposer est calculée en fonction du volume poreux restant. Un excès de métal doit être introduit 

afin de compenser les pertes liées à l’évaporation du métal (donnant lieu à des réactions avec le 

carbone du creuset et des feuilles Papyex© protégeant le creuset et positionné au contact des 

échantillons). L’enceinte du four est placée sous vide secondaire dynamique. Le chauffage de 

l’échantillon est assuré par couplage inductif entre une bobine en cuivre et un suscepteur en graphite. 

Le creuset contenant l’échantillon et le métal est placé au centre. Le contrôle de la température est 

assuré par un pyromètre bichromatique pointant un morceau de graphite au centre du creuset. Des 

vitesses de montée et descente en température ont été testées de 5 à 20°C/min et sont gérées par un 

régulateur Eurotherm (modèle 2408 – Eurotherm Automation) pilotant directement le générateur 

haute fréquence CELES. La température de RMI dépend de la température de fusion ou décomposition 

du métal introduit. Elle peut être maintenue en palier pendant une durée allant de 30 minutes à 1 

heure. La température maximale de traitement thermique est limitée à 2000°C.  

 

Figure 40 : Four de traitement thermique à Tmax = 2000°C pour l’infiltration réactive d’un métal fondu fonctionnant sous 
vide dynamique ou balayage d’argon à pression atmosphérique. 

Cette dernière étape permet de finaliser l’élaboration des composites de type Cf/C-UHTC. Leur 

caractérisation aidera à juger de l’état de densification afin d’optimiser les paramètres des procédés. 

Les techniques de caractérisation utilisées sont détaillées dans la partie suivante. 

Métal

Préforme comblée de poudres Suscepteur en graphite

Creuset en graphite
Bobine d’induction réfrigérée en cuivre

Enceinte en acier à double paroi réfrigérée

Pompe à palette pour vide primaire

Pompe turbomoléculaire pour vide secondaire

Vanne d’entrée des gaz (air ou argon) 

Pyromètre bi-chromatique
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V. Caractérisation des composites    
Cf/C-UHTC 

Les matériaux composites élaborés doivent présenter une matrice dense composée 

principalement de ZrB2 et SiC. Les analyses structurales et morphologiques permettront d’évaluer 

principalement :  

- le taux et la répartition de la porosité résiduelle ;  

- la composition chimique globale (phases formées et métal résiduel) ;  

- la répartition de chacune des phases ;  

- l’état de fissuration ;  

- l’état du renfort fibreux.  

Plusieurs techniques de caractérisations ont été utilisées à différents stades d’élaboration ou après 

essai d’oxydation/corrosion. Dans les paragraphes suivants, les équipements et les principes d’analyse 

sont brièvement décrits. Les dimensions des échantillons caractérisés pendant l’élaboration sont 

identiques à celles des échantillons testés en oxydation/corrosion : 20x20x5mm3. 

V.1. Porosité résiduelle après densification par RMI  

Après élaboration, la porosité résiduelle ouverte est évaluée par la méthode d’Archimède et 

par pycnométrie hélium (Annexe 3). La porosimétrie par intrusion de mercure n’est pas réalisée 

puisque la technique est destructive et ne permet pas la réalisation des mesures sur des échantillons 

de dimensions 20x20x5mm3. De plus, la découpe des échantillons pour cette mesure augmenterait 

significativement le pourcentage d’erreur et donnerait accès à la porosité fermée après RMI. La prise 

de masse après infiltration du métal fondu permet également d’évaluer la part de porosité résiduelle 

remplie.  

V.2. Observations morphologiques 

Les observations sont réalisées sur des coupes polies miroir à l’aide d’un microscope optique 

(MO inversé MeF3, de Reichert-Jung), ou d’un microscope électronique à balayage (MEB Quanta 400 

FEG, de marque FEI). Le principe de fonctionnement du MEB est détaillé en Annexe 4. Plusieurs zones 

d’observations sont analysées : (i) au niveau de la surface supérieure (face d’entrée du métal fondu), 

(ii) au centre de l’échantillon, et enfin (iii) au niveau de la surface inférieure (Figure 41-b).  

 
Figure 41 : Préparation des échantillons après élaboration : a) axe de découpe et b) zones d’observations en coupe. 
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Plusieurs échelles sont à considérer afin d’extraire les informations nécessaires pour la compréhension 

des mécanismes de densification. Sur l’épaisseur totale des échantillons, il s’agit : (i) d’observer si 

l’infiltration du métal est complète et homogène dans toute l’épaisseur et (ii) de localiser la présence 

ou non de porosités ou de fissures (observations possibles au microscope optique). Puis, à l’échelle 

des porosités initiales (c’est-à-dire les pores avant élaboration), des fibres et des consolidations de 

pyrocarbone, il s’agit : (i) d’évaluer la répartition de la matrice au sein des pores et (ii) de détecter une 

éventuelle dégradation des fibres par réaction avec le métal fondu (observations facilitées par 

microscopie électronique à balayage grâce au meilleur contraste des phases). D’autre part, le contraste 

chimique des phases peut être observé grâce à un détecteur d’électrons rétrodiffusés installé sur le 

MEB. Le détecteur EDS (Energy Dispersive Spectroscopy) permet de réaliser des cartographies 

élémentaires afin de localiser chacun des éléments du système considéré : B, C, O, Si, et Zr.  

V.3. Identification des phases  

Après élaboration, la diffraction des rayons X sur des sections planes après découpe (Figure 

41-a) est utilisée afin d’identifier les phases en présence (Annexe 4). Le diffractomètre utilisé est un 

diffractomètre D8 Advance de Bruker, équipé d’une anticathode en cuivre (Lambda Kα1 = 1,5406Å et 

Kα2 = 1,54439Å) et de géométrie type Bragg-Brentano en θ-2θ. L’indexation des pics est réalisée en 

utilisant la base de données JCPDS (Joint Committee on Powder Diffraction Standards). L’utilisation de 

l’EDS lors des observations MEB permet de réaliser une analyse semi-quantitative des éléments pour 

déterminer la composition chimique d’une phase et sa répartition. La DRX permet uniquement 

l’identification de phases cristallisées. Les analyses EDS et les observations MEB en électrons 

rétrodiffusés sont nécessaires et permettent de détecter les phases amorphes. Ces deux techniques 

se complètent et permettent d’appréhender les mécanismes de formation des phases pendant 

l’élaboration (présence de métal résiduel, état des interfaces après RMI). 

VI. Évaluation du comportement de 
composites Cf/C-UHTC en conditions 
proches de la propulsion spatiale : 
tests sous torche oxyacétylénique 

Les matériaux jugés conformes au cahier des charges, par rapport à leur état de densification 

après élaboration, sont testés dans des conditions se voulant représentatives de celles de la propulsion 

spatiale, et plus particulièrement des lanceurs à propulsion solide. D’après J. Thebault [THEBAULT, 

1993], « L’utilisation des CMC dans les moteurs de fusées à propergols est caractérisée par des 

températures très élevées, un choc thermique violent, une atmosphère corrosive de gaz de 

combustion (O2, CO, CO2, H2O…) et des durées relativement courtes ».  

Une première partie permet d’exposer les contraintes à prendre en compte dans le choix de la 

technique d’essai. Ensuite, une liste non exhaustive des paramètres et de l’instrumentation déjà 

utilisés dans la littérature sera présentée. La dernière partie sera consacrée à la présentation des 

conditions utilisées pour les essais sous torche dans le cadre de ces travaux de thèse. 
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VI.1. Choix de la méthode d’essai et contraintes pour les 

essais 

Les méthodes classiques disponibles au laboratoire : four d’oxydation tubulaire limité à 

1400°C, à balayage de gaz ou four d’oxydation statique ; ne permettent pas de simuler les conditions 

de flux super- ou hyper-sonique. Les méthodes les plus représentatives comme les tests sous jet d’arc 

ou torche plasma sont généralement très coûteuses [CORMACK, 2017]. La torche oxyacétylénique 

permet de réaliser des essais discriminants avec une certaine rapidité et un coût modéré. Le choix de 

la torche oxyacétylénique a également été motivé par les spécificités propres aux matériaux 

composites élaborés par infiltration réactive d’un métal fondu. En effet, un des paramètres de contrôle 

essentiel au bon déroulement des essais est la mesure de température en continu. En milieu clos, 

plusieurs facteurs peuvent par exemple obstruer les hublots de visée pyrométrique et ainsi stopper ou 

fausser les mesures, ce qui pourrait conduire à un risque de surchauffe du dispositif et donc des dégâts 

considérables : 

- évaporation et condensation du métal résiduel en zone plus froide ;  

- évaporation, condensation et/ou réaction d’oxydes aux températures considérées avec des 

éléments du dispositif ;  

- volatilisation d’espèces hydroxydes en atmosphère humide et condensation.  

De plus, un système clos ne permet pas forcément un balayage par une vitesse de gaz importante. 

L’utilisation d’un moyen en environnement ouvert, comme la torche oxyacétylénique, a été 

encouragée afin de conserver un contrôle de la température en continu lors des essais. Une mesure 

de la température en face arrière peut également être un avantage dans la compréhension du 

comportement des matériaux. Cette méthode permet également un renouvellement rapide et 

constant de l’atmosphère d’essai (au plus proche de conditions de propulsion avec une vitesse de gaz 

élevée) [LIU, 2013]. Après les essais, les matériaux sont caractérisés de manière à identifier les 

mécanismes d’oxydation ayant eu lieu. Les données telles que les variations de masses, les épaisseurs 

consommées de matériaux, ou les épaisseurs formées d’oxydes peuvent être extraites. Les 

échantillons facilement élaborés ont des dimensions de l’ordre de 20x20x5mm3 et sont de forme 

parallélépipédique. Il faudra s’assurer que le support ne réagisse pas avec les composites pour ne pas 

polluer les analyses physico-chimiques.  

Ces essais ont été réalisés au Laboratoire d’Etudes et de Recherche sur les Matériaux, les 

Procédés et les Surface (LERMPS), de l’Université de Technologie de Belfort-Montbéliard, au sein du 

laboratoire Interdisciplinaire Carnot de Bourgogne (ICB), en collaboration avec M. Pierre BERTRAND. 

Cette technique permet d’atteindre la plupart des prérequis [TANG, 2007 ; PAUL, 2013 ; CARNEY, 

2014] :  

- une température supérieure à 2000°C ;  

- un choc thermique important lors de la chauffe (vitesse de montée en température très 

rapide) ;  

- une flamme oxydante et corrosive ;  

- des durées de tests variables.  
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VI.2. Paramètres issus de la littérature 

Dans la littérature, la torche oxyacétylénique est utilisée comme moyen de tests de matériaux 

monolithiques ou revêtements UHTC, et également de composites à matrice UHTC. Cette méthode 

permet de comparer facilement plusieurs compositions de matrice dans le cadre de ces travaux de 

thèse. Différents paramètres peuvent être modifiés comme présenté dans le Tableau 10. 

Tableau 10 : Résumé des paramètres de fonctionnement de plusieurs dispositifs de tests sous torche oxyacétylénique 
pour matériaux UHTC, SiC et d’autres compositions chimiques comme SiBCN à une température proche ou supérieure à 

2000°C [SONG, 2003 ; LI, 2006 ; TANG, 2007 ; LI, 2009 ; SHEN, 2011 ; WANG, 2011 ; PI, 2012 ; WANG, 2012 ; LIU, 2013 ; 
LIU, 2013-2 ; PAUL, 2013 ; ZUO, 2013 ; CARNEY, 2014 ; CHEN, 2014 ; LIU, 2014 ; SHI, 2014 ; XIE, 2014 ; LI, 2015]. 

Paramètre Information complémentaire Valeurs 

Dimensions échantillons en mm Cylindre 
Ø 10 – 30 
e 5 - 17 

Diamètre buse de la torche en mm Forme circulaire Ø 2 – 2,5 

Distance buse-surface échantillon en mm - 10 – 25 

Angle entre l’axe de la torche et la surface 
de l’échantillon en ° 

- 90 

Type de support 

Graphite, cuivre ou acier de type 
concave refroidi par un système de 

circulation d’eau / échantillon 
maintenu par des vis en graphite 

- 

Flux O2 en L/s - 0,24 – 0,42 

Pression O2 en MPa - 0,4 

Flux C2H2 en L/s - 0,18 – 0,31 

Pression C2H2 en MPa - 0,085 – 0,095 

Composition de la flamme 
Exemple pour un ratio : C2H2:O2 = 1:1,35 

Flamme riche en oxygène 
contenant : O2, CO, CO2, O, OH et 

H2O, 
- 

Température de la flamme en °C 
Mesurée par un pyromètre optique 
ou calculée par un logiciel de type 

FLUENT 
1800 - 3500 

Flux de chaleur en kW/m² Calculé 2380 - 8800 

Durée d’exposition en s 
Du positionnement à l’arrêt de la 

torche / ou cyclage 
10 – 480 

Température de la face avant de 
l’échantillon en °C 

Mesurée par pyromètre optique ou 
caméra infrarouge 

1800 - 3000 

Température de la face arrière de 
l’échantillon en °C 

Mesurée à l’aide d’un thermocouple 
type J ou K inséré à l’arrière du 

dispositif 
800 – 1900 

Configuration d’essai et mesure de la température : Un angle de 90° entre la surface testée et l’axe 

de la torche est généralement utilisé. La distance entre la surface et la buse est déterminée 

expérimentalement pour atteindre un flux de chaleur donné, ou dans le cas de cette thèse une 

température au moins égale à 2000°C. Paul et al. ont testé différentes compositions de protections 

matricielles dans les mêmes conditions et ont ainsi pu comparer leurs comportements [PAUL, 2013]. 

La température maximale atteinte en face avant semble constante pour des durées d’essais 

croissantes. En revanche, la température en face arrière augmente avec l’allongement des essais 

(Tableau 11).  
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Tableau 11 : Températures maximales atteintes en face avant et arrière pour 30 et 60 secondes de test sous torche 
oxyacétylénique ratio C2H2:O2 = 1:1,35 [PAUL, 2013].*température mesurée par insertion d’un thermocouple type K en 

contact avec la face arrière des échantillons de diamètre 30mm et d’épaisseur 17mm. 

Composite Durée de 
l’essai en s 

Température maximale 
en face avant en °C 

Température maximale 
en face arrière en °C 

Cf-C 30 2210 447 

Cf-C 60 2315 763 

Cf-ZrB2 30 2560 491* 

Cf-ZrB2 60 2590 857* 

Cf-ZrB2+20%vol.SiC 30 2520 477* 

Cf-ZrB2+20%vol.SiC 60 2550 723* 

Cf-ZrB2+20%vol.SiC+1%vol.La 30 2575 582* 

Cf-ZrB2+20%vol.SiC+1%vol.La 60 2525 877* 

Il semble que les espèces oxydantes n’interfèrent pas avec les signaux de mesure de température pour 

les pyromètres multi-longueurs d’ondes dans la gamme de longueurs d’ondes 0,55 à 1,05µm [SONG, 

2003]. La distribution de la température en surface peut être enregistrée par l’intermédiaire d’une 

caméra thermique (infrarouge) [PAUL, 2013]. Il peut être nécessaire d’ajouter un filtre infra-rouge à 

densité neutre afin de pouvoir enregistrer les thermogrammes jusqu’à 2800°C [PAUL, 2012]. La 

mesure de la température est réalisée avec un pyromètre (pyromètre bichromatique). Des diminutions 

de la température en cours de test peuvent être constatées. En effet, les produits d’oxydation sont 

généralement moins émissifs et peuvent induire une variation de la température si les conditions de 

mesure ne sont pas modifiées [LIU, 2013]. 

Dispositif global et maintien des échantillons : La Figure 42 présente un exemple de montage 

instrumenté pour des essais sous torche avec un angle d’incidence de la torche de 90°.  

 
Figure 42 : Montage pour essais d’oxydation sous torche oxyacétylénique : 1 – thermocouple face arrière ; 2 – système de 

refroidissement à l’eau ; 3 – support de l’échantillon cylindrique en graphite avec boulons de serrage en graphite ; 4 – 
échantillon de diamètre 30mm et épaisseur 17mm ; 5 – système de déplacement du support ; 6 – isolant protecteur ; 7 – 
torche oxyacétylénique ; 8 – filtre à densité neutre (filtre ND) ; 9 – caméra thermique et 10 – pyromètre bichromatique 

[PAUL, 2012]. 

La forme et les matériaux des supports d’échantillon varient selon les publications. Les plus fréquents 

sont généralement de forme concave et permettent l’insertion d’échantillons cylindriques. Ils peuvent 

être en acier, en cuivre ou bien en graphite. Les supports sont généralement refroidis. La Figure 43 

présente le schéma détaillé d’un support cylindrique en graphite usiné avec un emplacement pour 

permettre la mesure de la température par un thermocouple en face arrière [SONG, 2003]. La plupart 
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des essais sont réalisés avec un angle d’incidence de la torche de 90°. L’impact de la torche est 

positionné au centre de la surface testée. Ainsi, les échantillons sont maintenus dans le support grâce 

à la flamme. Un système de serrage mécanique peut également être appliqué sur l’échantillon via des 

boulons de serrage (en graphite ou en métal selon le matériau utilisé pour le reste du support) [PAUL, 

2012].  

 
Figure 43 : Exemple de support dit « concave » en graphite (dimensions en mm) [SONG, 2003]. 

Caractéristiques de la flamme : La forme de la flamme est directement reliée à la forme et à la 

dimension de buse. Les torches globalement utilisées présentent une seule buse, c’est-à-dire une seule 

sortie de gaz. La flamme aura donc une forme de dard (voir Figure 44-a [BINNER, 2015]). La zone 

d’impact de la torche où la température est maximale, possède un diamètre inférieur à 5mm [PAUL, 

2013].  

 
Figure 44 : a) Photographie d’un essai dans les conditions de la Figure 42. L’échantillon est placé à 10mm de la buse de la 
torche, le flux de chaleur est d’environ 17MW.m-2 et conduit à une température d’environ 2900°C. La vitesse de montée 

en température est estimée à 1000°C.s-1 et la vitesse des gaz à environ Mach0,5 (c’est-à-dire environ 170m.s-1). b) 
Mesure du flux de chaleur selon la distance torche-échantillon et le mélange gazeux [BINNER, 2015]. 
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Le flux de chaleur peut être estimé via des mesures de la chaleur absorbée par l’eau circulant dans un 

calorimètre dans des conditions similaires de tests [TANG, 2007]. Le mélange gazeux ainsi que la 

distance torche-échantillon influent directement sur la valeur du flux de chaleur mesuré, comme 

présenté sur le graphique de la Figure 44-b [BINNER, 2015].  

Shen et al. [SHEN, 2011] ont calculé la composition chimique d’une flamme grâce à un code développé 

par la NASA qui calcule les équilibres thermodynamiques des compositions par le principe de la 

minimisation de l’énergie libre (Tableau 12). Les principales espèces oxydantes sont O2, CO2, CO, O, OH 

et H2O [SHEN, 2011 ; LIU, 2014]. Pour ces travaux de thèse, le calcul du nombre de mole de chacun 

des gaz introduits sera réalisé. Une réaction de combustion complète a été considérée pour calculer la 

composition chimique de la flamme.  

Tableau 12 : Composition chimique pour une flamme issue d’un mélange gazeux O2 à 0,4MPa et 0,42L/s et C2H2 à 
0,095MPa et 0,31L/s [SHEN, 2011]. 

Espèce chimique Fraction molaire en %mol. 

O2 43,02 

CO2 15,38 

CO 12,04 

O 10,75 

OH 8,45 

H2O 7,83 

H 1,77 

H2 0,76 

Mécanismes mis en jeu lors des essais : Lors des tests sous torche oxyacétylénique plusieurs 

mécanismes sont mis en jeu [WANG, 2011 ; LIU, 2013 ; LIU, 2014 ; LI, 2015] : 

- thermo-physique : un chauffage et un refroidissement, souvent brutaux, peuvent induire des 

changements de volumes importants au sein des composites ; 

- thermochimique : une dégradation chimique par réactions chimiques entre les constituants 

des composites et l’atmosphère oxydante/corrosive peut être observée (oxydation, 

évaporation, décomposition …) ; 

- érosion mécanique : une exfoliation des fibres et de la matrice par les forces de cisaillement 

ou les frottements résultants de la flamme à haute température, à vitesse élevée et à haute 

pression, est envisageable.  

Les essais sont très agressifs (température élevée, flux gazeux à haute vitesse et environnement 

extrêmement oxydant/corrosif). Le chauffage est très rapide, au moins 500°C/s [PAUL, 2012], et le 

refroidissement est encore plus brutal lorsque la flamme est éteinte, la vitesse de refroidissement est 

d’environ 1000°C/s. La différence de température entre le centre et les bords de l’échantillon peut être 

d’au moins 300 à 400°C (échantillons cylindriques de 15mm de diamètre, épaisseur non précisée 

[CARNEY, 2014]) et peut conduire à la création de fissures et à la formation de porosités [LI, 2015].  

Lors d’essais cyclés l’impact répété de la flamme sur l’échantillon peut avoir un effet destructeur, tout 

dépend des liaisons entre les produits d’oxydation (qui peuvent s’accumuler en surface) et le 

composite sous-jacent [LIU, 2013]. Les essais cyclés ne sont pas forcément nécessaires selon le type 

d’application visée (réutilisation possible du composite).  
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Caractéristiques de la surface des échantillons après test : Après les essais sous torche 

oxyacétylénique, la présence de 3 zones distinctes sur la surface des échantillons est généralement 

observée [PI, 2012 ; WANG, 2012 ; LI, 2015] (Figure 45) : 

- une zone centrale, où les matériaux apparents sont généralement très érodés avec la présence 

de puits et de couches écaillées par les flux de gaz [LI, 2015] ; 

- une zone de transition généralement poreuse où peuvent se trouver des traces d’oxydes 

visqueux comblant les porosités [PI, 2012 ; LIU, 2014] ; 

- enfin, une zone en bordure qui est affectée uniquement par la chaleur et qui peut être 

recouverte par une couche d’oxydes (oxydes visqueux dispersés par les flux de gaz, s’ils n’ont 

pas été éjectés) [LI, 2006 ; TANG, 2007].  

 
Figure 45 : Photographies d’un composite Cf/SiC-ZrB2-ZrC (Ø30mm x 5mm) : (a) avant et (b) après un test sous torche 

oxyacétylénique (diamètre interne de la buse de 2mm) orientée à 90° par rapport à la surface de l’échantillon, avec une 
température d’environ 3000°C maintenue pendant 20 secondes [PI, 2012]. 

Adhérence et phénomène d’écaillage selon les compositions : Un phénomène d’écaillage de la 

couche d’oxydes peut apparaître, en cours d’essai ou après l’arrêt de la torche selon les matériaux et 

les structures testés (pastilles, composites, revêtements…). Cet écaillage peut être dû soit à 

l’enlèvement des produits d’oxydation accumulés en surface (cisaillement induit par la flamme par 

exemple), soit au refroidissement trop brutal et aux variations volumiques trop importantes 

(incompatibilité des coefficients d’expansion thermique) [CARNEY, 2014]. La différence entre les 

coefficients d’expansion thermique peut être modérée par un gradient de composition chimique dans 

la protection contre l’oxydation [LI, 2006]. L’ajout de certains composés stabilisant les phases oxydes 

peut également permettre de réduire cet effet. Les forts changements de volume causés par des 

transformations allotropiques peuvent également conduire à l’éclatement de composants à trop 

grande échelle [LOEHMAN, 2006].  

Cette revue sur le moyen d’essai sous torche oxyacétylénique a d’une part permis d’orienter 

les choix des divers paramètres de test, et permettra d’autre part d’apporter un regard critique sur 

l’état des échantillons après les essais et sur les techniques d’analyse utilisées. Les conditions d’essais 

sélectionnées sont présentées dans le paragraphe suivant.  

VI.3. Conditions sélectionnées pour les essais 

Les matériaux sont testés à iso-flux incident afin de comparer les comportements en oxydation 

des différents matériaux élaborés. La flamme est générée par la combustion du mélange gazeux C2H2 

et O2. L’atmosphère issue de la combustion peut être facilement modifiée en variant les proportions 
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des deux gaz introduits et contient : CO2, H2O, C2H2 ou O2. La réaction de combustion est complète 

dans les conditions de l’Équation 22. Un excès d’oxygène est obtenu pour un ratio 
O2

C2H2
 supérieur à 2,5 

et un excès de C2H2 et H2O dans le cas contraire.  

2 C2H2 (g) +  5 O2 (g) →  4 CO2 (g) + 2 H2O(g) avec 
O2

C2H2
= 2,5 Équation 22 

La torche utilisée est une torche initialement prévue pour la projection thermique de poudres, modèle 

CastoDyn DS 8000 de Castolin Eutectic, qui présente plusieurs injecteurs de gaz disposés sous forme 

annulaire (voir photographie de la Figure 46). Le diamètre interne de la buse est compris entre 6 et 

11mm. La torche utilisée dans cette thèse permet d’obtenir une flamme annulaire de diamètre 

supérieur à 5mm au niveau de la zone d’impact. La surface de l’échantillon dont la température atteint 

au moins 2000°C, peut couvrir une zone d’un diamètre centimétrique (à l’opposé, une torche avec un 

seul injecteur présente une flamme sous forme de dard et les dimensions de la zone testées sont 

limitées à quelques millimètres).  

 
Figure 46 : Photographie optique de la buse de la torche CastoDyn DS 8000 de Castolin Eutectic. 

Les échantillons testés sont de dimensions 20x20x5mm3. Ils sont encastrés dans des supports en 

graphite (Mersen – nuance 2020PT). Ils sont tenus mécaniquement par des feuilles en graphite 

(Papyex®) intercalées entre l’échantillon et le support, et sont collés avec 4 points de colle carbone aux 

4 coins de la face arrière des échantillons (mélange de noir de carbone et d’alcool furfurylique). La 

préparation des supports est illustrée par les photographies de la Figure 47. 

 
Figure 47 : Photographies a) du support à usage unique en graphite, b) de la position des 4 points de colle carbone, et c) 

du montage final de l’échantillon dans le support. 

Injecteurs de gaz

1 cm
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Les paramètres d’essai sont regroupés dans le Tableau 13. La durée des essais a été choisie en fonction 

de tests d’oxydation/corrosion préliminaires sur matériau modèle (SiC fritté) et référence (Cf/C-SiC), 

et du temps nécessaire pour atteindre 2000°C. Le choc thermique associé à l’application de la flamme 

sur les échantillons permet un passage de la température ambiante à plus de 2000°C en 30 secondes 

environ. Plusieurs durées d’exposition sous torche sont utilisées afin d’évaluer la vitesse de 

propagation de l’oxydation/corrosion en fonction du temps : 

- 180s, correspond à la durée de vie maximale des matériaux en application ; 

- 260s, permet d’avoir une durée d’au moins 180s à plus de 2000°C compte tenu du temps 

nécessaire pour atteindre 2000°C ; 

- 360s, correspond à la durée nécessaire pour percer le revêtement de surface d’un 

échantillon du matériau de référence Cf/C-SiC (température d’au moins 2000°C maintenue 

plus de 260s).  

La composition de la flamme est évaluée en fonction des débits et pressions de gaz considérés. Deux 

mélanges gazeux ont été utilisés. Si la proportion en H2O dans la flamme reste similaire, ces mélanges 

se distinguent par : 

- A) un mélange plus oxydant, flamme riche en oxygène ;  

- B) un mélange plus corrosif, flamme riche en acétylène.  

La vitesse des gaz peut être estimée par calcul grâce à la mesure des débits de chaque gaz et en prenant 

en compte l’expansion volumique associée à l’élévation de température. La vitesse des gaz est 

supérieure à 100m/s. La vitesse des gaz pourrait également être évaluée grâce à l’utilisation d’une 

caméra haute résolution et haute fréquence d’acquisition permettant d’observer la projection de 

poudres au sein d’une flamme (et ainsi déterminer la vitesse des particules entraînées par la flamme) 

[CORMACK, 2017]. Dans le cadre de ces travaux de thèse, l’effet de la vitesse des gaz sur le 

comportement en oxydation/corrosion des matériaux a été évalué en utilisant deux angles d’incidence 

de la flamme (angle entre l’axe de la torche et la surface testée) :  

- 1) un angle de 90° implique une vitesse considérée nulle au point d’impact ; 

- 2) un angle de 65° accentue l’effet de cisaillement/balayage de la flamme sur l’échantillon 

et permet le renouvellement de l’atmosphère gazeuse. 

Tableau 13 : Paramètres de test utilisés pour les essais sous torche oxyacétylénique à T>2000°C. 

Configuration (Angle-Flamme) 1-A 1-B 2-B 

Composition de la flamme CO2, H2O, O2 CO2, H2O, C2H2 CO2, H2O, C2H2 

Angle d’incidence entre l’axe de la torche et 
la surface testée en ° 

90 90 65 

Distance torche échantillon en mm 40 40 30 

Vitesse des gaz (u.a.) Référence = 1 2 2 

Durée d’exposition de la flamme en s 
180 

- 
- 

180 
260 

- 

- 
260 
360 
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La température et sa distribution à la surface de l’échantillon sont enregistrées par l’intermédiaire 

d’une caméra thermique (FLIR modèle SC5000). Le logiciel Altair permet d’enregistrer les 

thermogrammes de la surface testée pendant toute la durée des essais. Les cartographies thermiques 

permettent de juger de l’homogénéité de la température en zone chaude et de corréler les 

caractérisations physico-chimiques en fonction de la température. Différentes valeurs d’émissivité 

sont utilisées en fonction du matériau testé et des changements de compositions en cours d’essai 

(Tableau 14). Les valeurs d’émissivité hémisphérique sont considérées constantes lorsque l’axe de la 

caméra n’est pas disposé perpendiculairement à la surface de l’échantillon.  

Tableau 14 : Émissivités sélectionnées en fonction des matériaux testés [SCATTEIA, 2008 ; BANSAL, 2005]. 

Matériau à tester Emissivité 

SiC 0,9 

Cf/C-SiC 0,8 

Cf/C-ZrB2-SiC-Si 0,75 

De manière ponctuelle, un pyromètre bichromatique (Ircon modèle MODLINE 5 model 5R-3015000, 

λ1=1,0–1,1µm et λ2=0,75–1,05µm, plage de température de 1000 à 3000°C) est placé en face avant 

pour disposer d’une seconde mesure de la température centrale afin :  

- de vérifier le choix de la valeur d’émissivité pour la caméra thermique, en fonction de 

l’écart de la température sur les deux moyens de mesure ;  

- d’évaluer les variations d’émissivité en fonction du temps et de l’évolution de la 

composition chimique en surface (identifier d’éventuels sauts de température sur les 

mesures du pyromètre).  

Le pyromètre est généralement placé en face arrière afin d’évaluer le gradient thermique entre les 

faces avant et arrière. Le montage global est présenté en configuration 2-B (angle d’incidence de 65°) 

sur la Figure 48.  

 
Figure 48 : Configuration du dispositif de test sous torche oxyacétylénique pour un angle d’incidence de 65°. 

Pyromètre 
face arrière

Support 
graphite

Angle d’incidence 
de 65 

Échantillon
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Pour une comparaison qualitative des conditions de tests avec les données de la littérature, il est 

intéressant de pouvoir mesurer le flux de chaleur incident. Ce flux de chaleur peut être déduit par des 

mesures de la chaleur absorbée par l’eau circulant dans un calorimètre lors d’expériences spécifiques 

[TANG, 2007]. Des mesures ont été réalisées uniquement avec un angle de 90° entre l’axe de la torche 

et la surface plane du calorimètre, et une distance les séparant de 40mm. Les densités de flux des 

compositions de flamme A et B ont été estimées respectivement à environ 2,6 et 3,0MW/m² au 

maximum. Une représentation graphique de la densité surfacique de flux est proposée à la Figure 49 

pour la composition de flamme A. 

 

Figure 49 : Représentation graphique de la densité de flux surfacique pour une flamme de composition A impactant la 
surface plane du calorimètre avec un angle d’incidence de 90° à une distance de 40mm (mesure et représentation 

graphique de Pierre BERTRAND, LERMPS).  

La mise en place d’une méthodologie de caractérisation propre à ces essais devra permettre 

de déterminer l’influence de chaque paramètre d’essai (la durée d’essai, la composition de la flamme, 

et l’effet de la vitesse des gaz).  

Pendant chaque essai, les différents paramètres sont vérifiés afin d’assurer la reproductibilité des 

conditions d’essais. Le positionnement de la caméra thermique et du pyromètre est également vérifié. 

Les données recueillies pendant les essais sont les valeurs de température en face avant et arrière, 

ainsi que la distribution de la température en face avant. 

L’observation de l’état de surface avant et après les essais sous torche permet d’identifier les variations 

de topographie comme par exemple le développement d’une rugosité spécifique. Un microscope 

numérique VHX-5000 (Keyence) est utilisé afin de reconstruire la topographie de surface grâce à un 

module d’observation en 3D. Un programme d’auto-focalisation par pas de déplacement de l’objectif 

permet de sélectionner les zones de l’image les plus nettes et recrée les variations d’épaisseur en 3D.  
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Un dispositif de profilométrie mécanique est utilisé avant les essais pour déterminer l’épaisseur initiale 

des matériaux, mais n’est pas utilisé après les essais sous torche du fait d’une pression trop importante 

par les palpeurs qui pourrait dégrader les couches d’oxydes. Afin de conserver ces couches intactes, le 

matériau est enrobé entièrement, puis découpé en traversant la zone la plus chaude. L’observation de 

la section des échantillons permet d’extraire l’épaisseur de la couche d’oxydes formée (si elle n’est pas 

détruite au cours du test ou décollée pendant le refroidissement) et l’épaisseur de matériau 

consommée au niveau du point d’impact de la torche.  

L’identification des phases et leurs répartitions dans les matériaux après élaboration et après les essais 

d’oxydation/corrosion sont réalisées par DRX et MEB-EDS (en surface et en section). Ces 2 techniques 

sont complémentaires, notamment dans le cas de matériaux de type oxyde, puisqu’elles permettent 

d’identifier les phases cristallines et amorphes après les essais. L’évolution des compositions chimiques 

de la surface au cœur des composites permet de localiser les interfaces entre oxydes et matériau sain. 

La nature des phases formées, leur répartition et leur morphologie permettent de déterminer les 

mécanismes d’oxydation et les chemins de propagation préférentiels. Finalement, il s’agit de classer 

les différentes compositions de matrice par rapport à leur capacité à protéger le composite Cf/C initial.  

VII. Conclusion 

La démarche expérimentale suivie dans le cadre de cette thématique de recherche a été 

développée dans ce chapitre. La sélection des précurseurs de la matrice UHTC est réalisée au regard 

de la composition ZrB2+SiC visée. Les procédés d’élaboration en phase liquide sont détaillés : (i) le pré-

comblement par imprégnation de suspensions de poudres par APS et (ii) la densification finale par 

infiltration réactive d’un métal fondu.  

Les matériaux élaborés sont caractérisés aux différents stades de densification. Les résultats obtenus 

grâce aux différentes analyses structurales et morphologiques, permettent d’optimiser les paramètres 

des procédés. Le but est d’obtenir des composites denses et non fissurés, possédant une matrice 

homogène en répartition et en composition. La compréhension des mécanismes de formation de la 

matrice permettra d’améliorer l’état de densification, la composition chimique et d’évaluer la 

microstructure des matrices élaborées en fonction des précurseurs utilisés.  

Finalement, les composites jugés conformes après élaboration sont soumis à des essais 

d’oxydation/corrosion sous torche oxyacétylénique. L’efficacité de la protection apportée par la 

matrice UHTC est évaluée dans des conditions sévères et représentatives de l’application visée en 

terme de : vitesse de gaz, atmosphère et température de surface supérieure à 2000°C.  

La méthodologie de caractérisation après les essais d’oxydation sera présentée plus en détails au 

Chapitre III. Les résultats obtenus permettront de déduire les phénomènes de dégradation des 

matériaux Cf/C-UHTC. Il s’agira de comparer les différentes compositions de matrice afin d’établir un 

classement des matériaux en fonction de l’efficacité de leur protection au regard des paramètres 

d’essai.  
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CHAPITRE III – COMPOSITES Cf/C-UHTC 
DENSIFIÉS PAR INFILTRATION RÉACTIVE DE 

SILICIUM LIQUIDE  
 

Ce troisième chapitre a pour objectif d’exposer les résultats liés à l’optimisation des 

paramètres des procédés d’élaboration dans le cas de composites de type Cf/C-UHTC densifiés par 

infiltration réactive de silicium liquide. Les précurseurs sélectionnés pour élaborer la matrice sont : 

ZrB2(s), C(s), et Si(l). Ce système n’implique qu’une seule réaction (Équation 23). Cette réaction unique 

permet d’appréhender les mécanismes de densification impliqués dans le procédé de RMI (Reactive 

Melt Infiltration, ou infiltration réactive d’un métal fondu). 

ZrB2(s) + C(s) + Si(l) → ZrB2(s) + SiC(s) Équation 23 

L’optimisation de différents paramètres d’élaboration est tout d’abord exposée en fonction des étapes 

du procédé global combinant (i) l’imprégnation de poudres de ZrB2 et C et (ii) l’infiltration réactive de 

silicium liquide. La structure et la microstructure des matrices élaborées évoluent en fonction des 

proportions de précurseurs introduites à chaque étape. Des essais d’oxydation/corrosion à T≥2000°C 

sous torche oxyacétylénique ont été réalisés. Une méthodologie de caractérisation adaptée aux 

composites et à l’essai sous torche oxyacétylénique, a permis d’observer et de comprendre le 

comportement de ces matériaux dans des conditions proches de l’application visée.  
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I. Introduction  

Le premier système utilisé au cours de ces travaux de thèse combine l’introduction de poudres 

de ZrB2 et C, et l’infiltration de Si liquide. ZrB2 pouvant être considéré comme une charge inerte, 

l’avantage principal de ce système est la réaction unique entre le carbone et le silicium pour former le 

carbure de silicium in situ. D’autre part, la température de densification par RMI reste modérée, 

puisqu’elle se situe au-dessus de la température de fusion du silicium (Tfusion(Si) ≈ 1415°C).  

Dans une première partie, les caractéristiques du système réactionnel sont exposées afin de juger de 

la faisabilité de l’élaboration d’une matrice par infiltration réactive de silicium liquide sans dégrader 

les fibres de carbone. Les calculs théoriques et les étapes d’optimisation réalisées pour obtenir des 

matériaux denses sont exposés. La microstructure des composites est caractérisée, et les différentes 

phases sont identifiées avant et après les essais d’oxydation. La méthodologie de caractérisation mise 

en place est détaillée afin d’évaluer le comportement en oxydation/corrosion des composites et ainsi 

comprendre les mécanismes qui régissent la dégradation de ces CMC. 

II. Présentation du système réactionnel 

II.1. Approche thermodynamique : calculs des équilibres 

thermodynamiques 

À l’aide des logiciels COACH et GEMINI2, le calcul des équilibres thermodynamiques est réalisé. 

La température considérée est de 1450°C (1723 K). Cette température correspond à la température 

fixée en palier pour le traitement thermique de RMI. La pression du système ouvert est fixée à 10-3atm 

en accord avec celle d’un four sous vide. Une mole d’argon théorique est introduite. Plusieurs cas sont 

considérés en introduisant simultanément ZrB2, Si et C :  

- Une réaction complète et stœchiométrique (Équation 24) :  

ZrB2(s) + Si(l)  + C(s) →  ZrB2(s) + SiC(s) Équation 24 

- Une réaction avec un excès de carbone (Équation 25) : 

ZrB2(s) + Si(l) + 2 C(s) → ZrB2(s) + SiC(s) + C(s) Équation 25 

- Une réaction avec un excès de silicium (Équation 26) : 

ZrB2(s) + 2 Si(l) + C(s) → ZrB2(s) + SiC(s) + Si(l) Équation 26 

Quel que soit le mélange initial des constituants, les composés ZrB2 et SiC sont formés (Équation 24, 

Équation 25 et Équation 26). La phase ZrB2 agit comme une charge inerte. Dans le cas d’une réaction 

en excès en carbone ou en silicium, ces deux phases sont présentes respectivement sous forme 

condensée et gazeuse. D’autres phases condensées sont susceptibles de se former en quantité 

négligeable, respectivement ZrC et ZrSi (10-6 à 10-7moles). Ces trois systèmes permettent bien 

l’obtention d’une composition de matrice de type ZrB2+SiC. La composition de référence fixée pour ces 
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travaux, 80%vol. ZrB2 + 20%vol. SiC, peut être obtenue dans le cas idéal de la réaction de l’Équation 

27. Dans le cas réel, compte tenu du taux de comblement de la porosité par les poudres, un excès de 

silicium sera certainement introduit.  

2,7 ZrB2 (s) + Si(l) + C(s) → 2,7 ZrB2 (s) + SiC(s) Équation 27 

II.2. Approche théorique : calcul des coefficients de 

variation volumique  

Lorsque l’infiltration d’un métal fondu conduit à une ou plusieurs réactions in situ, le 

phénomène de « choking off of the infiltration » peut se produire (il sera par la suite dénommé plus 

simplement par « choking off »). Ce phénomène est conséquent à la formation d’une ou plusieurs 

phases solides au sein des porosités en quantité suffisante pour aboutir à l’obstruction progressive des 

canaux du réseau poreux. Ainsi le flux de métal liquide qui s’infiltre est réduit voire stoppé. Dans le cas 

de la réaction entre C et Si pour former SiC, deux paramètres sont à considérer (infiltration de silicium 

liquide dans un carbone poreux [BEHRENDT, 1994]) : 

- la vitesse d’infiltration ;  

- la vitesse de réaction (ou conversion). 

Lorsque la vitesse de réaction est plus élevée ou comparable à la vitesse d’infiltration, les canaux par 

lesquels le métal liquide traverse et imprègne la préforme poreuse, peuvent devenir plus étroits au fur 

et à mesure que la réaction avance. Le flux de métal liquide est réduit, jusqu’à être stoppé au niveau 

des tailles de pore les plus faibles [SINGH, 1994]. Il s’agit de l’effet « choking off ». Une vitesse 

d’infiltration plus rapide permet un remplissage complet des pores de la préforme par le métal liquide ; 

dans ce cas, la transformation sera complète si la réaction chimique est à l’équilibre.  

Dans le cas du « choking off », il faut tenir compte de la variation volumique entre le réactif solide 

initial qui est consommé et la phase solide formée. En effet, une expansion volumique trop importante 

peut potentiellement accélérer l’apparition de l’effet « choking off ». Le coefficient de variation 

volumique peut être calculé en considérant uniquement la réaction de l’Équation 28.  

Si(l) + C(s) → SiC(s) Équation 28 

Le calcul de ce coefficient est détaillé en suivant pour une réaction avec le pyrocarbone en supposant 

que le silicium soit apporté sous la forme d’un flux continu et n’est pas déjà présent au sein des 

préformes (Équation 29, Équation 30 et Équation 31).  

Vi =  
MPyC

ρPyC
= 5,64 cm3 Équation 29 

Vf =  
MSiC

ρSiC
=  12,42 cm3 Équation 30 

αVVR =  
Vf

Vi
=  2,20 

Équation 31 

Avec Vi le volume initial de réactif correspond au volume d’une mole de carbone (pyrocarbone issu de 

la CVI ou le noir de carbone), Vf le volume final des produits correspond au volume d’une mole de 

carbure de silicium et le rapport Vf/Vi correspond au coefficient d’expansion volumique αVVR de la 

réaction. Les données utilisées pour les calculs sont regroupées dans le Tableau 15.  
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Tableau 15 : Données utilisées pour le calcul du coefficient de variation volumique de la réaction de l’Équation 28. 

Matériau Masse volumique ρ en g/cm3 Masse molaire M en g/mol 

C (PyC laminaire rugueux) 2,13 12,01 

C (Noir de carbone) 1,88 12,01 

Si 2,33 28,08 

SiC 3,23 40,10 

La variation de volume d’une mole de carbone (déjà présente au sein de la préforme) pour former une 

mole de SiC induit une augmentation de volume. Les réactions avec le pyrocarbone et le noir de 

carbone possèdent respectivement un coefficient de variation volumique de 2,20 et 1,94. Ces valeurs 

indiquent une dépendance du coefficient à la nature du carbone, et plus particulièrement à son volume 

molaire [BEHRENDT, 1994]. L’infiltration du silicium liquide pourrait donc être ralentie puisque la 

fermeture des porosités serait accélérée du fait d’une forte expansion volumique lors de la formation 

de SiC.  

Pour une distribution de taille de pores équivalente, les modèles développés pour déterminer les taux 

de SiC et Si résiduel lors de l’infiltration de carbone poreux par Si(l) ont montré qu’un taux de porosité 

minimale est nécessaire pour accommoder cette expansion volumique [BEHRENDT, 1994]. La 

composition finale des matériaux infiltrés et le taux de porosité minimale peuvent être calculées. La 

Figure 50 présente un exemple de graphique pouvant être obtenu par ce modèle.  

 
Figure 50 : Effet du taux de porosité initiale dans un carbone poreux, avec une masse volumique de 1,5g/cm3, sur la 

fraction volumique des produits de la réaction entre Si et C lors de l’infiltration de silicium liquide [BEHRENDT, 1994]. 

Par conséquent, le taux de porosité et le taux de carbone sont des données très importantes pour 

évaluer la réussite du procédé d’infiltration. Le taux de porosité peut être déterminé à tous les stades 

de densification. En revanche, le taux de carbone pouvant réagir avec le silicium n’est pas connu. En 

effet, la proportion de carbone introduite sous la forme de noir de carbone pourra être estimée à partir 

des proportions contenues dans les suspensions ZrB2+C et des taux de comblement obtenus après 

l’étape de comblement par imprégnation de poudres. Cependant, la proportion de carbone issue du 

renfort fibreux n’est pas maîtrisée : le pyrocarbone de la pré-consolidation et le carbone des fibres 

peuvent réagir.  
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Dans la suite de ce chapitre, différentes approches expérimentales et théoriques sont 

proposées afin d’évaluer la faisabilité du procédé d’élaboration de la matrice en deux étapes. Deux 

paramètres seront particulièrement considérés lors de la caractérisation des composites : (i) l’état de 

densification, c’est-à-dire l’infiltration complète et homogène dans les porosités, et (ii) la protection 

des fibres de carbone, reliée à la consommation partielle de la pré-consolidation PyC.  

III. Optimisation de la densification de 
composites Cf/C-UHTC à partir de 
ZrB2, C et Si 

Dans cette partie, l’optimisation de l’état de densification des composites Cf/C-UHTC est 

détaillée pour les deux étapes du procédé d’élaboration de la matrice. La mise au point des 

suspensions sera développée ainsi que les résultats obtenus sur le comblement des porosités par les 

poudres. L’infiltration réactive par le silicium fondu a nécessité une attention particulière pour limiter 

la dégradation des fibres mais également contrôler le taux de silicium résiduel. Les calculs théoriques 

et les résultats expérimentaux ont permis de justifier la réussite du procédé d’infiltration.  

III.1. Comblement de la porosité par les poudres  

L’utilisation de suspensions stables pour le comblement de la porosité d’une préforme fibreuse 

par des poudres est un paramètre clef pour l’obtention de taux de comblement important. La mise au 

point des différentes suspensions est détaillée dans ce paragraphe, de même que les résultats de 

l’imprégnation par APS (Aspiration de Poudres Submicroniques).  

III.1.a. Mise au point de suspensions stables  

L’Annexe 1 détaille les théories et les paramètres influant sur la stabilisation d’une suspension 

de poudre. Des exemples sont présentés pour ZrB2 et C au Chapitre I (paragraphe III.2.a). L’intérêt de 

mélanger des suspensions stabilisées individuellement pour conserver une bonne stabilité dans le cas 

de mélanges de poudres a été démontré pour des mélanges SiC/C/Mo2C [GRIESSER, 2012]. Pour 

obtenir une suspension globale stabilisée contenant ZrB2 et C, les poudres de noir de carbone et de 

diborure de zirconium sont stabilisées individuellement. Les conditions de stabilisation choisies 

doivent être proches afin de pouvoir mélanger les suspensions sans modifier leurs conditions de 

stabilisation. Le choix des proportions appropriées de suspensions individuelles avant mélange 

permettra d’ajuster les proportions de poudres dans la suspension finale obtenue par mélange de ces 

suspensions.  

L’objectif est d’obtenir pour chaque poudre, une suspension avec un taux de charge fixe qui présente 

un potentiel zêta élevé, une sédimentation apparaissant au-delà de deux heures et une viscosité faible. 

Si une suspension présente toutes ces caractéristiques, elle sera considérée comme stable et pourra 

être utilisée pour imprégner les préformes. Plusieurs paramètres peuvent être variés pour améliorer 

la stabilité des suspensions : (i) la nature du solvant, (ii) le pH et (iii) la nature et la proportion de 

dispersant.  
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Le point de départ pour l’optimisation de la stabilisation des différentes suspensions s’appuie sur un 

stage réalisé en amont des travaux de thèse [NICOLE, 2014] et sur les données de la littérature 

[BARRIE, 2004 ; LEE, 2007 ; CHEN, 2008 ; GRIESSER, 2012 ; ZHANG, 2012 ; HE, 2014]. La variation 

successive des différents paramètres permettra la sélection des meilleures conditions de stabilisation. 

La granulométrie des différentes poudres utilisées est proche afin de faciliter la mise au point des 

suspensions. Des poudres d’un diamètre médian de l’ordre de 1µm ont été sélectionnées et préparées 

afin d’assurer l’imprégnation d’un maximum de porosités (pour rappel, le diamètre minimal d’entrée 

des pores est d’environ 2µm, et en moyenne de 42µm). Une granulométrie homogène permet 

également d’obtenir une surface spécifique constante pour favoriser l’adsorption de dispersant par 

exemple. Des suspensions stables, dont les caractéristiques sont regroupées dans le Tableau 16, ont 

été préparées pour chacune des poudres ZrB2 et C (leur mélange est stable).  

Tableau 16 : Exemples de conditions de mise en suspension pour ZrB2 et C [NICOLE, 2014]. 

Poudre Solvant %vol. poudre Dispersant 
%m. par g de poudre 
sèche de dispersant 

pH 

ZrB2 Ethanol 20 Polyéthylène imine (PEI) 10 8 à 9 

C Ethanol 5 DisperBYK181 2,5 8,5 

III.1.a.i. Concentration en particules 

Le taux de charge des suspensions a été choisi et modulé vis-à-vis de la technique d’aspiration 

de poudres submicroniques. Cette technique permet en un cycle d’imprégnation le comblement d’un 

maximum de pores. Plusieurs critères doivent cependant être respectés [TAILLET, 2014 ; GRIESSER, 

2012] :  

- un taux de charge compris entre 15 et 25%vol. en particules est un bon compromis pour 

obtenir une faible viscosité (< 30-40mPa.s) afin de favoriser l’écoulement de la suspension à 

travers la préforme et une bonne rétention des particules par le filtre ;  

- une vitesse de sédimentation très lente afin que les particules soient dispersées de manière 

homogène au cours du procédé et ne bloquent pas l’imprégnation ; 

- une taille de filtre adaptée est choisie pour le système de filtration dans le but de bloquer les 

particules et laisser s’écouler le solvant (diamètre des porosités du filtre fixé à 0,7µm).  

III.1.a.ii. Choix du dispersant 

Pour chaque poudre, plusieurs dispersants ont été évalués en réalisant des tests de 

sédimentation à un taux de charge fixé et pour un solvant de même nature. La proportion en dispersant 

a également été variée afin de sélectionner la quantité minimale de dispersant nécessaire à une 

stabilisation d’au moins deux heures. Ces essais sont rapides et permettent de présélectionner les 

dispersants en fonction des poudres en observant soit l’apparition d’une démixtion ou une 

sédimentation, soit une suspension homogène sans sédimentation ni démixtion.  

Un exemple d’essai de sédimentation est montré Figure 51. Dans ce cas, après 24h de repos, les 

suspensions chargées à 10%vol. en ZrB2 dans l’éthanol présentent un comportement différent selon la 

nature du dispersant utilisé à environ 2%m. par g de poudre sèche. La suspension stabilisée avec le PEI 

est stable après 24h. La suspension stabilisée avec le CP213 (dispersant Beycostat CP213, polymère de 

type ester phosphorique, fourni par 3DCeram – France) produit une démixtion.  
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Figure 51 : Photographies d’un essai de sédimentation après 24h de repos d’une suspension à 10%vol. ZrB2 (d50≈1µm) 

dans l’éthanol avec a) 2%m. par g de poudre sèche de PEI et b) 2%m. de CP213. 

Outre la nature du dispersant, la concentration en dispersant a également une influence non 

négligeable sur la stabilité des suspensions. Par exemple, les essais de sédimentation réalisés sur une 

suspension chargée à 20%vol. de ZrB2 avec une quantité croissante de PEI présente différents 

comportements (Figure 52). Une démixtion apparaît pour une quantité nulle et pour 5%m. de PEI. Avec 

1%m. de PEI, la suspension est stable au moins 24h, sans démixtion, ni sédimentation. Avec une 

quantité trop importante de dispersant, dans ce cas 10%m., la suspension paraît stable, mais elle est 

très visqueuse. Les dispersants sont généralement utilisés pour leur propriété de répulsion 

électrostatique et stérique. Néanmoins, pour une quantité trop importante de dispersant, un réseau 

polymérique se crée au sein de la suspension, du fait de l’interpénétration des chaînes polymériques. 

L’augmentation de la viscosité empêche la sédimentation des particules mais ne permet pas 

d’envisager une utilisation pour l’imprégnation des préformes. Une quantité optimale se 

caractériserait par l’adsorption du dispersant à la surface d’un maximum de particules, sans se 

retrouver en excès dans le solvant. L’ajout de 1%m. de PEI semble suffire pour permettre une bonne 

stabilité de la suspension de ZrB2 tout en assurant une faible viscosité.  

 
Figure 52 : Photographie d’un essai de sédimentation après 24h de repos d’une suspension à 20%vol. ZrB2 (d50≈1µm) 

dans un mélange 30%vol. eau + 70%vol. éthanol avec 0 ; 1 ; 5 et 10%m. par g de poudre sèche de PEI. 

ZrB2 sédimenté 
en fond de tube

Zone de 
démixtion

Aucune zone de 
démixtion apparente

Pas de sédiment en 
fond de tube

a) b)
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III.1.a.iii. Influence la nature du solvant et du pH 

L’éthanol et l’eau ont été évalués comme solvants potentiels pour les suspensions. Des essais 

de sédimentation réalisés individuellement avec chacun des solvants, à un taux de charge et une 

proportion en dispersant fixés, permettent d’évaluer l’état de stabilité des suspensions préparées. Des 

exemples pour les suspensions de ZrB2 et C sont présentés sur la Figure 53. L’eau et l’éthanol apportent 

une bonne stabilité aux suspensions après 24h. Cependant, au-delà de 72h, une sédimentation 

apparaît avec l’eau. L’éthanol a donc été sélectionné comme solvant principal.  

 
Figure 53 : Photographies d’essais de sédimentation après 24h pour une suspension chargée à 10%vol. en ZrB2 (d50≈1µm) 

avec 0,8%m. de PEI a) dans l’éthanol et b) dans l’eau ; et pour une suspension chargée à 5%vol. en C (d50≈1,3µm) avec 
2,5%m. de DisperBYK181 c) dans l’eau et d) dans l’éthanol. 

Les suspensions présentées précédemment possèdent un pH basique (supérieur à 8). Afin de 

préciser les domaines de stabilité, des mesures de potentiel zêta ont été réalisées avec un balayage en 

pH. Le titrage des suspensions est réalisé avec une solution aqueuse d’acide nitrique (HNO3 à 1M) et 

une solution aqueuse d’ammoniaque (NH4OH à 1M). Les courbes de titrage présentées sur les 

graphiques de la Figure 54 montrent l’influence du pH sur la valeur du potentiel zêta pour une 

suspension chargée à 5%vol. de noir de carbone stabilisée dans l’éthanol avec 2,5%m. de 

DisperBYK181. L’augmentation du pH conduit à un accroissement de la valeur absolue du potentiel 

zêta. Une valeur maximale de -135 mV est obtenue pour un pH de 8,9.  

Le logiciel tient compte du facteur de dilution lié à l’ajustement du pH par les solutions aqueuses acide 

et basique. Le pH est tout d’abord augmenté jusqu’à 11,5. Le potentiel zêta varie alors de -17,7 à -

42mV (Figure 54-a). Lorsque le pH de cette même suspension est diminué jusqu’à environ 4, le 

potentiel zêta atteint une valeur maximale d’environ -135mV pour pH 8,9 (Figure 54-b). Le solvant 

n’est plus uniquement composé d’éthanol, du fait de l’ajout des solutions aqueuses. Dans ces 

conditions un taux d’environ 25%vol. d’eau a été rajouté. L’ajout d’eau améliore sensiblement la 

stabilité de la suspension. Même si le pH-mètre utilisé avec une solution d’éthanol fourni uniquement 

une valeur dite opérationnelle, l’ajout d’eau à l’éthanol permet une mesure plus précise. Son intérêt a 

été démontré dans la littérature (meilleure stabilité et viscosité plus faible dans le cas d’un mélange 

eau-éthanol [CHEN, 2008]).  
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Les suspensions avec un mélange eau-éthanol avec une proportion de 30%vol. d’eau ont montré une 

meilleure stabilité : distribution granulométrique après stabilisation inchangée, stabilité sur 72h lors 

des essais de sédimentation, et valeurs absolues de potentiel zêta plus élevées à pH entre 8 et 9.  

 
Figure 54 : Courbes de mesure du potentiel zêta d’une suspension de noir de carbone à 5%vol. dans l’éthanol stabilisé 
avec 2,5%m. de DisperBYK181 ; titrage réalisé successivement a) avec une solution aqueuse basique à 1M de NH4OH 

jusqu’à pH≈12 et b) avec une solution aqueuse acide à 1M de HNO3 de pH≈12 à pH≈4. 

III.1.a.iv. Conditions de stabilisation finales 

Les suspensions préparées individuellement puis mélangées permettent l’obtention d’une 

suspension contenant ZrB2 et C, stable pendant au moins deux heures. Elles peuvent être utilisées 

séparément ou mélangées dans des proportions variables. Les conditions initiales avant mélange sont 

données dans le Tableau 17 et les résultats de la caractérisation ponctuelle dans le Tableau 18.  

Les suspensions individuelles sont préparées avec des volumes initiaux identiques (au moins 20ml), 

afin de limiter les manipulations pouvant introduire des erreurs de mesures ou une perte de charge 

(exemple : prélèvement par pipette graduée). Les taux de charge des suspensions individuelles sont 

modulés en fonction des proportions de ZrB2 et C devant être introduites dans les préformes. Le taux 

de charge de la suspension finale est généralement supérieur à 10%vol. Par exemple, si une 

composition chimique finale de type 80%vol. ZrB2 + 20%vol. SiC est visée, un mélange initial de 

88,66%vol. ZrB2 + 11,34%vol. C doit être préalablement introduit en considérant une réaction 

complète et unique du noir de carbone avec le silicium.  
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Tableau 17 : Conditions de stabilisation pour différentes suspensions de ZrB2 ou C. 

Matériau 
Taux de charge 

en %vol. 
Mélange de solvant, 
proportion en %vol. 

Dispersant nature et quantité 
en %m. par g de poudre sèche 

pH 

ZrB2 5 à 20 
30%vol. eau 

70%vol. éthanol 
1%m. PEI 8 à 10 

C 1 à 10 
30%vol. eau 

70%vol. éthanol 
1%m. DisperBYK181 8 à 10 

Tableau 18 : Caractéristiques des suspensions de ZrB2 à 20%vol., C à 5%vol. et d’un mélange équivolumique des 2 
suspensions stabilisées dans les conditions du Tableau 17.*Les valeurs de viscosité sont trop faibles et ne permettent pas 

une mesure fiable et reproductible avec l’appareil utilisé, néanmoins les valeurs sont inférieures à 4mPa.s-1. 

Matériau 
Essai de sédimentation 

sur 24h 
Potentiel zêta 

en mV 
Distribution 

granulométrique 
Viscosité 
en mPa.s 

ZrB2 Stable +72 
Inchangée 

d50 ≈ 1,0 µm 
8,8 ± 0,3 

C Stable -135 
Inchangée 

d50 ≈ 1,3 µm 
< 4 * 

ZrB2 + C Stable 100 à 110 
Mélange des 2 distributions 

granulométriques 
< 4 * 

En résumé, la stabilisation des suspensions permet d’éviter toute agglomération ou agrégation 

des particules. Les mesures ponctuelles du potentiel zêta présentent des valeurs absolues bien 

supérieures à 30mV (valeur minimale pour une bonne stabilité). Les essais de sédimentation réalisés 

sur ces suspensions montrent une très bonne stabilité dans le temps, au moins 24h sans démixtion, ni 

sédimentation. 

III.1.b. Imprégnation des préformes par les poudres  

L’aspiration de poudres submicroniques a été choisie préférentiellement du fait de la 

possibilité d’atteindre des taux de comblement de la porosité d’une préforme fibreuse suffisamment 

élevés en un seul cycle d’imprégnation [BERNARD, 1997]. Les imprégnations sont réalisées pendant 

une durée fixée à 2h avec l’application simultanée d’une pression de 3bar de N2 sur la surface 

supérieure de la préforme, et par tirage du vide grossier (1mbar étant la pression limite atteinte par la 

pompe à effet venturi) sur la surface inférieure (échantillons d’environ 5mm d’épaisseur).  

Après séchage, les variations de masse et la mesure de la porosité résiduelle ont permis de calculer les 

taux de comblement du volume poreux initial. Une moyenne d’environ 44±10%vol. de comblement 

est généralement obtenue. La porosité résiduelle après imprégnation de poudres est inférieure à 

20%vol. sur les échantillons sélectionnés pour la suite du procédé.  

La mesure par pycnométrie hélium de la porosité et par porosimétrie mercure de la distribution de 

taille de pores ont été effectuées pour justifier du comblement homogène de la porosité. Un exemple 

est présenté sur le graphique de la Figure 55. Dans ce cas, le comblement est calculé à environ 50%vol. 

de la porosité initiale. En effet, la porosité initiale est de l’ordre de 31,2%vol. et la porosité après 

imprégnation de l’ordre de 16±2%vol. (moyenne entre les valeurs de porosité résiduelle calculées par 

variation de masse, pycnométrie hélium et porosimétrie mercure). Le décalage de la courbe de 

distribution de taille de pores, d’une gamme de diamètre entre 10 et 100µm à une gamme inférieure 

à 2µm, prouve le bon comblement de la porosité. Deux populations de taille d’entrée de pores sont 
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observées après imprégnation. Elles peuvent correspondre à la porosité entre les grains de poudres, 

et à la porosité entre les blocs de poudres du fait de la possible présence de fissures de retrait liées au 

séchage.  

 
Figure 55 : Distribution de la taille d’entrée des pores par porosimétrie mercure avant imprégnation par APS sur une 

préforme Cf/C non comblée par des poudres ; et après imprégnation par APS d’une préforme Cf/C par une suspension 
chargée à 10%vol. uniquement de ZrB2 (d50=1µm) stabilisée dans les conditions du Tableau 17. 

L’influence de l’orientation des fibres par rapport à la direction principale d’imprégnation a également 

été évaluée. Elle dépend de l’usinage des échantillons. Ainsi, 2 sens d’imprégnation ont été testés : (i) 

parallèle et (ii) perpendiculaire à la direction d’aiguilletage. Les variations des taux de comblement ne 

sont pas assez significatives pour déterminer un sens d’imprégnation préférentiel. Du point de vue de 

l’application industrielle, le sens d’imprégnation par APS parallèle à la direction des fils d’aiguilletage 

a été choisi pour tous les échantillons. Après évaporation du solvant par un séchage en étuve à 100°C, 

les échantillons sont densifiés par infiltration de silicium liquide.  

III.2. Infiltration réactive de silicium fondu  

L’imprégnation d’un milieu poreux par un liquide est globalement contrôlée par le phénomène 

de capillarité. Cette force motrice permet la progression du liquide au sein du milieu poreux. Les 

différentes interactions entre le liquide, le solide et le gaz environnant peuvent également avoir une 

influence non négligeable sur l’infiltration. L’Annexe 5 résume les notions théoriques sur les 

mécanismes d’infiltration d’un milieu poreux par un liquide (synthèses bibliographiques issues de la 

thèse de J.-C. Ichard [ICHARD, 2002] et A. Marchais [MARCHAIS, 2016]). 

Certaines caractéristiques du milieu poreux peuvent être modulées pour améliorer l’infiltration d’un 

liquide : (i) la perméabilité, (ii) la distribution de taille de pores, (iii) la tortuosité, ou (iv) la surface 

spécifique. Néanmoins dans le cadre de cette thèse, la préforme fibreuse est considérée homogène et 

invariante. Les propriétés du liquide ont alors une influence prédominante : la densité, la viscosité et 

la tension de surface. Les interactions ayant lieu entre le liquide et le solide, par exemple carbone 

solide et silicium liquide, peuvent conduire à une modification de la surface du solide, en termes de 
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composition chimique ou d’état de surface. La mesure de l’angle de mouillage du silicium liquide sur 

les différents constituants du composite ainsi que son évolution au cours du temps permettra 

d’évaluer les affinités entre le silicium liquide et le carbone solide. La réactivité entre carbone et 

silicium permet la formation de SiC. Il faut néanmoins limiter la consommation du PyC de la matrice 

de consolidation par le silicium afin de préserver les fibres de carbone d’une attaque par le silicium. La 

détermination de la cinétique de formation de SiC sera réalisée grâce à des expériences en 

température pour différents temps de palier. 

III.2.a. Propriétés du silicium liquide 

La température de fusion du silicium est proche de 1415°C (enthalpie de fusion de 47kJ/mol). 

Sa tension de vapeur est faible jusqu’à 1400°C, mais augmente de manière significative dès son point 

de fusion. La densité, la tension de surface, ou encore la viscosité du silicium diminuent avec l’élévation 

de la température [PAMPUCH, 1986 ; BATTEZZATI, 1989 ; SASAKI, 1995 ; NAKANISHI, 2000 ; RHIM, 

2000]. La diminution de ces propriétés avec la température peut permettre d’améliorer son infiltration 

au sein d’un milieu poreux. Le ratio entre la tension de surface σ et la viscosité dynamique η est un 

indicateur de la cinétique de pénétration d’un liquide pour une géométrie de pore donnée. Plus la 

valeur est élevée, plus le liquide s’écoule rapidement [ICHARD, 2002]. La comparaison du ratio σ/ η 

pour différents métaux est présentée dans le Tableau 19 et montre que le silicium possède un ratio 

suffisamment élevé pour considérer un écoulement rapide. L’évolution de ce rapport en fonction de 

la température est présentée sur la Figure 56 [KIMURA, 1997 ; MAGNANT, 2012]. Une température 

supérieure à 1430°C permettra une infiltration plus rapide du silicium. Pour ces travaux, une 

température de 1450°C a été maintenue en palier pendant 30 minutes.  

Tableau 19 : Point de fusion, tension de surface et viscosité dynamique de plusieurs métaux et du silicium 
[EUSTATHOPOULOS, 1999 ; ICHARD, 2002]. 

Matériau 
Point de 

fusion en °C 
Tension de 

surface σ en J/m² 
Viscosité dynamique 

η en mPa.s 
Rapport σ/ η 

en m/s 

Etain, Sn 232 0,56 1,8 311 

Plomb, Pb 328 0,46 2,6 177 

Aluminium, Al 660 0,91 2,7 337 

Argent, Ag 961 0,97 4,3 226 

Silicium, Si 1410 0,77 1,2 642 

 

 
Figure 56 : Évolution du rapport tension de surface/viscosité dynamique en fonction de la température pour le silicium 

[KIMURA, 1997 ; MAGNANT, 2012]. 
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En résumé, les propriétés du silicium sont intéressantes pour l’infiltration d’une préforme 

fibreuse dans le cas d’un mouillage non réactif. La réaction se produisant entre le silicium et le carbone 

pour former le carbure de silicium doit donc être prise en compte. 

III.2.b. Réactivité carbone/silicium 

Le silicium et le carbone réagissent conjointement pour former du SiCβ. L’enthalpie de 

formation de SiC est d’environ 69 à 73 kJ/mol [FITZER, 1983]. La chaleur de réaction a été mesurée à 

environ -115kJ/mol [PAMPUCH, 1986]. La réaction est exothermique et dépend fortement de la nature 

du carbone [BEHRENDT, 1994 ; SINGH, 1995 ; SANGSUWAN, 1999]. Une variation locale de la 

température est attendue. La solubilité du carbone dans le silicium liquide reste cependant inférieure 

à 1%at. C jusqu’à 3000K. La diffusion du carbone dans le silicium liquide est d’autant plus rapide que 

la température est élevée. Le coefficient de diffusion peut être calculé par l’Équation 32 [PAMPUCH, 

1986]. Le Tableau 20 regroupe plusieurs valeurs de ces propriétés en fonction de la température pour 

le système carbone-silicium liquide.  

DC→Si = 0,755. 10−3  × exp(
−Q
RT

) 
Équation 32 

Avec D le coefficient de diffusion du carbone dans le silicium, Q l’énergie d’activation en J/mol, R la 

constante des gaz parfaits égale à 8,31J/K.mol, et T la température en K.  

Tableau 20 : Évolution de plusieurs propriétés en fonction de la température dans le système carbone-silicium liquide 
[PAMPUCH, 1986]. 

 1770 K 2200 K 2300 K 2350 K 2400 K 2500 K 

Solubilité du carbone dans le 
silicium liquide CT en g/cm3 

1x10-4 2,7x10-3 5,1x 10-3 6,7x10-3 8,5x10-3 1,3x10-2 

Coefficient de diffusion du 
carbone DC x105 en cm2/s 

DC = 0,755.10-3 exp (-Q/RT) où 
Q = 9150 cal/mole ou 38,3 

kJ/mole 

5,3 9,3 10,2 10,6 11,1 12,0 

Masse volumique ρ en g/cm3 
ρ = 2,49-2,722x10-4 (T-1683) 

2,47 2,25 2,32 2,31 2,30 2,27 

L’infiltration de silicium dans un carbone poreux ou dans une préforme Cf/C conduit donc à la 

formation de SiC. L’infiltration, et donc le mouillage, sont réactifs. De nombreux travaux issus de la 

littérature ont permis la densification de pièces ou composites par infiltration de silicium liquide 

[POPPER, 1961 ; HILLIG, 1975 ; LUTHRA, 1993 ; BEHRENDT, 1994 ; SANGSUWAN, 1999 ; GADOW, 

2000 ; ICHARD, 2002 ; KRENKEL, 2004 ; GRIESSER, 2012 ; MAGNANT, 2012]. La formation in situ de 

SiC, aussi appelé RBSC ou RBSiC pour « reaction bonded silicon carbide », joue un rôle prépondérant 

dans l’infiltration de silicium. Le mouillage du silicium liquide est meilleur sur SiC que sur C. Les 

cinétiques d’infiltration sont améliorées sitôt que les parois du réseau poreux sont recouvertes de SiC. 

Cependant la formation de SiC par réaction de Si et C se fait avec une forte expansion volumique de la 

phase solide et un rétrécissement des canaux d’infiltration du Si(l). Cette formation de SiC ralentira 

puisque la couche formée est une barrière de diffusion au C et Si, éléments nécessaires à sa croissance. 
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L’évaluation de l’angle de contact entre silicium et carbone au cours du temps permettra de 

déterminer l’influence de l’évolution de l’interface entre ces deux éléments avec la formation de SiC. 

L’évaluation de la cinétique de formation du SiC dans la préforme Cf/C permettra d’estimer la vitesse 

de formation de SiC ainsi que la consommation de PyC.  

III.2.c. Évolution de l’angle de contact entre Si et PyC 

L’infiltration de silicium fondu au sein d’une préforme Cf/C comblée ou non par des poudres 

de ZrB2 (+C) est de type réactive puisqu’elle met en jeu une réaction entre Si et C (noir de carbone, 

pyrocarbone ou fibre C). La mesure de l’angle de mouillage du silicium sur le pyrocarbone devrait 

permettre d’évaluer si les modifications de surface vont influencer la progression du silicium au sein 

des porosités.  

Lors d’essais sur un banc de mouillage réactif, du silicium est mis en contact avec le PyC (élaboré par 

CVI) de préformes Cf/C fortement densifiées. Les mesures d’angle de mouillage sont réalisées sur les 

clichés enregistrés en continu par une caméra CCD pendant un traitement thermique à 1450°C sous 

balayage d’argon à pression atmosphérique. En palier à 1450°C, l’angle de mouillage décroît de 110 à 

moins de 20° en 60s (Figure 57). Les moyennes ont été extraites de 5 essais différents. La diminution 

des écarts types confirme l’établissement progressif d’une interface en SiC (présence de SiC confirmée 

par DRX et observations MEB-EDS). Le silicium liquide mouille mieux le carbure de silicium que le 

carbone. Ces expériences montrent qu’après 1 minute, l’imprégnation des préformes devrait 

commencer. Les résultats sont en accord avec la littérature : à 1430°C la valeur obtenue à l’équilibre 

correspond à l’angle de mouillage du silicium liquide sur SiC (θ ≈ 30-40°) [WHALEN, 1975 ; LI, 1996]. 

De plus, ils montrent également une dépendance de l’angle de mouillage avec le temps. La nature du 

carbone (pyrolytique ou vitreux par exemple) et sa rugosité peuvent également jouer un rôle sur 

l’angle de mouillage. L’angle de mouillage du silicium liquide est généralement plus faible pour le 

pyrocarbone (angle inférieur à 30°) que le carbone vitreux. 

 
Figure 57 : Évolution de l’angle de mouillage de Si(l) et PyC(s) en fonction du temps à T=1450°C sous balayage d’argon à 

pression atmosphérique et exemples de clichés obtenus avec une caméra CCD. 
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Le mouillage est donc amélioré par la formation de SiC. Il faut cependant maîtriser la 

croissance de cette couche puisque sa formation a lieu grâce à la consommation des différents 

constituants en carbone du composite. Dans les préformes Cf/C, une partie du carbone provient de la 

consolidation PyC qui protège les fibres de carbone ex-PAN. Afin de déterminer le temps de 

d’infiltration nécessaire et pouvoir assurer une protection optimale des fibres, la cinétique de 

formation du SiC a été suivie à la température de RMI.  

III.2.d. Cinétique de formation in situ du SiC 

Afin de s’assurer que le renfort fibreux n’est pas dégradé lors de la densification, les cinétiques 

de formation du SiC et donc de consommation du PyC (pré-consolidation protégeant les fibres Cf) ont 

été extraites d’essais d’infiltration. L’utilisation du banc de mouillage réactif permet de figer le système 

après un traitement thermique contrôlé. Une quantité excessive de silicium est placé sur des 

préformes Cf/C poreuses. Le système est porté à 1450°C sous un balayage d’argon pendant 1, 5 et 10 

minutes de palier. La mesure des épaisseurs de SiC formé et de PyC restant en bord de fils a été réalisée 

au MEB sur sections polies. Même si elle est mesurée, l’épaisseur de PyC consommée peut être déduite 

de celle de SiC formée. Le tracé de la vitesse de croissance du SiC permet de mettre en évidence une 

croissance selon une loi de type puissance (Équation 33).  

e = k. t1/x Équation 33 

Avec k = 1,82 à 1,92µm.min-1/x à T = 1450°C, e l’épaisseur de SiC formé en µm, t le temps de palier en 

min et x = 2,6 ± 0,3. 

La diffusion du carbone est ralentie à travers la couche de SiC et limite ainsi la croissance de cette 

couche. Un amortissement est observé sur la courbe de la Figure 58. Le décalage à l’origine de la 

courbe indique qu’une couche homogène de SiC est formée de manière quasi-instantanée par réaction 

à l’interface PyC(s)/Si(l). La loi de croissance est proche d’une tendance linéaire en début de réaction. 

Ensuite, lorsque la couche de SiC s’épaissit, la diffusion du carbone est ralentie et freine la vitesse de 

croissance du SiC.  

 
Figure 58: Évolution des épaisseurs de SiC formé in situ et de SiC consommé à 1450°C sous balayage d’argon à pression 

atmosphérique en fonction du temps de palier lors d’essai d’interaction entre Si et PyC (morceau de Cf/C). 
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Dans la littérature, deux mécanismes sont généralement proposés pour expliquer la formation 

et la croissance de SiC par réaction du silicium liquide et du carbone solide. Le premier tient compte 

d’une dissolution du carbone dans le silicium liquide et de la précipitation de SiC lorsque le silicium 

liquide est saturé en carbone [PAMPUCH, 1986]. Le deuxième mécanisme considère la formation 

instantanée d’amas de SiC par dissolution du carbone dans le silicium liquide, ces amas s’adsorbent à 

l’interface Si/C et croissent par germination-croissance pour former une couche continue de SiC 

[ZHOU, 1993 ; LI, 1996]. Ce mécanisme est limité par la diffusion. La croissance de SiC est ralentie et 

contrôlée par la diffusion de C et Si à travers SiC. Comme le carbone diffuse plus rapidement que le 

silicium dans SiC, la croissance de SiC est contrôlée par la diffusion des lacunes de carbone. La 

croissance de SiC semble suivre une loi de type puissance de même formule que l’Équation 33 [ZHOU, 

1993]. Dans ce cas, le système Si-C est évalué entre 1430 et 1510°C et les coefficients sont x=4 et k≈3, 

où k est dépendant de la température.  

S’il s’infiltre jusqu’aux fibres de carbone, le silicium liquide les attaque et dégrade leurs 

propriétés mécaniques. Des essais préalables sur préformes Cf/C revêtues par 1µm de PyC montrent 

qu’il est nécessaire d’avoir une épaisseur de PyC plus épaisse pour éviter l’attaque des fibres (Figure 

59). Avec 1µm de PyC consommé en 2 minutes à 1430°C, le résultat est en accord avec la Figure 58. 

Les résultats obtenus sont proches de la littérature et indiquent qu’une épaisseur limite de SiC peut 

être atteinte. Cette couche joue le rôle de barrière de diffusion du métal vers les fibres de carbone. En 

30 minutes de RMI à 1450°C, l’épaisseur de PyC consommée (déduite de celle de SiC formée) est 

d’environ 4,2µm. Le temps de RMI ne devra pas excéder 30 minutes pour assurer une non-attaque des 

fibres à travers tout le composite.  

  
Figure 59 : Cliché MEB EDS d’une préforme Cf/PyC (1µm) de 50%vol. de porosité initiale, après imprégnation sous vide 

par une suspension ZrB2+C et densification par RMI de silicium à 1430°C pendant 2 minutes sous balayage d’argon à 
pression atmosphérique [NICOLE, 2014]. 

III.2.e. Taux de silicium résiduel et composition finale des 

composites en fonction de la quantité de carbone 

Dans la littérature, il a été montré que les dimensions externes d’une préforme poreuse 

constituée de carbone n’évoluent pas lors de l’infiltration de silicium liquide [BEHRENDT, 1994]. Il est 

alors possible de calculer la fraction volumique de porosité minimale conduisant à l’obtention de SiC 
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grâce à une réaction complète du carbone lors d’une infiltration de silicium. Il faut donc considérer 

tous les éléments mis en jeu lors de l’élaboration :  

- les fibres de carbone ex-PAN ;  

- la pré-consolidation PyC élaborée par CVI ;  

- les poudres de ZrB2 et C introduites par APS en proportions variables. 

Le taux de comblement de la porosité par les poudres s’étend de 0 à un maximum de 74%vol. de la 

porosité initiale dans le cas d’un empilement compact théorique de sphères dures. Après APS, une 

certaine quantité de silicium est nécessaire pour permettre un comblement complet de la porosité 

restante pour obtenir une densification complète du CMC. Sans tenir compte de la formation de SiC 

par réaction du PyC ou C avec Si, ce taux de silicium peut aller de 100%vol. de la porosité initiale si 

aucune poudre n’est introduite par APS, à 26%vol. pour un comblement maximal par les poudres.  

Dans le cas d’un mélange de ZrB2 et de noir de carbone introduit par APS, la réaction du silicium avec 

le noir de carbone est considérée préférentielle. Après la consommation totale du noir de carbone, le 

silicium réagit avec le pyrocarbone. La quantité de pyrocarbone pouvant réagir s’étend de 0 à 100%vol. 

du volume de PyC-CVI total disponible dans la préforme initiale. Si 100%vol. du pyrocarbone est 

consommé alors les fibres de carbone seront attaquées.  

La distribution de l’épaisseur de PyC est hétérogène dans les fils de fibres. Lors du dépôt de PyC par 

CVI, la quantité de PyC déposée autour des fibres est différente à cœur et en bordure des fils. En effet, 

plus le dépôt progresse, plus l’infiltration devient difficile à cœur des fils. Les porosités des fils se 

bouchent progressivement et l’accès du gaz précurseur de carbone est bloqué. Il est donc considéré 

qu’au moins 50%vol. de la quantité de PyC totale se trouve en surface des fils.  

Grâce aux coefficients de variation volumique liés à la réaction du silicium avec le carbone (noir de 

carbone ou pyrocarbone), il est possible de calculer les compositions chimiques finales des matériaux 

afin d’extraire la quantité de silicium résiduel pouvant être présente dans le matériau final (modèle 

similaire au modèle de Behrendt et Singh [BEHRENDT, 1994]). Lorsque la quantité de silicium résiduel 

est nulle, l’effet de « choking off » a lieu. La proportion de pyrocarbone associée à une quantité nulle 

de silicium résiduel sera par la suite appelée proportion critique de pyrocarbone. Cette proportion 

critique correspond à la fraction volumique de PyC consommé par rapport à la fraction volumique de 

PyC totale dans le composite Cf/C. Pour rappel, les caractéristiques des préformes et les propriétés 

physico-chimiques considérées sont regroupées dans le Tableau 21 et le Tableau 22.  

Tableau 21 : Caractéristiques des préformes de carbone Cf/C utilisées. 

Caractéristique Valeur 

%vol. de porosité initiale 32 

%vol. matière carbonée 68 

%vol. fibres exPAN 31,76 

%vol. PyC (CVI) 36,24 
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Tableau 22 : Propriétés physico-chimiques des matériaux considérés. 

Matériau Masse atomique en g/mol Masse volumique en g/cm3 

Noir de carbone 12,01 1,88 

Pyrocarbone (CVI) 12,01 2,13 

Silicium 28,08 2,33 

Carbure de silicium 40,1 3,23 

Diborure de zirconium 112,84 6,1 

Plusieurs proportions de ZrB2 et C ont été considérées pour le mélange de poudres. Les résultats sont 

présentés dans le Tableau 23. Plus le taux de comblement par APS augmente, plus la proportion 

critique de PyC diminue (Figure 60).  

Tableau 23 : Proportion critique de PyC par rapport au volume de PyC-CVI total dans les préformes Cf/C, conduisant à une 
quantité nulle de silicium résiduel, en fonction du mélange de poudres et du taux de comblement obtenu après APS. 

Taux de 
comblement 
par APS fixé 

Proportion critique de PyC en %vol. 
calculée dans le cas d’une 

imprégnation par ZrB2 

Proportion critique de PyC en %vol. 
calculée dans le cas d’une imprégnation 

par un mélange ZrB2 + 15%vol. C 

30 51,7 48,6 

40 43,6 39,4 

50 36,7 31,5 

60 29,9 23,7 

 
Figure 60 : Influence du taux de comblement sur le taux de silicium résiduel en fonction du taux de PyC-CVI consommé 

lors de l’infiltration de Si(l) dans une préforme Cf/C comblée uniquement par une poudre de ZrB2. 
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De même, plus la proportion de noir de carbone dans le mélange de poudres ZrB2+C augmente, plus 

la proportion critique de PyC diminue (Figure 61). L’ajout de noir de carbone permet de diminuer 

d’autant plus la quantité de PyC consommée, et assure une meilleure protection des fibres lors de 

l’infiltration de silicium liquide.  

 
Figure 61 : Influence de la proportion de noir de carbone sur le taux de silicium résiduel en fonction du taux de PyC-CVI 

consommé lors de l’infiltration de Si(l) dans une préforme Cf/C comblée à hauteur de 30%vol. de la porosité initiale par un 
mélange de poudres ZrB2+C. 

Au bilan, à partir de 30%vol. de comblement par APS, la quantité de pyrocarbone conduisant 

au « choking off » est toujours inférieure à 50%vol. de la quantité totale de pyrocarbone disponible 

dans la préforme. Dans ces conditions, les fibres de carbone ne seront pas attaquées. La quantité de 

PyC déposée en surface des fils est suffisante pour assurer une protection suffisante du renfort fibreux 

lors de l’infiltration de silicium liquide. Bien sûr, certaines fibres peuvent être attaquées si des chemins 

de diffusion s’ouvrent (par l’intermédiaire de fissures dans la matrice PyC par exemple), mais la 

profondeur d’attaque sera limitée. Le cas idéal d’une réaction complète du silicium avec le carbone 

reste néanmoins peu probable, du fait d’une réaction limitée par la diffusion du carbone à travers la 

couche de SiC formée. La vitesse d’infiltration étant dépendante de la porosité résiduelle après 

imprégnation de poudres et de la proportion de carbone (noir de carbone et PyC-CVI) pouvant réagir 

avec le silicium, il s’agit grâce aux observations morphologiques de déterminer si l’infiltration est 

complète et homogène dans l’ensemble des composites et d’évaluer la présence ou non de silicium 

résiduel. 

III.3. Identification et répartition des phases après RMI  

L’identification des phases a été réalisée par diffraction des rayons X (DRX) en surface et en 

section sur les échantillons après élaboration. Après densification du composite par RMI de Si, les 

phases cristallines identifiées par DRX sont ZrB2, SiC, C (fibres et PyC confondus) et Si (exemple de 

diffractogramme sur la Figure 62).  
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Figure 62 : Diffractogramme issu de l’analyse DRX en section d’un composite Cf/C-ZrB2-SiC-Si obtenu après imprégnation 

de ZrB2 à hauteur de 50%vol. de comblement et infiltration de Si(l) à 1450°C pendant 30min sous vide secondaire. 

Les observations structurales et morphologiques réalisées au microscope électronique à balayage ont 

permis de déterminer la microstructure générale des composites Cf/C-ZrB2-SiC-Si (Figure 63). Une 

couche continue et homogène de carbure de silicium est formée le long des consolidations PyC autour 

des fils de fibres sans les endommager. La consommation du pyrocarbone est limitée et les fibres ne 

sont pas endommagées. Cette couche de SiC permet d’assurer une liaison forte entre la matrice et les 

fibres. Les particules de ZrB2 sont distribuées de manière homogène dans l’ensemble des pores du 

composite. Ces particules sont à la fois incrustées dans le silicium résiduel de la matrice, et également 

incluses dans la couche de SiC formée in situ. Le silicium résiduel est principalement concentré au 

centre des pores initiaux de la préforme. La bonne adhérence entre PyC et matrice permet d’éviter la 

formation de fissures lors de l’élaboration. La porosité observée est principalement fermée et située 

dans les fils de fibres. Cette porosité était déjà présente dans les préformes Cf/C initiales après 

consolidation par le PyC. 

 
Figure 63 : Micrographie MEB en électrons secondaires d’un composite Cf/C-ZrB2-SiC-Si, après imprégnation de ZrB2 à 

environ 50%vol. de comblement, et densification par RMI de Si à 1450°C pendant 30 minutes sous vide. 
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Une analyse d’image réalisée avec le logiciel ImageJ permet d’estimer les proportions de chaque 

composé dans la matrice. Le seuillage des différents niveaux de gris permet d’obtenir une composition 

chimique qualitative de la matrice. Pour l’exemple de la Figure 63 la composition estimée est donnée 

dans le Tableau 24. La précision de la quantification dépend fortement de la qualité de l’image et des 

différences de contraste entre les phases. De plus, un nombre trop important de phase ne permet pas 

d’améliorer la précision de l’analyse d’image. Néanmoins, les premières estimations réalisées 

montrent une proportion importante de silicium résiduel après élaboration.  

Tableau 24 : Composition chimique estimée de la matrice de l’échantillon présenté sur la Figure 63, par seuillage des 
niveaux de gris à l’aide du logiciel ImageJ. 

Composé Proportion en %vol. 

ZrB2 41,6 ± 8,5 

SiC 29,4 ± 1,7 

Si 29,0 ± 10,2 

Au bilan, les composites ainsi élaborés présentent les phases réfractaires recherchées, ZrB2 et 

SiC, avec cependant la présence de silicium résiduel. La formation in situ de SiC par réaction du silicium 

avec le PyC permet d’assurer une continuité entre fibres et matrice. La cohésion de l’ensemble et 

l’absence de fissures justifient l’absence de chemins préférentiels pour la propagation des espèces 

oxydantes et corrosives à cœur des matériaux. La présence de silicium libre peut néanmoins conduire 

à un endommagement prématuré des composites en conditions de service. En effet, à une 

température supérieure à 2000°C le silicium peut (i) soit réagir fortement avec le carbone du renfort 

fibreux en passant de l’état solide à l’état liquide ; (ii) soit être évaporé en passant de l’état liquide à 

l’état vapeur, créant ainsi des porosités à travers lesquelles les espèces oxydantes et corrosives 

pourront facilement progresser à cœur du composite pour le dégrader. L’évaluation du comportement 

à ultra haute température devra permettre de juger de la viabilité de tels composites pour une 

application en propulsion spatiale et de comprendre les mécanismes qui interviennent dans la 

dégradation et/ou la protection du composite.  

IV. Essais sous torche oxyacétylénique 
sur composites Cf/C-ZrB2-SiC-Si 

Afin d’évaluer le comportement des matériaux en conditions de propulsion spatiale, il faut 

pouvoir simuler des conditions environnementales proches de cette application. Des tests sous torche 

oxyacétylénique ont été réalisés et ont permis d’atteindre au moins 2000°C dans une atmosphère 

oxydante et corrosive sous haut flux gazeux. L’influence des paramètres d’essais a été déterminée sur 

le comportement des composites Cf/C-ZrB2-SiC-Si obtenus par APS de ZrB2 et RMI de Si. Plusieurs 

facteurs ont été particulièrement caractérisés : 

- l’évolution de la température sur la surface testée et le gradient de température dans 

l’épaisseur des échantillons ; 

- les épaisseurs de matériaux consommées et les épaisseurs d’oxydes formées ; 

- l’identification de la nature des phases et leur répartition dans les matériaux.  
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IV.1. Évolution de la température en cours d’essai 

L’enregistrement par la caméra thermique des thermogrammes à la surface des échantillons 

permet d’observer la distribution de la température en cours d’essai. Le traitement des données est 

effectué à l’aide du logiciel Altair. Les thermogrammes de la Figure 64 permettent de visualiser la forme 

de la zone la plus chaude sur les échantillons et de vérifier l’homogénéité de la température dans cette 

zone. La forme annulaire de la flamme influe directement sur la forme de cette zone. Avec un angle 

d’incidence de 90°, les températures les plus hautes se trouvent concentrées dans une zone annulaire. 

Tandis que pour une configuration inclinée, avec un angle de 65°, l’impact de la flamme sur une surface 

plane prend une forme elliptique. Du fait des faibles dimensions des échantillons (20x20x5mm3), les 

températures les plus chaudes se trouvent dans une zone en forme de croissant.  

 
Figure 64 : Thermogrammes enregistrés en cours d’essai sur Cf/C-ZrB2-SiC-Si par la caméra thermique et traités avec le 

logiciel Altair, pour la configuration en point d’arrêt avec un angle d’incidence de 90° (à gauche) et la configuration 
inclinée avec un angle d’incidence de 65° (à droite). La zone la plus chaude est délimitée par les pointillés rouges (- - -). 

La mesure de la température en face arrière pour la configuration en point d’arrêt n’est possible 

qu’avec l’insertion d’un thermocouple, du fait de l’encombrement des dispositifs de sécurité de la 

cabine de test (panneau d’aspiration notamment). Un thermocouple type S (platine-10%m. 

rhodium/platine) a été utilisé car ce thermocouple possède une résistance élevée à l’oxydation et à la 

corrosion. La mesure de la température est possible en continu jusqu’à environ 1550°C (usage ponctuel 

jusqu’à 1700°C, également température d’utilisation maximale de la gaine isolante en alumine). Au 

contact des échantillons, 3 essais ont montré que la température excède 1550°C, puisque les 

thermocouples ont rompu. Ce thermocouple n’est pas adapté pour une mesure en continu en contact 

de la face arrière. Une distance de sécurité de 5 mm entre la pointe du thermocouple et la face arrière 

a permis de mesurer une température de l’ordre de 1600°C pour tous les échantillons testés (la 

température de la face arrière est donc supérieure à 1600°C). En configuration inclinée, il est possible 

de mesurer la température de la face arrière en continu grâce à un pyromètre bichromatique. 

L’évolution de la température en face avant et en face arrière peut être observée simultanément. Un 

exemple est présenté sur le graphique de la Figure 65.  

1) Angle d’incidence de 90°
configuration en point d’arrêt

2) Angle d’incidence de 65°
configuration inclinée

Support en 
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Figure 65: Évolution de la température en face avant (caméra thermique avec ε=0,75) et arrière (pyromètre 
bichromatique) pendant un essai de 360s en configuration inclinée à 65° sur un composite Cf/C-ZrB2-SiC-Si. 

Pour tous les échantillons de type Cf/C-ZrB2-SiC-Si, la température de la surface impactée par la flamme 

croît graduellement tout au long des essais. Aucun palier en température n’est atteint. De plus, un 

gradient thermique supérieur à 400°C est observé à travers les échantillons. Le développement d’une 

couche d’oxydes sur toute la surface des échantillons permet d’accumuler la chaleur en surface et 

limite son transfert vers le composite. En effet, les oxydes ZrO2 et SiO2 pouvant être formés à partir de 

ZrB2, SiC et Si apportent une isolation thermique efficace au matériau sous-jacent (en comparant les 

conductivités thermiques de chacun des matériaux considérés, Tableau 25).  

Tableau 25 : Propriétés thermiques des différents constituants présents dans les matériaux composites en cours d’essai 
sous torche oxyacétylénique [FAHRENHOLTZ, 2007 ; MOULIN, 2008 ; GRIESSER, 2012 ; CAMUS, 2016 ; TANG, 2017]. 

Matériau 
Conductivité thermique en 

W/m.K 
Coefficient d’expansion 

thermique en .10-6/K 

Fibre de carbone ex-PAN et PyC 10-150 2,5 

ZrB2 60 5,9 

SiC 100-220 4-4,3 

Si 60-150 2,6 

ZrO2 2,5-3 7,5-13 

SiO2 0,5-1,5 0,55-6 

Les mesures simultanées des températures en face avant et arrière permettent de mettre en avant un 

effet de barrière thermique (Tableau 26). Quel que soit le mélange gazeux ou l’angle d’incidence utilisé, 

la température atteinte est en moyenne de 2200°C (mesurée par la caméra thermique avec ε = 0,75 

ou par le pyromètre bichromatique). La température en face arrière est toujours inférieure à 1700°C 

(mesurée par le pyromètre bichromatique). Au regard des gradients thermiques obtenus sur une pièce 

de 5mm d’épaisseur, une épaisseur plus importante pourra aisément accroître ce gradient. Du point 

de vue de l’application visée, ce type de composites permettrait de limiter l’échauffement des pièces 

périphériques.  
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Tableau 26 : Moyennes des températures maximales atteintes en face avant (mesurée par caméra thermique avec 
ε=0,75) et face arrière (mesurée par *un thermocouple ou **un pyromètre bichromatique), selon le type d’échantillon 

(composition de mélange de poudres variable, mais épaisseur initiale constante de 5mm) et la configuration de test 
utilisée (angle d’incidence et mélange gazeux variables). NM = non mesurée. 

Configuration N°1 N°2 N°2-bis 

Angle d’incidence 
en ° 

90 90 65 

Type d’échantillon 
Tmax face 

avant (°C) 
Tmax face 

arrière (°C) 
Tmax face 

avant (°C) 
Tmax face 

arrière (°C) 
Tmax face 

avant (°C) 
Tmax face 

arrière (°C) 

APS ZrB2 
+ RMI Si 

2140 ± 100 >1600* 2210 ± 100 NM 2180 ± 200 1664 ± 15** 

APS ZrB2+13%vol.C 
+ RMI Si 

2190 ± 30 >1600* 2260 ± 30 NM 2320 ± 200 1612 ± 15** 

Au bilan, la forme de la zone la plus chaude est dictée par la forme annulaire de la flamme qui 

impacte la surface des échantillons. Les mesures de températures réalisées simultanément en face 

avant et arrière montrent que le développement d’une couche d’oxydes en surface permet d’apporter 

un effet de barrière thermique efficace au composite. Les paragraphes suivants détaillent l’influence 

des paramètres d’essai sur les épaisseurs et les compositions des couches d’oxydes formées. 

IV.2. Influence des paramètres d’essais sur les couches 

d’oxydes formées en surface 

IV.2.a. Influence de l’angle d’incidence de la flamme  

L’angle d’incidence de la flamme correspond à l’angle entre l’axe de la torche et la surface 

initiale de l’échantillon. Deux configurations ont été utilisées pour les essais avec des valeurs d’angle 

de 90° et 65°. L’orientation de l’axe de la torche par rapport à la surface testée a un effet direct sur la 

vitesse des gaz impactant l’échantillon. En effet, un angle de 90° permet de simuler une configuration 

de point d’arrêt, c’est-à-dire que la vitesse des gaz au droit du point d’impact de la torche peut être 

considérée comme nulle. L’inclinaison de la torche avec un angle de 65° permet d’augmenter la vitesse 

des gaz au point d’impact. Les vitesses des gaz sont estimées en fonction des débits et pressions des 

gaz à température ambiante. À une température proche de 2000°C, compte tenu de la variation de 

volume des gaz, la vitesse n’en sera qu’augmentée. Les vitesses sont au moins supérieures à 100m/s. 

La vitesse des gaz a une influence certaine sur le comportement en oxydation/corrosion des matériaux. 

Par exemple, les lois de prédiction de la récession de SiO2 sont principalement fonction de la vitesse 

des gaz et du taux d’humidité de l’atmosphère de test. Pour une pression partielle de vapeur d’eau 

constante, l’augmentation de la vitesse des gaz accélère d’autant plus la récession de SiO2 (modèle 

basé sur la loi de diffusion de Fick : Équation 34) [OPILA, 2003].  

kr ∝  
PH2O

2

Ptot

1
2

 v
1
2 

Équation 34 

Avec kr la constante de récession, PH2O la pression partielle en eau, Ptot la pression totale et v la 

vitesse des gaz. 
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Les sections de deux composites identiques de type Cf/C-ZrB2-SiC-Si, testés dans les mêmes conditions 

de flux mais pour 2 angles d’incidence différents, sont présentées sur la Figure 66. Pour un angle 

d’incidence de 65°, la formation d’une cavité au niveau de la zone d’impact de la torche illustre un 

phénomène de récession exacerbé (en accord avec l’extérieur de la zone la plus chaude, voir Figure 

64). Bien que l’aspect de surface général soit rugueux pour les deux configurations, les échantillons 

testés en point d’arrêt à 90° présente une progression de la récession constante sur toute la surface, 

aucune cavité ne se développe au niveau du point d’impact de la torche.  

 
Figure 66 : Clichés MO de la section polie de deux composites Cf/C-ZrB2-SiC-Si testés pendant 260s avec une flamme 

composée de CO2, H2O et C2H2 et un angle d’incidence de la flamme de a) 90° et b) 65°. 

Avec une vitesse de gaz plus importante à 65°, le renouvellement de l’atmosphère oxydante et 

corrosive est considérable et une vitesse de récession des oxydes plus élevée est attendue. De plus, 

les forces de cisaillement induites par l’impact de la flamme et le frottement dû au passage des gaz à 

la surface peuvent altérer l’intégrité des couches d’oxydes formées en surface. Par exemple, les 

micrographies b et c du Tableau 27 montrent la formation d’une couche externe d’oxyde formée de 

zircone (ZrO2) qui se développe sous la forme d’un squelette poreux et fragile. Pour une durée d’essai 

similaire de 260s, l’épaisseur de cette couche externe décroît significativement d’une valeur d’environ 

250 ± 85µm pour un angle d’incidence de 90°, à environ 90 ± 85µm pour 65°. Sur la micrographie c, 

des discontinuités le long de la couche externe semblent indiquer l’arrachement de particules de ZrO2, 

certainement entraînées par le cisaillement de la flamme. Une trop faible quantité de SiO2 (liquide), 

voire même l’absence de cette phase dans la couche, ne permet pas de boucher les nombreux pores 

et ainsi d’apporter une certaine tenue mécanique.  

Au bilan, les essais en configuration inclinée à 65° implique une vitesse de gaz plus importante 

à la surface de l’échantillon qui permet un renouvellement plus rapide de l’atmosphère de test. 

L’apport constant d’espèces oxydantes et corrosives conduit à une épaisseur de matériau consommée 

plus importante. De plus, le cisaillement provoqué par le balayage de la flamme à la surface oxydée 

peut provoquer le décollement de particules d’oxydes et donc accélérer d’autant plus les phénomènes 

de récession. 
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Tableau 27 : Micrographies MEB en électrons rétrodiffusés des couches d’oxydes formées en surface après des essais 
sous torche oxyacétylénique sur des composites Cf/C-ZrB2-SiC-Si en fonction de la composition de la flamme [dont a) 
CO2/H2O/O2 et b, c, d) CO2/H2O/C2H2], de l’angle d’incidence de la flamme [dont a, b) 90° et c, d) 65°] et de la durée 

d’essai totale [dont a) 180, b, c) 260 et d) 360s]. 

Composition 
de la 

flamme 

Durée 
d’essai 
totale 
en s 

Angle d’incidence à 90° Angle d’incidence à 65° 

CO2 
H2O 
O2 

180 

 

 

CO2 
H2O 
C2H2 

260 

  

360 --------- 

 

IV.2.b. Influence de la composition du mélange gazeux 

L’effet de la composition de la flamme (CO2/H2O/O2 ou CO2/H2O/C2H2 avec PH2O similaire) sur 

le comportement des matériaux a été observé pour des durées d’essai identiques (voir micrographies 

a et b du Tableau 27). Lorsqu’un composite de type Cf/C-ZrB2-SiC-Si est exposé dans une flamme en 

configuration point d’arrêt (90°) contenant à la fois de l’oxygène et de l’eau, une couche de silice 

amorphe (SiO2) se développe en extrême surface des couches d’oxydes. En revanche, lorsque la 

flamme ne contient pas d’oxygène, mais uniquement de l’eau et de l’acétylène, la couche externe n’est 

constituée que de zircone de structure monoclinique (ZrO2). Quelle que soit la composition de la 
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flamme, sous cette couche externe se trouve une sous-couche formée d’un mélange ZrO2+SiO2 au 

contact du matériau initial non oxydé et non endommagé.  

Pour une même durée d’exposition totale dans la flamme, l’épaisseur totale de la couche globale 

d’oxydes augmente sensiblement lorsque la flamme ne contient pas d’oxygène (voir Tableau 28). La 

proportion en vapeur d’eau étant constante dans chacune des flammes, la présence d’oxygène induit 

la formation de silice (protectrice) plus rapidement que sa volatilisation par réaction avec l’eau et 

formation d’hydroxydes volatiles. Pour la flamme contenant un excès d’acétylène, la volatilisation de 

la silice par l’eau est plus rapide que sa formation par réaction d’oxydation avec H2O ou CO2. De 

surcroît, la diffusion des molécules d’eau est favorisée à travers les canaux poreux du squelette solide 

de ZrO2. Ainsi, la volatilisation de la silice présente dans la sous-couche ZrO2+SiO2 est accentuée.  

Tableau 28 : Influence de la composition de la flamme sur les épaisseurs moyennes des différentes couches d’oxydes 
formées à la surface de composites Cf/C-ZrB2-SiC-Si testés sous torche oxyacétylénique orientée à 90° pendant 180s . 

Composition de la flamme CO2/H2O/O2 CO2/H2O/C2H2 

Épaisseur moyenne de la couche externe de SiO2 en µm 60 ± 34 - 

Épaisseur moyenne de la couche externe de ZrO2 en µm - 187 ± 60 

Épaisseur moyenne de la sous-couche formée de ZrO2+SiO2 en µm 77 ± 37 199 ± 47 

Épaisseur totale d’oxyde en µm 140 ± 70 413 ± 68 

La morphologie des couches d’oxydes est similaire quelle que soit la nature de la flamme. Deux familles 

de porosités se distinguent :  

- des macropores : l’oxydation active des fils de carbone laisse une porosité de taille équivalente 

à celle du fil initial ; 

- des micropores : ces pores se développent principalement entre les grains de ZrB2 lors de leur 

oxydation en ZrO2, la présence de SiO2 peut permettre de les boucher, dans le cas contraire 

ces porosités restent vides. 

Au bilan, à taux d’humidité constant, la présence d’O2 dans la flamme provoque la formation 

plus rapide en surface de SiO2. En l’absence d’O2, la volatilisation de SiO2 par réaction avec H2O est plus 

rapide que sa formation. La silice est cependant présente au contact du matériau non oxydé et reste 

confinée à l’intérieur des pores de ZrO2.  

IV.2.c. Influence de la durée d’essai totale 

Les composites Cf/C-ZrB2-SiC-Si testés sous torche oxyacétylénique avec un angle d’incidence 

de 65° et une composition de flamme identique montrent une augmentation de l’épaisseur totale 

d’oxydes avec une durée d’essai croissante (voir Tableau 29). La morphologie et la composition des 

différentes couches d’oxydes sont identiques quelle que soit la durée de l’essai. Par exemple, à 260 et 

360s, les micrographies c et d du Tableau 27 présentent une couche externe de ZrO2 et une sous-

couche ZrO2+SiO2 de mêmes microstructures.  

L’augmentation de la durée d’essai n’a pas d’influence sur la composition chimique des couches 

d’oxydes, ni leur localisation. Seules les épaisseurs des couches d’oxydes formées augmentent 

conjointement avec la durée d’essai.  
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Tableau 29 : Influence de la durée d’essai sur les épaisseurs moyennes des couches d’oxydes formées à la surface de 
composites Cf/C-ZrB2-SiC-Si testés sous torche oxyacétylénique, avec une flamme de type CO2/H2O/C2H2 orientée à 65°. 

Durée d’essai totale en s 260 360 

Épaisseur moyenne de la couche externe de ZrO2 en µm 90 ± 63 260 ± 93 

Épaisseur moyenne de la sous-couche formée de ZrO2+SiO2 en µm 90 ± 57 180 ± 88 

Épaisseur totale d’oxyde en µm 180 ± 120 440 ± 180 

IV.3. Efficacité de la protection apportée par la matrice 

ZrB2-SiC-Si au composite Cf/C 

IV.3.a. Influence des paramètres d’essai sur les épaisseurs 

consommées  

Plusieurs paramètres permettent d’évaluer l’efficacité de la protection apportée à un 

composite Cf/C comme par exemple l’épaisseur consommée de matériau. Cette mesure correspond à 

la variation entre l’épaisseur initiale du composite et l’épaisseur de matériau non oxydé restant. 

L’épaisseur des couches d’oxydes formées n’est pas prise en compte. Les mesures sont effectuées au 

niveau de la zone d’impact de la flamme, qui correspond également à la zone ayant atteint la 

température la plus élevée. Les variations d’épaisseurs consommées sont représentées sur le 

graphique de la Figure 67 pour différentes conditions d’essais (en fonction de la composition chimique 

de la flamme, de l’angle d’incidence de la torche et de la durée d’essai).  

Pour un angle de 90°, le changement de composition gazeuse d’une flamme contenant à la fois H2O et 

O2 à une flamme sans O2 provoque une augmentation de l’épaisseur consommée. Cette augmentation 

peut être reliée à une volatilisation accrue de SiO2, permettant une progression plus rapide de 

l’oxydation. En effet, le débit des gaz est environ 2 fois plus élevé pour le mélange gazeux 

CO2/H2O/C2H2 et une vitesse de récession plus élevée de la silice est attendue. Au regard des écarts 

types obtenus sur les mesures, l’augmentation de la durée d’essai de 260 à 360s n’induit pas une 

variation significative de l’épaisseur consommée dans le cas d’une configuration inclinée à 65° 

(configuration la plus sévère).  

Les écarts types sont calculés à partir d’une moyenne réalisée sur au moins 20 mesures. Néanmoins, 

pour une configuration inclinée à 65°, la zone de mesure est restreinte au volume sous la zone d’impact 

de la flamme sur la surface (diamètre de la zone la plus chaude > 5mm). La zone de mesure peut 

s’étendre sur environ 15mm dans le cas d’une configuration en point d’arrêt. L’origine de ces 

fluctuations importantes à 65° peut provenir de différents facteurs :  

- un régime turbulent proche de la surface ;  

- une dépendance plus marquée à la rugosité initiale de la surface ;  

- une surface exposée restreinte qui limite la zone représentative de l’architecture fibreuse ;  

- des taux de fibres et de matrice qui varient fortement le long de la zone analysée ;  

- une orientation différente des fibres.  
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Figure 67: Évolution de l’épaisseur consommée au niveau de la zone d’impact de la flamme pour des composites Cf/C-

ZrB2-SiC-Si après essais sous torche oxyacétylénique pendant 180, 260 ou 360s, selon un angle d’incidence de 90° ou 65° 
pour une flamme de type CO2/H2O/O2 ou CO2/H2O/C2H2. 

La différence des épaisseurs consommées après 260 et 360s vis-à-vis des épaisseurs des couches 

d’oxydes formées reflète l’hétérogénéité de l’architecture et également l’hétérogénéité de répartition 

des différents composés en surface. La faible variation d’épaisseur consommée peut être reliée à une 

bonne stabilité des couches d’oxydes qui assurent une protection suffisante et efficace du matériau 

sous-jacent.  

Néanmoins, les épaisseurs formées d’oxydes (poreux) au regard des épaisseurs consommées 

de matériau indique une forte volatilisation d’oxyde. La progression de l’oxydation semble cependant 

ralentie, et n’est pas accélérée vis-à-vis d’un composite Cf/C.  

IV.3.b. Protection des fibres situées proche de la surface 

Après les essais sous torche, la surface de tous les échantillons apparaît très rugueuse (Figure 

68). Les irrégularités d’épaisseurs sont à relier à l’architecture du composite et à la texture du renfort 

fibreux. Les fibres situées proches de la surface des échantillons ne sont pas suffisamment protégées. 

Si celles-ci ne sont pas enrobées par la matrice ZrB2-SiC-Si, elles sont préférentiellement oxydées et 

consommées lors de l’établissement du front d’oxydation. En effet, une épaisseur trop faible de SiC ou 

de matrice ZrB2-SiC-Si les recouvre.  

 
Figure 68: Photographies de la surface d’un composite Cf/C-ZrB2-SiC-Si avant et après un essai sous une flamme 

CO2/H2O/O2 orientée à 90° pendant une durée d’essai totale de 260s. 
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Les observations morphologiques en section, réalisées au niveau de la surface testée, montrent une 

protection efficace quelle que soit l’orientation des fils. Les couches d’oxydes formées au-dessus d’un 

bloc matriciel (Figure 69-a) sont denses et continues. Observées après refroidissement, ces couches 

semblent adhérentes à la matrice non oxydée sous-jacente. Au-dessus des fils de fibres 

perpendiculaires à la surface et pouvant déboucher à l’extérieur (Figure 69-b), un bouchon de silice 

peut se former par écoulement de cet oxyde liquide à la surface. La silice ralentit l’oxydation du 

carbone mais ne la stoppe pas. En effet, les bulles de gaz qui sont observées dans la silice solidifiée, 

sont formées lors de l’évacuation de gaz issus de l’oxydation du carbone. Ces gaz se sont retrouvés 

piégés lors du refroidissement des échantillons et de la solidification de la silice. La formation de 

bouchon superficiel de silice est observée uniquement dans le cas d’une flamme riche en oxygène. 

Dans ce cas précis, l’oxygène contribue à accroître la vitesse de formation de SiO2 vis-à-vis de celle de 

volatilisation par réaction avec H2O.  

 
Figure 69 : Micrographies MEB en électrons rétrodiffusés des couches d’oxydes a) au-dessus d’un bloc matriciel et b) au-

dessus d’un fil de fibres débouchant en surface, pour un composite Cf/C-ZrB2-SiC-Si testé sous une flamme de type 
CO2/H2O/O2 orientée à 90° pendant 180s. 

IV.3.c. Identification et répartition des phases en surface et en 

section après les essais sous torche oxyacétylénique 

Les différents oxydes présents en surface : 

Comme montré précédemment, la morphologie des couches d’oxydes est directement reliée 

à la composition de la flamme, c’est-à-dire à la proportion et au pouvoir oxydant et corrosif de chacun 

des gaz présents dans la flamme. Elle est également liée à l’angle d’incidence de la flamme lors des 

essais, c’est-à-dire à la vitesse relative des gaz qui balaient la surface. De manière générale, pour une 

proportion similaire de vapeur d’eau, une flamme riche en oxygène favorise la formation de silice 

(liquide à la température d’essai) en couche externe, tandis qu’une couche poreuse de zircone 

cristallisée est obtenue avec une flamme riche en C2H2. Ces observations sont généralisables à 

l’ensemble des échantillons testés avec une configuration à 90°.  

Cependant, dans le cas d’une flamme riche en C2H2 orientée à 65°, de la silice est présente en couche 

externe uniquement dans la zone centrale de l’échantillon (hors de la zone impactée par la flamme), 

là où les conditions environnementales favorisent sa formation et son maintien (Figure 70). La 

volatilisation de la silice est limitée dans cette zone par : 

- une vitesse des gaz faible ;  

- une température plus faible que la température au point d’impact.  
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Figure 70 : Photographie d’un composite Cf/C-ZrB2-SiC-Si après un essai sous torche oxyacétylénique pendant 260s sous 
une flamme riche en C2H2 orientée à 65°. La zone impactée par la flamme est délimitée par les pointillés rouges (- - -). 

Les différentes phases présentes dans les couches d’oxydes en section : 

Les analyses par diffraction des rayons X, les observations au microscope électronique à 

balayage, ainsi que les cartographies élémentaires par spectroscopie X à dispersion d’énergie ont 

permis d’identifier la nature et la composition chimique des différentes phases présentes après les 

essais d’oxydation. Tous les éléments du système réactionnel sont identifiés : B, C, O, Si et Zr.  

La Figure 71 représente la section d’un composite Cf/C-ZrB2-SiC-Si ayant subi un test sous torche avec 

une flamme riche en O2 et orientée à 90° pendant 180s. Une couche externe de SiO2 est identifiée, 

ainsi qu’une sous-couche formée d’un mélange ZrO2 et SiO2. L’interface entre la sous-couche ZrO2-SiO2 

et le matériau non oxydé sous-jacent est nette et continue. Aucune zone appauvrie en SiC ou Si n’est 

observée ; la même observation est faite sur les échantillons testés en configuration inclinée à 65° avec 

une flamme riche en C2H2.  

 
Figure 71 : Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés et les cartographies X-EDS associées aux éléments (B;C;O;Si;Zr) 

de la surface d’un composite Cf/C-ZrB2-SiC-Si en section après un test sous torche pendant 180s avec une flamme riche en 
oxygène orientée à 90°. 

Présence de SiO2

en couche externe

Sens de la 
flamme

Zr

Si O

B

C

ZrB2

+ SiC
+ Si + C

ZrO2

+ SiO2

SiO2

100 µm



Chapitre III – Composites densifiés par RMI de silicium liquide 

139 
 

Dans la littérature, la présence d’une zone d’appauvrissement en SiC est souvent observée au sein 

même d’une sous-couche de ZrB2 non oxydée, c’est-à-dire entre les couches d’oxydes et le matériau 

massif sous-jacent de type ZrB2+SiC [LEVINE, 2002 ; ZHANG, 2008 ; ANDREANI, 2010]. La plupart de 

ces travaux sont réalisés sur des échantillons massifs ou monolithes constitués de mélanges en 

proportions variées de ZrB2, SiC et autres composés. Les essais sont généralement réalisés sous une 

atmosphère stagnante de composition chimique contrôlée (four d’oxydation en enceinte close), ou 

dans des conditions qui ne favorisent pas un renouvellement continu de l’atmosphère. La présence de 

cette zone d’appauvrissement en SiC est attribuée à l’oxydation active de SiC avec le départ de Si sous 

la forme gazeuse SiO du fait d’une pression partielle en oxygène localement faible. Clougherty et al. 

ont également rapporté la présence de cette couche pour des tests à haute température et sous forte 

pression d’oxygène (T≈1827-2152°C, sous PO2≈0,2atm, échantillons de type ZrB1,89+20%vol.SiC) 

[CLOUGHERTY, 1968], et Tripp et al. dans le cas d’une température peu élevée mais uniquement sous 

pression partielle en oxygène réduite (T≈1400°C, sous PO2≈10-3,5atm, échantillons de type 

ZrB2+20%vol.SiC) [TRIPP, 1973]. À 1927°C dans un four fermé sous air, Levine et al. ont néanmoins 

observé l’absence de cette couche pour des échantillons monolithiques de type ZrB2+20%vol.SiC (voir 

Figure 72) [LEVINE, 2002].  

 
Figure 72 : Micrographie MEB et résultats X-EDS associés à l’observation en coupe d’un échantillon monolithique de type 
ZrB2+20%vol.SiC après oxydation dans un four fermé à 1927°C sous air pendant 10 cycles de 10 minutes [LEVINE, 2002]. 

Bien que la vitesse des gaz soit élevée et que les tests d’oxydation/corrosion soient propices à la 

volatilisation, la proportion de silicium (sous la forme de Si et SiC) est suffisamment élevée pour 

constituer une source abondante pour la formation de SiO2. Les estimations de la composition 

chimique des matrices montrent que la proportion Si+SiC peut atteindre jusqu’à environ 60%vol. dans 

la matrice (dans le cas d’une imprégnation par APS uniquement d’une poudre de ZrB2 suivie d’une 

infiltration par RMI de Si(l), voir Tableau 24). 

La formation de ZrO2 sous la forme d’un squelette solide et poreux contribue à l’intégrité mécanique 

de la couche d’oxyde externe et à la rétention de la phase vitreuse SiO2. La présence de ces oxydes 

permet de limiter la diffusion et la progression des espèces oxydantes jusqu’au matériau sain. 

Finalement, l’oxydation progresse sous la forme d’un front homogène et continu. 
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Les différentes phases présentes en section dans le composite sous les couches d’oxydes : 

Malgré une température supérieure à 1600°C à cœur des échantillons, c’est-à-dire supérieure 

à la température de fusion du silicium (Tf≈1415°C), la microstructure est similaire à celle observée 

après élaboration. Aucune modification morphologique ou chimique n’est observée (voir Figure 73). 

Du silicium résiduel est toujours identifié après les essais sous torche (identifié par analyse EDS à 1mm 

sous la surface et par DRX en section sur toute l’épaisseur). Sa présence n’a pas causé 

d’endommagement prématuré. Le silicium semble être emprisonné dans la matrice dense, et ne peut 

ni s’évaporer, ni réagir avec le carbone du renfort. En effet, la diffusion du carbone vers le silicium, et 

du silicium vers le carbone, est fortement limitée par la présence de la couche de SiC formée in situ 

entre le renfort carboné et le silicium résiduel. Par ailleurs, les grains de ZrB2 présentent une 

granulométrie comparable à celle obtenue lors de l’élaboration, et indique une bonne stabilité 

thermodynamique et chimique vis-à-vis du silicium. Les essais d’oxydation à très haute température 

n’ont pas conduit à un frittage, ni à une croissance des grains de ZrB2.  

 
Figure 73 : Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés en section et les cartographies EDS associées aux éléments 

(B;C;O;Si;Zr) d’un composite Cf/C-ZrB2-SiC-Si à 1 mm sous les couches d’oxydes au point d’impact de la torche 
oxyacétylénique après un essai pendant 180s avec une flamme riche en oxygène orientée à 90°. 

IV.4. Comparaison avec un matériau de référence  

Afin de comparer la résistance à l’oxydation/corrosion des matrices issues du système 

(B;C;Si;Zr), des matériaux de référence ont été testés : (i) du SiC fritté et (ii) un composite de type Cf/C-

SiC avec un revêtement SiC. En tenant compte de l’incertitude de la mesure, la température maximale 

excède les 2000°C sur la totalité des matériaux testés de type Cf/C-ZrB2-SiC-Si. Dans le cas des 

matériaux de référence SiC fritté et Cf/C-SiC, la température maximale atteinte à la surface de 

l’échantillon est seulement comprise entre 1800 et 2100°C pour des conditions de test identiques ; 

c’est-à-dire même composition du mélange gazeux et même configuration.  

La Figure 74 montre la comparaison de l’état d’un composite Cf/C-ZrB2-SiC-Si par rapport à un 

composite de référence Cf/C-SiC après le même essai. Dans des conditions identiques, le matériau de 

référence revêtu de SiC est dégradé sur une épaisseur supérieur à 3 mm (l’échantillon de 3 mm 

d’épaisseur initiale est percé) et le SiC fritté atteint une épaisseur consommée de 1,4 ± 0,2mm. Les 

composites de type Cf/C-ZrB2-SiC-Si sont dégradés sur une épaisseur toujours inférieure à 1,2mm 

(valeur correspondant à l’épaisseur consommée la plus importante pour toutes les compositions de 

matrice issues du système ZrB2+C+Si). Au bilan, les matrices ZrB2-SiC-Si élaborées durant ces travaux 

semblent apporter une protection améliorée par rapport aux matériaux de référence. 
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Figure 74 : Photographies de la surface d’un composite Cf/C-ZrB2-SiC-Si a) avant et b) après un essai de 360 s sous une 

flamme riche en C2H2 et orientée à 65° ; et c) photographie d’un composite de référence Cf/C-SiC après le même essai et 
dont les 3mm d’épaisseur ont été dégradés. 

IV.5. Fiabilité et reproductibilité des essais 

Lors de la mise en place des essais d’oxydation/corrosion sous torche oxyacétylénique, 

plusieurs paramètres ont été pris en compte afin d’assurer une bonne reproductibilité des conditions 

d’essai et des mesures de température.  

Conditions de reproductibilité des paramètres d’essais :  

La configuration d’essai se doit d’être identique pour chaque échantillon, en respectant les conditions 

suivantes : 

- le dispositif de maintien des échantillons est positionné sur un socle immobile ;  

- un double support en graphite est utilisé : une partie fixée dans un étau, et une partie amovible 

encastrable dans la partie fixe qui est à usage unique et propre à chaque échantillon ;  

- les déplacements de la torche sont assurés par un bras robotisé paramétré avec l’angle 

d’incidence de la flamme, la distance torche-échantillon, ainsi que la durée d’exposition choisie 

(une vérification est effectuée avant chaque allumage de la torche). 

Un débitmètre (en normo litre par minute, N.L/min) permet de vérifier les valeurs des débits de C2H2 

et O2 au début et pendant les essais. Les valeurs doivent être constantes.  

Mesures des températures en face avant et arrière : 

Les mesures de température ont été faites par l’intermédiaire d’enregistrements réalisés par une 

caméra thermique infra-rouge (FLIR SC5000) et par l’enregistrement du signal fourni par un pyromètre 

bichromatique (Ircon – MODLINE 5 model 5R-3015000). La température de la face arrière a été 

mesurée par un pyromètre bichromatique en visée directe sur la face arrière par l’intermédiaire d’un 

trou percé dans les supports.  

La face avant correspond à la surface testée sous torche. La surface de l’échantillon évolue en cours 

d’essai du fait de la variation de composition chimique et de la rugosité. La propriété la plus importante 

pour la mesure de la température est l’émissivité. Cette valeur doit être entrée dans le logiciel Altair 

afin de calculer la température réelle de la surface. Différentes valeurs ont été choisies en fonction de 

la composition initiale des échantillons. Néanmoins afin d’assurer une mesure de la température 

fiable, l’utilisation d’un pyromètre bichromatique lors de la mise en place des essais a permis de 

a) b) c)
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réaliser simultanément un enregistrement de la température par le pyromètre et la caméra thermique. 

Le pyromètre bichromatique utilise 2 domaines de longueurs d’ondes qui se chevauchent. Si 

l’émissivité ne varie pas dans ces 2 domaines, alors le rapport des émissivités aux deux longueurs 

d’ondes peut être estimé égal à 1. La température mesurée par le pyromètre bichromatique est donc 

indépendante de la valeur d’émissivité du matériau.  

L’évolution de la température donnée par chacun des moyens de mesure est similaire. Cependant, 

dans le cas des matériaux testés, le pyromètre indique une valeur inférieure à celle calculée par la 

caméra thermique avec une émissivité de 0,75. La différence d’environ 300°C entre la caméra 

thermique et le pyromètre peut être expliquée par des interférences associées à l’absorption d’une 

partie du rayonnement IR par l’environnement gazeux autour de la surface (notamment O2, CO2 et 

H2O, qui peuvent avoir une influence non négligeable selon les longueurs d’ondes considérées). La 

valeur d’émissivité choisie pour le calcul de la température tient compte de la composition initiale de 

la matrice (ZrB2+SiC+Si) et de la formation rapide de la couche d’oxydes principalement constituée de 

zircone. La température réelle de la surface des échantillons est comprise entre 2000°C et 2400°C.  

V. Conclusion 

Des préformes de type Cf/C sont utilisées comme renfort pour l’élaboration de composites 

pour le domaine de la propulsion spatiale. Pour protéger le carbone de l’oxydation et donc d’une 

dégradation accélérée, une protection sous la forme d’une matrice constituée de phases UHTC est 

élaborée par un procédé d’élaboration mixte en phase liquide : (i) comblement par imprégnation de 

suspension de poudres et (ii) densification par infiltration d’un métal fondu. La faisabilité de 

l’élaboration présentée dans ce chapitre, est évaluée grâce au système réactionnel combinant ZrB2, Si 

et C.  

La stabilisation de suspensions de poudres de ZrB2, avec ou sans noir de carbone, a permis 

l’introduction de ces poudres au sein des pores des préformes Cf/C via le procédé d’aspiration de 

poudres submicroniques. Des taux de comblement de l’ordre de 44%vol. de la porosité initiale peuvent 

être atteints. L’étape de densification par infiltration de silicium fondu permet la formation in situ du 

SiC et la diminution de la porosité ouverte à moins de 5%vol. Les composites sont obtenus rapidement 

et à basse température (Télaboration<1500°C), et sont de type Cf/C-ZrB2-SiC-Si. La présence de silicium 

résiduel est inhérente au procédé d’infiltration RMI (réaction incomplète du métalloïde). La présence 

de noir de carbone dans le mélange de poudres initial permet de diminuer la présence de silicium 

résiduel, mais ne permet pas de l’éliminer totalement. Même si une partie de la pré-consolidation en 

pyrocarbone participe à la réaction avec Si, la formation d’une couche dense et continue de SiC autour 

des fibres ralentit considérablement la diffusion de Si et de C, et protège le renfort fibreux lors de 

l’étape de RMI. La microstructure des composites présente une couche de SiC qui croît à partir des 

parois des porosités. Les grains de ZrB2 sont localisés à la fois dans la phase SiC et au sein du silicium 

résiduel qui subsiste au centre des porosités initiales. Les matrices ainsi introduites sont homogènes 

et ne présentent pas de fissurations significatives. Les compositions de matrices obtenues sont 

éloignées de la composition de référence visée pour la matrice (80%vol.ZrB2+20%vol.SiC) puisque le 

procédé de densification par RMI conduit à un excès de silicium et donc à une quantité plus importante 

de SiC. L’apport de noir de carbone pour diminuer la proportion de silicium résiduel augmente d’autant 

plus la proportion de SiC finale. La proportion de ZrB2 reste donc limitée. D’autres systèmes 
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réactionnels ont été envisagés et sont présentés dans le chapitre suivant afin d’augmenter la 

proportion de ZrB2 et diminuer la proportion de métal résiduel (Chapitre IV).  

Le choix de la torche oxyacétylénique a permis d’atteindre des conditions d’essais proches de 

la propulsion spatiale. Des températures supérieures à 2000°C ont été atteintes avec une flamme 

oxydante et corrosive. Le silicium résiduel présent au sein de la matrice, n’a pas engendré de 

dégradation accélérée des composites (malgré son passage à l’état liquide au cœur des composites). 

En surface, le développement d’une couche d’oxydes continue et dense permet de protéger le 

composite sous-jacent. L’oxydation des composites de type Cf/C-ZrB2-SiC-Si conduit à la formation 

d’une protection multicouche constituée de SiO2 et ZrO2. La flamme contenant un excès d’O2 permet 

d’entretenir la formation d’une couche de silice en extrême surface. À l’opposé, la flamme contenant 

un excès de C2H2 conduit à la formation d’une couche externe de ZrO2 du fait de la volatilisation 

accélérée de SiO2. L’inclinaison de la torche, par conséquent l’augmentation de la vitesse de balayage 

des gaz à la surface, provoque une récession plus importante des couches d’oxydes. L’augmentation 

de la durée totale d’essai, de 260 à 360s, n’induit pas une consommation accélérée du matériau. Le 

composite est sain sous les couches d’oxydes. Les essais sous torche oxyacétylénique ont permis de 

justifier la possible utilisation de ces matériaux à ultra haute température sous flux gazeux dans un 

environnement oxydant et corrosif. La protection apportée par la matrice ZrB2-SiC-Si est efficace au 

moins jusqu’à 6 minutes. En comparaison, un composite de référence uniquement protégé par un seal-

coat/revêtement SiC est fortement dégradé après 6 minutes dans les mêmes conditions.  

Puisque la proportion de phases UHTC reste limitée avec un système impliquant une RMI de 

Si, plusieurs scenarii de densification impliquant une RMI d’un mélange Si-Zr ont été envisagés. 

L’élaboration et la caractérisation des composites à matrice optimisée sont présentées dans la suite 

de ce manuscrit. Ces matériaux sont testés dans les mêmes conditions d’essai afin de pouvoir 

comparer le comportement de chaque composition de matrice.  
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CHAPITRE IV – OPTIMISATION DE LA 
COMPOSITION CHIMIQUE DE LA MATRICE ET 

DE LA DENSIFICATION DE COMPOSITES    
Cf/C-UHTC 

 

L’élaboration de composites Cf/C à matrice principalement constituée de matériaux UHTC par 

un procédé impliquant une RMI de Si(l) avec le système réactif : ZrB2, Si et C ; a montré ses limites. De 

nouveaux systèmes réactifs plus réfractaires ont donc été envisagés. Ce quatrième chapitre aborde 

l’amélioration de l’état de densification par un procédé en phase liquide d’une matrice UHTC. La 

matrice sera obtenue à partir de nouveaux mélanges de précurseurs entre : ZrB2, B4C, Si, SiB6, Zr ou 

des alliages issus du système Si-Zr. Après avoir présenté les scenarii de densification envisagés avec le 

procédé d’élaboration mixte en phase liquide, le calcul des expansions volumiques des nouvelles 

réactions mises en jeu a été réalisé. L’état de densification et la distribution des phases dans les 

matériaux élaborés a permis d’évaluer : (i) l’influence de la composition des mélanges pulvérulents 

introduits lors de l’étape de comblement par APS, et également (ii) l’influence de la proportion de Si 

et Zr dans la phase métallique infiltrée par RMI. Les mesures d’angle de mouillage et l’analyse des 

différentes interfaces métal/PyC matriciel ont permis de déterminer les chemins d’infiltration 

préférentiels des phases métalliques. En s’appuyant sur les résultats obtenus, l’optimisation d’un 

système réactionnel est proposée. Enfin, la sélection des systèmes réactifs permettant d’améliorer 

l’état de densification de la matrice et d’augmenter la proportion de phases UHTC contenues dans le 

composite est présentée.  
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I. Introduction 

Un taux de densification élevé des composites Cf/C par combinaison de l’imprégnation de 

poudres et de l’infiltration réactive d’un métal fondu a été atteint avec le système (ZrB2+C)poudres et 

(Si)(l) RMI (voir Chapitre III). L’infiltration est homogène, mais la présence de silicium résiduel est 

observée. Par conséquent, toutes les phases matricielles ne sont pas suffisamment réfractaires pour 

l’application visée (stabilité thermochimique recherchée des phases au moins jusqu’à 2000°C).  

Pour augmenter la proportion en ZrB2 et diminuer la quantité globale de silicium (SiC+Si), voire même 

éliminer celle du silicium résiduel, de nouveaux systèmes réactifs sont évalués pour élaborer les 

matrices UHTC au sein des composites Cf/C. La démarche de sélection de ces systèmes tient compte 

des limites des différentes étapes dans le procédé d’élaboration : taux de comblement limité par APS ; 

et risques de « choking off » par RMI. La composition chimique visée d’après la littérature est de type 

80%vol.ZrB2+20%vol.SiC, et le choix de nouveaux réactifs devrait permettre de s’en rapprocher.  

Un apport supplémentaire en noir de carbone peut permettre de faire réagir les phases métalliques 

en excès et notamment le silicium, mais ne permet pas d’améliorer l’infiltration complète du 

composite puisqu’il favorise les risques de « choking off ». Des compositions contenant une quantité 

plus élevée en SiC ont montré leur intérêt vis-à-vis d’une capacité d’auto-cicatrisation de la couche 

d’oxydes. Cependant une quantité trop importante de SiC conduit à la formation excessive de la phase 

liquide SiO2. Cette phase liquide peut s’avérer préjudiciable pour la résistance à l’oxydation en 

conditions de propulsion (taux maximal de 33%vol. SiC associé à 67%vol. ZrB2 [OPILA, 2004]) avec soit 

un écoulement sous le flux gazeux à haute vitesse, ou une dissolution significative du squelette 

réfractaire ZrO2. L’ajout d’autres composés réfractaires est donc envisagé, soit lors de l’imprégnation 

de poudres, soit par formation in situ lors de la RMI. Ainsi, les voies d’amélioration possibles sont :  

- la formation in situ de ZrB2 [PI, 2012 ; CHEN, 2014-2 ; TONG, 2015-2] ;  

- l’utilisation de métal ou alliage conduisant à des phases métalliques résiduelles plus 

réfractaires (Tfusion proche des 2000°C) [JIANG, 2014] ; 

- l’apport de nouvelles phases UHTC, sous forme de poudres ou formées in situ par réactions 

chimiques [QUET, 2007 ; WANG, 2012 ; ZHANG, 2014]. 

En se limitant au système réactionnel (B;C;Si;Zr), plusieurs composés ont été sélectionnés : les poudres 

de B4C et/ou SiB6, combinées à l’infiltration de Zr [CHEN, 2014-2] ou à des alliages Si-Zr [PI, 2012]. 

Différents scenarii de densification ont été évalués en s’appuyant sur le calcul des équilibres 

thermodynamiques et le calcul des coefficients de variation volumique des réactions mises en jeu. Au 

final, l’objectif est d’identifier les paramètres (nature et proportions des poudres et du métal, 

température de RMI…) susceptibles d’améliorer la densification des composites Cf/C par une matrice 

présentant un taux de phases UHTC plus important.  

 

  



Chapitre IV – Optimisation de la composition et de la densification de composites Cf/C-UHTC  

152 
 

II. Sélection des systèmes réactionnels  

La sélection des nouveaux systèmes réactionnels s’appuie sur différents scenarii de 

densification qui sont proposés au regard : (i) du système chimique global (B;C;Si;Zr) permettant 

l’introduction des phases UHTC et (ii) des successions d’étapes possibles avec les procédés 

d’élaboration en phase liquide. Ensuite, les coefficients de variation volumique associés aux réactions 

mises en jeu sont calculés dans le but d’évaluer les risques de développement de l’effet « choking off » 

et de dégradation des fibres lors de la RMI. Enfin les compositions chimiques de matrices susceptibles 

d’être obtenues sont estimées en fonction des combinaisons de précurseurs utilisées et du taux de 

comblement pouvant être obtenu lors de l’imprégnation de poudres par APS.  

II.1. Scenarii de densification  

Plusieurs successions d’étapes de densification, en fonction du choix des réactifs, ont été 

considérées pour établir la démarche optimale de densification des composites Cf/C. L’élaboration doit 

conduire à une matrice majoritairement constituée de phases UHTC avec peu ou pas de métal résiduel 

de faible réfractarité (Tfusion<2000°C). En fonction du choix des précurseurs pulvérulents et métalliques, 

la densification des composites Cf/C peut se faire par combinaison de différents procédés en phase 

liquide. La quantité de SiC visée est fixée à 20%vol. dans la matrice. La présence de Zr est préférée sous 

la forme de ZrB2, mais la phase ZrC est également acceptée. 

Le schéma de la Figure 75 résume les diverses combinaisons de procédés et les étapes envisageables. 

Chacun des 4 scenarii est détaillé et schématisé en Annexe 6. Chaque scénario possède des avantages 

et des inconvénients qui dépendent principalement des précurseurs pouvant être utilisés et de l’ordre 

des réactions entre les constituants dans le système réactionnel (B;C;Si;Zr).  

 
Figure 75 : Différents scenarii de densification de préformes Cf/C possibles en combinant : APS (aspiration de poudres 

submicroniques), TT (traitement thermique) et RMI (infiltration réactive d’un métal fondu). 
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Le scénario 1 n’implique qu’un traitement thermique (TT) de frittage après l’apport de matière 

pulvérulente par APS, soit un procédé en 2 étapes. Or, le frittage non-réactif induit une variation 

volumique nulle, tandis que le frittage réactif, dans le cas des phases UHTC recherchées, conduit le 

plus souvent à un retrait volumique. Ainsi, la densification complète ne pourrait pas être obtenue car 

l’apport de matière reste limité et les réactions pouvant avoir lieu ne conduiraient pas à une expansion 

volumique. La porosité finale resterait trop élevée : porosité ≥ (1-taux de comblement).  

Le scénario 2 a déjà montré la possibilité d’obtenir des composites denses avec le système réactionnel 

(B;C;Si;Zr) en 2 étapes (Chapitre III – suite à une RMI de Si(l)). Lorsque plusieurs réactions de formation 

des phases solides UHTC sont mises en jeu, les expansions volumiques associées peuvent permettre 

de densifier totalement le composite. Seul l’effet « choking off » en cours d’infiltration RMI pourrait 

limiter la densification. La porosité finale serait très limitée (porosité ouverte < 5%vol.). L’inconvénient 

majeur resterait la présence de métal résiduel, dans le cas où les réactions chimiques ne permettraient 

pas une conversion totale du métal en phases solides, au moins à la température de RMI.  

Le scénario 3 dérive du scénario 2 et implique que la poudre introduite par APS puisse réagir avec le 

PyC matriciel. Il met en jeu un procédé d’élaboration en 3 étapes, avec un TT intermédiaire entre 

l’apport de matière par APS et la densification finale par RMI. Un TT réalisé en amont de l’étape de 

RMI pourrait permettre à une partie des poudres de réagir avec le PyC matriciel. Les phases formées 

peuvent être inertes et/ou réactives vis-à-vis des phases métalliques introduites par RMI. Ce scénario 

aurait l’avantage de permettre la formation in situ d’une barrière de diffusion entre la surface du PyC 

et le métal liquide. La densification finale par RMI permettrait in fine de combler le reste de la porosité 

(porosité < 5%vol.).  

Le scénario 4 met en jeu un procédé en 4 étapes, possible uniquement si la porosité après TT est 

suffisamment importante pour permettre un second apport de matière pulvérulente par APS : dans le 

cas où la poudre introduite par la première imprégnation APS est totalement consommée par réaction 

avec le PyC matriciel. La microstructure pourrait alors être maîtrisée et la composition chimique finale 

pourrait être modulée grâce à l’apport de matière inerte et/ou réactive lors de la seconde 

imprégnation APS. Ce scénario serait le plus complexe à mettre en œuvre.  

 

Au bilan, pour améliorer la densification et pour limiter la quantité de phase métallique 

résiduelle, seuls les scenarii 2 et 3 sont envisageables avec le système réactionnel (B;C;Si;Zr). L’apport 

de matière pulvérulente par une seconde imprégnation par APS, comme dans le scénario 4, n’est pas 

réalisable car le réseau poreux serait souvent trop étroit après le TT pour permettre l’écoulement 

d’une suspension de poudre. Quant au scénario 1, celui-ci ne permet pas de densifier totalement le 

composite, puisque la matrice est uniquement consolidée par frittage des composés ou par réaction 

des phases pulvérulentes apportées par APS, sans être accompagnée d’une expansion volumique.  

Dans le paragraphe suivant, le choix des charges pulvérulentes se fera au regard des réactions possibles 

avec les métaux envisagés pour la RMI. Les coefficients de variations volumiques sont calculés pour les 

différentes réactions pouvant avoir lieu, d’après les calculs des équilibres thermodynamiques. La 

composition finale de la matrice sera fixée par le choix de l’association entre : (i) des constituants 

pulvérulents pour l’APS et (ii) une phase métallique pour la RMI. La sélection des systèmes réactifs 

devra prendre en compte les valeurs des taux de comblement afin de se placer dans des conditions 

favorables à une infiltration homogène des composites par RMI. 
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II.2. Équilibres thermodynamiques et coefficients de 

variation volumique des réactions mises en jeu 

De nouveaux précurseurs permettent d’apporter tous les éléments du système (B;C;Si;Zr) en 

une ou plusieurs étapes. Les précurseurs envisagés sont regroupés dans le Tableau 30 en fonction de 

l’étape d’introduction (APS ou RMI). Les calculs des équilibres thermodynamiques avec les logiciels 

COACH et GEMINI2 ont montré la formation préférentielle de ZrB2 et SiC lorsque les éléments 

(B;C;Si;Zr) sont introduits simultanément. D’autres phases, notamment ZrC, peuvent être formées si 

tôt qu’un apport de C est possible, ou bien que la diffusion du PyC matriciel a lieu. Certains composés 

métalliques du système Si-Zr permettraient également d’obtenir des phases métalliques résiduelles 

plus réfractaires que Si (Tfusion proches de 2000°C ou supérieures, voir diagramme de phase binaire Si-

Zr sur la Figure 76). Des exemples de combinaison de précurseurs permettant d’obtenir les composés 

ZrB2 et SiC sont présentées sur la Figure 77.  

Tableau 30 : Phases pulvérulentes et métalliques utilisées pour améliorer la densification des composites Cf/C par une 
matrice principalement constituée de phases UHTC. 

Phases pulvérulentes pour APS Phases métalliques pour RMI 

C ZrSi2 

B4C Zr0,912Si0,088 

Si Zr 

SiB6  

ZrB2  

 

 
Figure 76 : Diagramme de phase binaire Si-Zr [OKAMOTO, 1990]. 

Eutectique 
riche en Zr 

(Zr0,912Si0,088)

Zr

ZrSi2
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Figure 77 : Exemples de combinaisons de matériaux à introduire par APS dans les préformes Cf/C en fonction du métal 
liquide infiltré par RMI pour obtenir une matrice composée de ZrB2 et SiC. 

II.2.a. Calculs des coefficients de variation volumique  

Connaître les variations volumiques des phases solides au sein de la porosité lors des réactions 

en cours de RMI est indispensable pour anticiper les risques de « choking off » conséquent au 

bouchage des pores par les nouvelles phases solides. 

Le calcul du coefficient de variation volumique générale d’une réaction, dénommé α, correspond au 

rapport entre le volume final des produits solides (Vf) et le volume initial des réactifs solides (Vi). Dans 

le cas de l’infiltration d’un métal fondu, le volume de la phase métallique n’est pas considéré dans le 

volume initial des réactifs puisqu’elle est apportée sous la forme d’un flux de matière liquide continu. 

Le coefficient de variation volumique d’une réaction est donc toujours défini par l’Équation 35.  

α =  
Vf

Vi
=  

∑ V produits solides

∑ V réactifs solides
 Équation 35 

Néanmoins, selon les conditions d’apport des différents réactifs plusieurs cas sont à considérer pour 

le calcul du volume initial des réactifs et du volume final des produits qui permet de combler la porosité 

initiale. Pour expliquer les différents cas possibles, et en se basant sur le procédé global d’élaboration 

qui combine APS et RMI, les conditions de calcul sont présentées à partir de l’exemple de la réaction 

du carbone et du silicium qui conduit à la formation de carbure de silicium. 

 Pas de pré-comblement de la porosité initiale par APS, exemple du pyrocarbone matriciel : 

Dans ce cas, la porosité initiale n’est comblée par aucune phase solide. Lorsque le silicium liquide 

pénètre dans la porosité, SiC est formé par réaction avec le pyrocarbone matriciel présent à la surface 

de la porosité. Ainsi, le volume de SiC formé occupe à la fois une partie de la porosité et à la fois le 

volume initialement occupé par le PyC – VPyCconsommé (Figure 78). De ce fait, seule une partie du volume 

de SiC permet de combler la porosité.  

RMI
Zr(l)

APS 
C (s) - SiB6 (s)

RMI
ZrSi2 (l)

APS 
ZrC (s) - B4C (s)

RMI
Zr0,912Si0,088 (l)

APS 
ZrB2 (s) - C (s)
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Figure 78 : Schéma du mécanisme de comblement de la porosité dans le cas de la formation de SiC(s) à partir du 

pyrocarbone matriciel PyC(s) et de silicium liquide Si(l). 

Le coefficient de variation volumique spécifique au comblement de la porosité α’’VVR permet de rendre 

compte du volume des produits formés dans la porosité. Il est obtenu grâce à l’Équation 36 où les 

réactifs pris en compte occupent une partie de la porosité. Cependant, dans le cas d’une réaction 

uniquement avec le PyC, ce coefficient ne peut être calculé puisqu’aucun réactif solide n’est présent 

initialement dans la porosité. 

α′′VVR =  
(∑ V produits solides) −  VPyC consommé

∑ V réactifs solides dans la porosité 
  Équation 36 

 Pré-comblement de la porosité initiale avec apport d’une charge réactive sous la forme d’une 

poudre par APS, exemple du noir de carbone : 

Dans ce cas, la porosité initiale contient des particules de noir de carbone qui par réaction avec le 

silicium liquide apporté lors de la RMI vont permettre la formation de SiC dont le volume final permet 

d’occuper une partie plus importante du volume de la porosité (Figure 79).  

 
Figure 79 : Schéma du mécanisme de comblement de la porosité dans le cas de la formation de SiC(s) à partir d’une 

poudre de noir de carbone C(s) et de silicium liquide Si(l). 
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Si du pyrocarbone est également consommé lors de la réaction complète d’une charge réactive avec 

le métal (conformément aux équilibres thermodynamiques), alors le volume de PyC consommé est 

soustrait au volume des produits finaux, puisque ce volume ne participe pas au comblement de la 

porosité. Le coefficient de variation volumique spécifique au comblement de la porosité α’’VVR peut 

être calculé en accord avec l’Équation 36. Si la réaction complète de la poudre réactive avec le métal 

ne consomme pas de PyC matriciel, alors α’’VVR = α.  

Dans les parties suivantes, les différentes réactions chimiques envisageables avec les 

précurseurs sélectionnés nécessitent de considérer les réactifs suivants :  

- la charge pulvérulente réactive introduite par APS ;  

- le pyrocarbone matriciel présent à la surface des porosités ;  

- la phase métallique infiltrée par RMI. 

Les charges pulvérulentes inertes ne sont pas considérées dans les calculs puisqu’elles représentent 

un volume constant qui comble une partie de la porosité initiale des préformes après APS. En revanche, 

mélangées avec une charge réactive lors de l’APS, la proportion de charges inertes permettra de 

moduler la proportion de charges réactives pouvant réagir au sein de la porosité.  

Pour toutes les réactions envisageables, les calculs des équilibres thermodynamiques ont été menés 

grâce au logiciel GEMINI2 dans des domaines de températures probables de RMI (de l’Équation 37 à 

l’Équation 54, Tfusion composés métalliques < TRMI < Tmax utilisation four < 2000°). Les propriétés des matériaux 

métalliques et pulvérulents utilisés pour les calculs sont regroupées dans le Tableau 31.  

Tableau 31 : Masse volumique, masse molaire, volume molaire et température de fusion des composés métalliques, des 
composés pulvérulents et du pyrocarbone matriciel. 

Composé métallique Si ZrSi2 Zr0,912Si0,088 Zr 

Masse volumique en g/cm3 2,33 4,88 6,20 6,52 

Masse molaire en g/mol 28,08 147,22 85,66 91,22 

Volume molaire en cm3/mol 12,05 30,17 13,81 13,99 

Température de fusion en °C 1415 1720 1570 1850 

 

Composé pulvérulent ZrB2 SiC SiB6 ZrC B4C C (noir de carbone) 

Masse volumique en g/cm3 6,10 3,23 2,43 6,73 2,51 1,88 

Masse molaire en g/mol 112,84 40,1 92,94 103,24 55,25 12,01 

Volume molaire en cm3/mol 18,50 12,41 38,25 15,34 22,01 6,39 

Température de fusion en °C 3245 2700 1850 3540 2470 3550 (sublimation) 

 

Carbone issu de la matrice PyC matriciel 

Masse volumique en g/cm3 2,13 

Masse molaire en g/mol 12,01 

Volume molaire en cm3/mol 5,64 

Température de fusion en °C 3550 (sublimation) 
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II.2.b. Réactions entre une phase métallique du système Si-Zr et 

du carbone (pyrocarbone matriciel ou noir de carbone) 

Le carbone est une phase extrêmement réactive vis-à-vis des éléments métalliques du système 

Si-Zr. Le carbone peut être apporté sous la forme de noir de carbone pulvérulent par APS, ou être 

présent initialement au sein de la préforme sous la forme de pyrocarbone matriciel déposé par CVI 

autour des fibres.  

Les réactions de l’Équation 37 à l’Équation 44 tiennent compte d’une réaction complète pour 1 mole 

de carbone consommée. Les produits de cette réaction sont SiC et ZrC, dont les proportions sont 

fonction de la quantité de Si et de Zr dans la phase métallique introduite. Le carbure de zirconium est 

considéré stœchiométrique pour les calculs.  

Si(l) + CPyC (s)  → SiC(s) 𝛂 = 2,20 Équation 37 

Si(l) + C(s)  → SiC(s) 𝛂 = 1,94 Équation 38 

1

3
 ZrSi2 (l) + CPyC (s)  →

2

3
 SiC(s) +  

1

3
 ZrC(s) 𝛂 = 2,37 Équation 39 

1

3
 ZrSi2 (l) + C(s)  →

2

3
 SiC(s) + 

1

3
 ZrC(s) 𝛂 = 2,10 Équation 40 

Zr0,912Si0,088 (l) + CPyC (s)  → 0,088 SiC(s) +  0,912 ZrC(s) 𝛂 = 2,67 Équation 41 

Zr0,912Si0,088 (l) + C(s)  → 0,088 SiC(s) +  0,912 ZrC(s) 𝛂 = 2,36 Équation 42 

Zr(l) + CPyC (s)  → ZrC(s) 𝛂 = 2,72 Équation 43 

Zr(l) + C(s)  → ZrC(s) 𝛂 = 2,40 Équation 44 

L’évolution des coefficients de variation volumique générale en fonction de la proportion de Zr dans la 

phase métallique Si-Zr est représentée sur la Figure 80. Le coefficient de variation volumique générale 

augmente avec la quantité de zirconium dans la phase métallique Si-Zr, en cohérence avec α qui est 

supérieur pour la réaction du carbone avec Zr par rapport à la réaction avec Si. La réaction avec le 

pyrocarbone matriciel conduit à une expansion volumique plus importante qu’avec le noir de carbone. 

Plus le carbone est amorphe, plus le coefficient de variation volumique diminue.  

Bien que les coefficients de variation volumique générale des réactions PyC+métal soient supérieurs à 

ceux des réactions C+métal, l’introduction de noir de carbone supplémentaire n’a donc pas été 

considérée pour la suite des travaux. La quantité de carbone disponible sous la forme de pyrocarbone 

est suffisamment importante dans les préformes Cf/C. 
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Figure 80 : Influence de la nature du carbone et de la proportion de Zr dans la phase métallique Si-Zr sur le coefficient de 

variation volumique générale α entre le métal (Si, ZrSi2, Zr0,912Si0,088 et Zr) et le carbone (PyC et noir de carbone). 

II.2.c. Réactions entre une charge pulvérulente réactive et une 

phase métallique issue du système Si-Zr 

D’après les calculs des équilibres thermodynamiques, la formation de ZrB2 est favorisée 

lorsque Zr et B sont introduits simultanément. Les phases B4C et SiB6 ont été choisies comme charges 

pulvérulentes puisqu’elles contiennent du bore et appartiennent au système (B;C;Si;Zr). Seules les 

réactions permettant la formation de ZrB2 ont été évaluées. La RMI de Si est donc écartée en faveur 

des phases métalliques Si-Zr autre que Si. La réaction du métal résiduel (contenant Si et/ou Zr) avec le 

carbone de la matrice (PyC) ne peut être ignorée, puisque l’expansion volumique associée à la réaction 

globale de formation des phases solides est dépendante de la quantité de carbone nécessaire pour 

une réaction complète de B4C et SiB6. 

Dans le cas de l’introduction de SiB6 par APS, les réactions globales de l’Équation 45 à l’Équation 47 ont 

lieu. Les coefficients de variation volumique générale α et spécifique au comblement de la porosité 

α’’VVR sont calculés pour la réaction globale.  

SiB6(s) + 3 ZrSi2(l) + 7 CPyC(s) → 3 ZrB2(s) + 7 SiC(s)  𝛂 = 1,83 𝛂′′𝐕𝐕𝐑 = 2,69 Équation 45 

SiB6(s) + (
3

0,912
) Zr0,912Si0,088(l)

+ (1 + (
3 ∗ 0,088

0,912
)) CPyC(s)

→ 3 ZrB2(s) + (1 + (
3 ∗ 0,088

0,912
)) SiC(s)  

𝛂 = 1,57 𝛂′′𝐕𝐕𝐑 = 1,68 Équation 46 

SiB6(s) + 3 Zr(l) + CPyC(s) → 3 ZrB2(s) + SiC(s)   𝛂 = 1,55 𝛂′′𝐕𝐕𝐑 = 1,63 Équation 47 

Dans le cas de l’introduction de B4C par APS, les réactions de l’Équation 48 à l’Équation 50 ont lieu (la 

réaction complète de B4C est considérée). Les coefficients de variation volumique générale α et 

spécifique au comblement de la porosité α’’VVR sont également calculés pour les réactions globales. 
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B4C(s) + 2 ZrSi2(l) + 3 CPyC(s)  

→ 2 ZrB2(s) + 1 SiC(s) + 3 SiC(s)  
𝛂 = 2,23 𝛂′′𝐕𝐕𝐑 = 3,17 Équation 48 

B4C(s)  

+ ((1 − ((
2

0,912
) ∗ 0,088)) +  (

2

0,912
)) Zr0,912Si0,088(l)  

→ 2 ZrB2(s) +  ((1 − (
2

0,912
) ∗ 0,088) ∗ 0,912) ZrC(s)  

+ (((
2

0,912
) ∗ 0,088) + ((1 − (

2

0,912
) ∗ 0,088) ∗ 0,088)) SiC(s) 

𝛂 = 𝛂′′𝐕𝐕𝐑 = 2,34 Équation 49 

B4C(s) + 3 Zr(l) → 2 ZrB2(s) + ZrC(s) 𝛂 = 𝛂′′𝐕𝐕𝐑 = 2,38 Équation 50 

Les réactions des phases métalliques avec le carbure de bore conduisent à une variation volumique 

générale (α) plus importante que les réactions avec l’hexaborure de silicium (Figure 81). En effet, le 

carbone contenu dans B4C permet de limiter la consommation de PyC matriciel lors de sa réaction 

complète avec la phase métallique Si-Zr.  

L’augmentation de volume conséquente, engendrée par la consommation de PyC dans le cas d’une 

réaction complète de B4C ou SiB6 avec une phase métallique selon les équilibres thermodynamiques, 

est mise en évidence par le calcul des coefficients de variation volumique spécifique α’’VVR. En effet, la 

consommation de PyC matriciel lors des réactions de formation des produits solides à partir d’une 

poudre réactive implique α’’VVR > α, c’est-à-dire que le volume comblé sera plus important si du PyC 

est consommé.  

 
Figure 81 : Influence de la proportion de Zr dans la phase métallique Si-Zr sur les coefficients de variation volumique 

générale α et spécifique α’’VVR de la réaction avec les poudres de SiB6 et de B4C. 
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L’intérêt des composés B4C et SiB6 a donc été évalué en tant que charge réactive, du fait des expansions 

volumiques élevées associées aux réactions avec les phases métalliques Si-Zr. Théoriquement, à partir 

d’un même volume de poudre, B4C permettra de combler plus efficacement la porosité que SiB6, 

puisque la porosité restante après réaction sera plus faible. L’exemple de la Figure 82 montre que pour 

un comblement théorique de 40%vol., les réactions avec la phase ZrSi2 (33%at. Zr) conduiraient 

théoriquement à l’effet « choking off », puisque la valeur de la porosité résiduelle calculée est 

inférieure à 0.  

 
Figure 82 : Porosité résiduelle dans le cas de la réaction complète d’une poudre réactive (SiB6 ou B4C) et d’une phase 

métallique Si-Zr pour un taux de comblement théorique par APS de 40%vol.  

L’état d’infiltration d’une préforme obtenu reste à estimer en fonction de la nature de la charge 

réactive, c’est-à-dire la capacité du métal à infiltrer l’ensemble de la porosité d’une préforme Cf/C 

comblée par une poudre ou un mélange de poudres.  

II.2.d. Réaction entre SiB6 et le pyrocarbone matriciel 

Dans le cas du scénario 3, la réactivité des poudres vis-à-vis du PyC matriciel peut permettre 

la formation de nouvelles phases grâce à un TT (ou lors de la montée en température du traitement 

de RMI). Dans le cas de l’introduction de SiB6, une réaction supplémentaire avec le carbone devrait se 

produire, en accord avec les équilibres thermodynamiques à 1850°C =Tdécomposition(SiB6) (Équation 51). 

La réaction conduit à un retrait volumique puisque α < 1. Ce retrait provoquerait une augmentation 

de la porosité d’un volume égal à 18% du volume de poudre introduit, condition favorable à la 

réalisation du scénario 3.  

SiB6 (s) + 2,5 CPyC (s)  → SiC(s)  + 1,5 B4C(s)  𝛂 = 0,87 𝛂′′𝐕𝐕𝐑 = 0,82 Équation 51 

Dans ce cas, la phase B4C formée lors du TT est elle-même réactive vis-à-vis des phases métalliques 

infiltrées par RMI. Ainsi les réactions globales ayant lieu lors de la RMI sont celles de l’Équation 52 à 

l’Équation 54. Les coefficients de variation volumique générale α et spécifique au comblement de la 

porosité α’’VVR ont également été calculés.  
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SiB6(s) + 7 CPyC(s) + 3 ZrSi2(l) → 3 ZrB2(s) + 7 SiC(s)  𝛂 = 1,83 𝛂′′𝐕𝐕𝐑 = 2,69 Équation 52 

SiB6(s) + +2,5 CPyC(s)  

+ [(1,5 − (0,088 ×
3

0,912
)) + (

3

0,912
)] Zr0,912Si0,088(l)  

→ 3 ZrB2(s) + (1 + (
3 ∗ 0,088

0,912
)) SiC(s)  

𝛂 = 1,45 𝛂′′𝐕𝐕𝐑 = 2,35 Équation 53 

SiB6(s) + 4,5 Zr(l) + 2,5 CPyC(s)  

→ 3 ZrB2(s) + SiC(s) + 1,5 ZrC(s)   
𝛂 = 1,74 𝛂′′𝐕𝐕𝐑 = 2,01 Équation 54 

La comparaison des coefficients de variation volumique générale α et spécifique α’’VVR montre 

l’influence de la réaction de SiB6 avec le PyC matriciel (Figure 83). En effet, la formation de B4C lors du 

traitement thermique conduit à une augmentation des coefficients de variation volumique spécifique 

des phases solides dans la porosité (sauf pour la RMI de ZrSi2 qui présente les mêmes coefficients). 

L’évaluation expérimentale du traitement thermique permettra de juger de l’état d’infiltration des 

composites après RMI et de l’état de densification de la matrice. 

 
Figure 83 : Coefficients de variation volumique générale α et spécifique α’’VVR dans le cas des réactions entre SiB6 avec 

une phase métallique Si-Zr avec ou sans TT (SiB6 décomposé en SiC et B4C par réaction avec le PyC matriciel). 

Au bilan, les équilibres thermodynamiques indiquent la formation in situ de ZrB2 et de SiC avec 

les nouveaux précurseurs envisagés. La phase réfractaire ZrC peut également être formée dans le cas 

d’un déficit en B dans le milieu pulvérulent. La quantité finale de SiC dans le composite sera d’autant 

plus limitée que la proportion de Zr dans la phase métallique introduite par RMI sera élevée. Les risques 

de « choking off » seraient fortement limités avec les réactions dont les coefficients de variation 

volumique sont inférieurs à 2 voire inférieurs à 1,5.  

D’autre part, le risque de solidification de la phase métallique résiduelle est à prendre en compte à la 

température de RMI lors du procédé de densification. En effet, la compétition des réactions 

consommant Si et Zr peut conduire à une recomposition de la phase métallique en fonction de 
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l’appauvrissement de l’un ou l’autre des éléments. Selon la phase métallique initiale, des composés Si-

Zr plus réfractaires peuvent être formés. Par exemple, le composé défini ZrSi (Tdécomposition=2215°C) 

pourrait être formé à partir de ZrSi2 (fusion non congruente). Il s’agira expérimentalement de 

déterminer quel système permet une infiltration homogène des composites. En effet, comme expliqué 

précédemment (Chapitre III – paragraphe II.2), l’effet « choking off » apparaîtra d’autant plus vite que 

l’expansion volumique des réactions mises en jeu est importante, et que la quantité de PyC pouvant 

réagir avec le métal est importante.  

Dans le paragraphe suivant, l’estimation des compositions chimiques finales est réalisée par le calcul 

en fonction du taux de comblement par APS, c’est-à-dire la quantité de poudre introduite et la porosité 

restante après APS. Le potentiel de réussite du procédé combinant APS et RMI pourra être évalué 

théoriquement grâce à la mise en place de différents indicateurs permettant d’estimer la probabilité 

de « choking off », ainsi que la probabilité d’attaque des fibres par le métal liquide lors de la RMI si 

l’épaisseur totale du PyC matriciel est consommée.  

II.3. Évaluation des compositions chimiques finales et 

choix des conditions d’élaboration  

L’évaluation de la composition chimique finale (ZrB2+SiC+ZrC) tient compte du taux de 

comblement obtenu par APS et de la nature des phases pulvérulentes et métalliques. Neuf 

combinaisons poudre/métal sont évaluées et regroupées dans le Tableau 32.  

Tableau 32 : Combinaisons poudre/métal évaluées pour les calculs de compositions de matrice. 

N° combinaison Poudre par APS Phase métallique par RMI 

1 
ZrB2 

(inerte) 

ZrSi2 

2 Zr0,912Si0,088 

3 Zr 

4 
SiB6 

(réactive) 

ZrSi2 

5 Zr0,912Si0,088 

6 Zr 

7 
B4C 

(réactive) 

ZrSi2 

8 Zr0,912Si0,088 

9 Zr 

II.3.a. Hypothèses et conditions de calculs  

Les calculs des compositions chimiques de la matrice tiennent compte des propriétés 

structurales et architecturales de la préforme initiale Cf/C (Tableau 33). Ils doivent tenir compte :  

- du taux de comblement de la porosité par les poudres après APS ;  

- de la masse volumique des poudres (Tableau 31 page 157) ;  

- de la composition de la phase métallique Si-Zr considérée pour la RMI.  
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Tableau 33 : Propriétés des préformes Cf/C définitives (LR = Laminaire Rugueux). 

Propriétés Valeurs 

Masse volumique apparente en g/cm3 1,35 

Masse volumique vraie en g/cm3 1,93 

Porosité en %vol. 32,00 

Proportion de fibres C ex-PAN en %vol. 31,76 

Masse volumique des fibres C ex-PAN en g/cm3 1,75 

Proportion de PyC matriciel (LR) en %vol. 36,24 

Masse volumique du PyC matriciel (LR) en g/cm3 2,13 

Le calcul des compositions chimiques de la matrice est directement relié aux réactions chimiques de la 

phase métallique avec les différents constituants pulvérulents (ou le PyC matriciel). Il s’appuie 

également sur les variations de volume des phases solides ayant lieu lors de l’étape de RMI au sein de 

la porosité restante après APS. Le volume poreux après APS peut être comblé par : (i) la formation des 

produits solides des réactions entre le métal et les poudres réactives à laquelle est associée une 

expansion volumique, et (ii) le métal infiltré en flux continu. Plusieurs hypothèses sont formulées en 

fonction de la priorité donnée aux réactions (de l’Équation 37 à l’Équation 54) :  

- (1) la totalité des phases pulvérulentes réactives réagit avec le métal infiltré, ainsi les phases 

ZrB2, SiC, ZrC et une phase métallique résiduelle peuvent être formées ;  

- (2) la phase métallique résiduelle après réaction complète des phases pulvérulentes réactives 

réagit ensuite entièrement avec le PyC matriciel pour former SiC et ZrC (hypothèse raisonnable 

vis-à-vis des résultats expérimentaux) ;  

- (3) la porosité est considérée nulle après RMI ; c’est-à-dire que les phases ZrC et SiC sont 

formées afin de combler la totalité de la porosité. Leurs proportions respectives dépendent de 

la composition de la phase métallique Si-Zr infiltrée par RMI. 

L’Annexe 7 détaille les différentes étapes du calcul de la composition chimique de la matrice et du 

composite. Des calculs similaires ont été réalisés dans la littérature, afin d’estimer la composition finale 

de matériaux composites élaborés par PIP à partir d’une résine précurseur de carbone contenant une 

poudre de B4C, et d’une densification par RMI de Zr [CHEN, 2014-2]. Dans ces travaux, la prise en 

compte d’une porosité résiduelle en fin d’élaboration peut également être introduite dans les calculs ; 

sa valeur est obtenue expérimentalement à partir des masses volumiques mesurées par la méthode 

d’Archimède.  

II.3.b. Variations des proportions des constituants de la matrice 

Chaque combinaison poudre/métal permet d’obtenir une composition de matrice contenant 

différentes proportions des phases ZrB2, SiC et ZrC. L’Annexe 8 présente l’évolution de la composition 

de matrice pour les 9 combinaisons poudre/métal considérées (Tableau 32). Les proportions de chacun 

des constituants sont dépendantes du taux de comblement par APS. L’exemple de la Figure 84 

correspond à la combinaison n°5. L’augmentation du taux de comblement implique une limitation de 

la quantité de métal pouvant être introduite dans la porosité. Respectivement, les réactions 

préférentielles avec la poudre de SiB6 conduisent à une augmentation de la proportion en ZrB2 et SiC. 

La quantité de métal pouvant réagir avec le PyC matriciel pour combler la porosité restante est limitée, 

et la proportion en ZrC s’en voit diminuée.  
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Figure 84 : Proportions de ZrB2, SiC et ZrC dans une matrice obtenue par APS d’une poudre de SiB6 et par RMI de 

Zr0,912Si0,088 en fonction du taux de comblement obtenu par APS (composition 5, Tableau 32). 

Les compositions chimiques calculées sont présentées jusqu’à 60%vol. de comblement par APS, car ce 

taux de comblement est difficilement atteignable avec le procédé d’imprégnation de poudres. Dans le 

cas d’un empilement compact de sphères dures, le taux de compaction maximal théorique est de 74%.  

Certains graphiques présentent des courbes de proportion de phases en fonction du taux de 

comblement par APS qui sont interrompues prématurément (avant 60%vol.). Cet arrêt prématuré 

correspond à des réactions entre poudre réactive et métal dont la variation volumique conduit de 

manière certaine à l’effet « choking off », puisque la totalité de la porosité est comblée uniquement 

par réaction préférentielle des poudres réactives avec la phase métallique. La valeur du taux de 

comblement par APS associée à l’arrêt prématuré sera signifiée sur les courbes correspondantes. 

 Proportion de SiC : 

Dans le cas où l’élément Si n’est pas contenu dans les composés introduits par APS 

(imprégnation de poudres de ZrB2 – combinaisons 1 à 3 ; ou de B4C – combinaisons 7 à 9), la proportion 

de SiC est dépendante de celle de silicium contenue dans la phase métallique (RMI classées en fonction 

de la quantité croissante de SiC formée) :  

RMI de Zr < RMI de Zr0,912Si0,088 < RMI de ZrSi2 

Pour un taux de comblement fixé, lorsque SiB6 est introduit par APS, une quantité légèrement plus 

importante de SiC est formée. Elle sera d’autant plus importante que la proportion de Si contenue dans 

la phase métallique augmente (Figure 85). Dans le cas de la RMI de ZrSi2, la quantité formée est 

comprise entre 61 et 61,8%vol. quel que soit le taux de comblement.  
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Figure 85 : Influence de la nature de la phase métallique introduite par RMI en fonction du taux de comblement par APS 

de SiB6 sur la proportion de SiC formé (compositions 4, 5 et 6, Tableau 32). 

 Proportion de ZrB2 : 

Quelle que soit la nature de la phase métallique introduite par RMI, la quantité de ZrB2 

augmente avec le taux de comblement par APS (pour B4C, ZrB2 et SiB6). La nature de la phase 

pulvérulente a une influence sur l’évolution de la proportion de ZrB2. Lorsque ZrB2 est introduit par 

APS, la proportion finale reste limitée par le taux de comblement atteint. Pour un même taux de 

comblement, la proportion finale de ZrB2 est plus importante grâce à sa formation in situ à partir de 

SiB6 ou B4C. La proportion volumique de ZrB2 formée in situ est plus importante à partir d’un même 

volume de B4C que de SiB6 (Figure 86). 

 
Figure 86 : Influence de la nature de la phase pulvérulente introduite par APS en fonction du taux de comblement par 

APS sur la proportion de ZrB2 formée après RMI de ZrSi2 (compositions 1, 4 et 7, Tableau 32). 

 Proportion de ZrC : 

Quelle que soit la nature de la phase pulvérulente ou métallique, la proportion de ZrC formée 

diminue lorsque le taux de comblement par APS augmente. Pour les faibles taux de comblement par 

APS, le métal est en fort excès dans la porosité. La réaction du métal avec le pyrocarbone pouvant 

devenir prépondérante, la formation plus importante de carbures est obtenue. Les proportions de SiC 
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et ZrC dépendent alors de la composition du métal. Pour un taux de comblement fixé, la quantité de 

ZrC formée est logiquement plus élevée dans le cas d’une APS d’une charge inerte telle que ZrB2, que 

d’une charge réactive comme SiB6 ou B4C. Dans le cas d’une APS de ZrB2, aucune réaction avec la phase 

métallique et donc aucune variation volumique de la phase solide pulvérulente n’ont lieu. Le volume 

de phase métallique résiduelle pouvant conduire à la formation de ZrC ou SiC est plus important que 

dans le cas d’une APS de B4C ou SiB6. En effet, l’expansion volumique des réactions entre SiB6 ou B4C 

avec les phases métalliques limite fortement la quantité de phase métallique résiduelle conduisant à 

la formation de SiC ou ZrC.  

 
Figure 87 : Influence de la nature de la phase pulvérulente introduite par APS en fonction du taux de comblement par 

APS sur la proportion de ZrC formée après RMI de Zr0,912Si0,088 (compositions 2, 5 et 8, Tableau 32).  

Au bilan, l’évolution des proportions de ZrB2, SiC et ZrC sont dépendantes du taux de 

comblement par APS et de la nature des phases pulvérulentes et métalliques. Les combinaisons de 

précurseurs n°3 et n°9 (Tableau 32) aboutissent à une quantité nulle de SiC dans la matrice. 

Expérimentalement, ces combinaisons permettront de justifier l’intérêt d’introduire SiC parmi les 

composés de la matrice. Afin de limiter le nombre de systèmes réactifs à sélectionner, d’autres critères 

sont à considérer pour évaluer la réussite de la densification par APS et RMI : (i) les risques de « choking 

off » et (ii) les risques de dégradation des fibres de carbone lors de la RMI.  

II.3.c. Critères de sélection des conditions d’élaboration  

L’optimisation de la composition chimique de la matrice vise à obtenir une matrice constituée 

de ZrB2 et SiC en phases majoritaires tout en conservant une densification totale de la préforme. Les 

nouveaux systèmes réactifs envisagés conduisent bien à la formation de ZrB2, SiC et également de ZrC 

dont les proportions sont principalement fonction du taux de comblement par APS. De par l’utilisation 

du procédé RMI, il faut également tenir compte : (i) du risque de dégradation des fibres de carbone 

par l’attaque du métal liquide et (ii) de la probabilité d’apparition de l’effet « choking off » en cours 

d’infiltration.  

II.3.c.i. Risque de dégradation des fibres de carbone 

Les fibres de carbone sont protégées de l’attaque du métal liquide par une couche de PyC à la 

surface des fils de fibres. Dans le cas des préformes Cf/C utilisées, la proportion totale de PyC initiale 

est d’environ 36%vol. du volume total du composite.  
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Le risque de dégradation des fibres de carbone peut être évalué en calculant le volume de PyC 

consommé pour chacun des systèmes considérés en fonction du taux de comblement par APS. Comme 

expliqué précédemment (Chapitre III – paragraphe III.2.e) en relation avec le procédé CVI, une 

proportion d’au moins 50%vol. du pyrocarbone matriciel total se situe à la surface des fils de fibres. 

Une échelle de risque tenant compte de la répartition du PyC à cœur et en surface des fils de fibres, 

peut donc être établie :  

- VPyCconsommé < 25%vol. : fibres non-endommagées ;  

- 25%vol. < VPyCconsommé < 50%vol. : risque d’attaque chimique limité ;  

- 50%vol. < VPyCconsommé : risque d’attaque chimique accru, puisque la totalité du pyrocarbone 

matriciel en surface des fils serait consommée, entraînant l’endommagement des fibres.  

Le graphique de la Figure 88 présente l’évolution de la proportion de PyC matriciel consommée 

en fonction du taux de comblement pour tous les systèmes considérés (Tableau 32). Plus le taux de 

comblement par les poudres augmente, plus le volume de PyC matriciel consommé diminue. 

Respectivement, le volume poreux pouvant être infiltré par le métal liquide après APS diminue. Aussi, 

d’après les hypothèses établies précédemment pour le calcul de la composition chimique, la phase 

métallique réagit avec le pyrocarbone pour former ZrC et SiC amenant à la conversion totale de la 

phase métallique résiduelle (en accord avec les observations expérimentales).  

 
Figure 88 : Influence du taux de comblement par APS sur le volume de PyC matriciel consommé (en %vol.) pour 

différentes combinaisons de précurseurs dans le système (B;C;Si;Zr). 

Les systèmes les plus favorables sont donc les systèmes conduisant à une consommation de PyC 

matriciel inférieure à 50%vol. du PyC total. Sachant qu’un taux de comblement moyen d’environ 

44±10%vol. peut être obtenu par APS, le risque d’attaque des fibres semble limité pour les systèmes 

(n°5 : SiB6+Zr0,912Si0,088), (n°6 : SiB6+Zr), (n°2 : ZrB2+ Zr0,912Si0,088) et (n°3 : ZrB2+Zr). Pour ces systèmes, les 
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réactions mises en jeu consomment théoriquement un volume de PyC entre 25 et 50% du volume total 

de PyC disponible. D’autres systèmes comme (n°8 : B4C+Zr0,912Si0,088) et (n°9 : B4C+Zr) permettent de 

limiter fortement la consommation de pyrocarbone pour des taux de comblement inférieurs à 44%vol. 

Cette diminution rapide est à relier aux variations volumiques importantes associées aux formations 

de SiC et ZrB2 lors des différentes réactions de B4C avec les phases métalliques sélectionnées (le volume 

poreux résiduel disponible pour le métal est alors fortement réduit).  

En résumé, pour limiter la consommation du pyrocarbone, il faut augmenter le taux de 

comblement (par une poudre réactive et/ou inerte). Certains systèmes comme (n°8 : B4C+Zr0,912Si0,088) 

et (n°9 : B4C+Zr) permettent de limiter fortement la consommation de PyC pour de faibles taux de 

comblement (entre 20 et 42%vol. de comblement par APS). Mais les coefficients de variation 

volumique liés à la formation des produits solides sont les plus élevés et indiquent un risque accru de 

« choking off » qu’il faut également prendre en compte. Les systèmes comme (n°4 : SiB6+ZrSi2), (n°1 : 

ZrB2+ZrSi2) et (n°3 : ZrB2+Zr) conduisent à une consommation importante de PyC matriciel (supérieure 

à 50%vol.) si les taux de comblement atteints restent inférieurs à 40%vol.  

Peu de PyC matriciel consommé lors d’une infiltration est synonyme d’une densification efficace 

uniquement par réaction des poudres avec le métal. Dans le composite réel, les réactions de la phase 

métallique avec les poudres et le PyC matriciel ont lieu simultanément. Il faut donc affiner la sélection 

des systèmes en prenant en compte des critères d’apparition de l’effet « choking off » puisque les 

réactions métal/PyC ne peuvent être évitées. Les risques de « choking off » sont à relier aux 

coefficients de variation volumique des réactions, mais aussi aux quantités de phases réactives 

engagées dans les réactions. Ainsi, pour diminuer la quantité de PyC matriciel consommé, tout en 

gardant une quantité de phase réactive faible, il faudrait par exemple introduire simultanément une 

poudre inerte telle que ZrB2.  

II.3.c.ii. Risque d’apparition de l’effet « choking off » 

Les conditions théoriques de l’effet « choking off » correspondent à une quantité nulle de 

métal résiduel dans le composite après RMI. Cet effet est généralement relié à l’obstruction des pores 

suite à la formation de phases solides. Dans le cas de l’imprégnation par APS de charges uniquement 

réactives, telles que SiB6 ou B4C, les réactions simultanées entre les charges pulvérulentes, le 

pyrocarbone et la phase métallique ont lieu lors de la RMI.  

Plusieurs cas sont considérés afin de définir 2 valeurs distinctes de taux de comblement :  

- le taux de comblement « critique » : limite au-dessus de laquelle l’effet « choking off » se 

produit systématiquement ;  

- le taux de comblement « de sécurité » : limite en-dessous de laquelle des conditions de « non-

choking off » pourraient être atteintes.  

 

 Cas d’une alimentation en continu du métal : Taux de comblement CRITIQUE 

Les hypothèses établies pour le calcul des compositions chimiques de la matrice tiennent 

compte d’une succession de réactions entre les poudres, le métal et le PyC matriciel. Toutes les 

réactions globales sont prises en compte pour déterminer les taux de comblement « critique ». Pour 
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ce taux de comblement « critique » par APS, l’ensemble de la porosité est comblé par les produits des 

réactions globales. Ainsi, ce taux de comblement critique est défini par l’Équation 55. 

Vphase réactive  × α′′VVR =  Vporosité initiale  Équation 55 

Où Vphase réactive est le volume de phase réactive introduit par APS, Vporosité initiale est le volume poreux 
initial de la préforme, et α’’VVR est le coefficient de variation volumique spécifique au comblement 
de la porosité à partir d’une poudre réactive (valeurs associées aux réactions de l’Équation 45 à 
l’Équation 50, du paragraphe II.2.c). 

Cette équation n’est valable que dans le cas d’une alimentation en continu de la porosité par la phase 

métallique liquide, jusqu’à son comblement total par les phases solides à la température de RMI. Les 

conditions de « choking off » seront d’autant plus rapidement atteintes que les valeurs du taux de 

comblement « critique » sont faibles (Tableau 34). L’augmentation de la proportion en zirconium dans 

la phase métallique permet d’augmenter ce taux de comblement « critique », cas de la RMI de 

Zr0,912Si0,088 et de Zr. Par exemple, l’infiltration de ZrSi2 nécessite un taux de comblement par SiB6 

inférieur à environ 39%, et inférieur à 30% dans le cas d’une imprégnation par APS de B4C. Ces taux 

sont très inférieurs à ceux communément obtenus par imprégnation APS. La charge pulvérulente ne 

devra donc pas être uniquement réactive dans le cas d’une RMI de ZrSi2. 

Tableau 34 : Taux de comblement « critique » en fonction des systèmes métal/poudre considérés. 

 Métal 

Poudre ZrSi2 Zr0,912Si0,088 Zr 

SiB6 37,2 59,5 61,4 

B4C 28,8 42,8 42,1 

 Cas d’une alimentation limitée du métal : Taux de comblement DE SÉCURITÉ 

Le taux de comblement « de sécurité » peut être défini lorsque la poudre réactive et le métal 

liquide remplissent complètement la porosité, et réagissent en permettant la consommation totale de 

la poudre réactive. Dans ce cas, les réactions sont considérées suffisamment lentes pour permettre au 

métal d’infiltrer l’ensemble de la porosité résiduelle après imprégnation de poudres APS.  

Les égalités définies par l’Équation 56 et l’Équation 57 s’appliquent simultanément.  

Vphase réactive + Vmétal =  Vporosité initiale  Équation 56 

Où Vphase réactive est le volume de phase réactive introduit par APS, Vmétal est le volume de métal qui 
peut infiltrer la porosité restante après imprégnation par APS de la phase réactive, et Vporosité initiale 
est le volume poreux initial de la préforme. 

 

Vmétal =  Ksécu × Vphase réactive  Équation 57 

Où Ksécu est le rapport volumique entre le volume de métal et le volume de poudre pour une réaction 
complète de la poudre (en accord avec les réactions globales définies de l’Équation 45 à l’Équation 
50). 

Les coefficients de variation volumique générale α et spécifique au comblement de la porosité α’’VVR 

restent identiques. Ainsi, le rapport volumique Ksécu peut être défini comme le rapport entre le volume 



Chapitre IV – Optimisation de la composition et de la densification de composites Cf/C-UHTC  

171 
 

de poudre réactive et le volume de la phase métallique nécessaire pour une réaction totale de la 

poudre. Ce rapport est calculé pour chaque combinaison de précurseurs (réactions de l’Équation 45 à 

l’Équation 51). Les valeurs calculées sont regroupées dans le Tableau 35.  

Tableau 35 : Rapports volumiques associés à une réaction complète défini par Ksécu = Vmétal/Vpoudre en fonction des 
systèmes poudre/métal considérés. 

Ksécu Métal 

Poudre ZrSi2 Zr0,912Si0,088 Zr 

B4C 2,74 1,88 1,91 

SiB6 2,37 1,19 1,10 

Ces conditions de réactions n’assurent pas le comblement total de la porosité par les produits solides 

formés à partir des poudres réactives (Équation 58). La porosité résiduelle après réaction des poudres 

pour chaque taux de comblement « de sécurité » est inférieure à 8,7%vol. (Tableau 36). 

Vporosité résiduelle = Vporosité initiale − (α′′VVR × Vphase réactive) Équation 58 

Tableau 36 : Porosité résiduelle en %vol. associée taux de comblement « de sécurité » en fonction du système 
poudre/métal pour une réaction complète de la phase pulvérulente réactive. 

Porosité résiduelle associée aux taux de 
comblement « DE SECURITE » en %vol. 

Métal 

Poudre  ZrSi2 Zr0,912Si0,088 Zr 

SiB6 6,4 8,7 7,2 

B4C 2,3 7,5 5,8 

Ce taux de comblement « de sécurité » est logiquement inférieur au taux de comblement « critique » 

(Tableau 37). Il peut correspondre au taux de comblement par les poudres à partir duquel la probabilité 

d’apparition de l’effet « choking off » est fortement augmentée. L’évolution de ce taux de comblement 

« de sécurité » est similaire au taux de comblement « critique ». Ainsi l’infiltration d’un métal plus 

riche en Zr abaisserait le risque de « choking off » (taux de comblement « de sécurité » supérieur).  

Tableau 37 : Taux de comblement « de sécurité » en %vol. en fonction du système poudre/métal pour une réaction 
complète de la phase pulvérulente réactive. 

Taux de comblement 
« DE SECURITE » en %vol. 

Métal 

Poudre  ZrSi2 Zr0,912Si0,088 Zr 

SiB6 29,7 43,4 47,7 

B4C 26,7 32,7 34,4 

 

Au bilan, la définition des critères d’attaque des fibres et de « choking off » montre que le 

choix du système réactif implique d’être en mesure de maîtriser les conditions d’élaboration et 

notamment les taux de comblement par APS. Le Tableau 38 récapitule l’ensemble des taux de 

comblement « critique » et « de sécurité » estimés. 
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Les taux de comblement moyens généralement atteints par APS sont de l’ordre de 45%vol. 

Théoriquement, les combinaisons 5 et 6 sembleraient permettre une infiltration homogène, puisque 

la consommation du PyC à la surface des fibres serait limitée et le taux de comblement « de sécurité » 

pour l’effet « choking off » seraient acceptables. Les combinaisons incluant le composé B4C (N°7, 8 et 

9) sembleraient plus limitantes du point de vue des procédés. Le composé ZrB2 étant une charge inerte 

vis-à-vis des phases métalliques, l’effet « choking off » est uniquement dépendant des cinétiques de 

formation des phases carbures, ZrC et SiC, à partir du PyC matriciel.  

Les parties suivantes permettent de mettre en évidence expérimentalement les limites des systèmes 

afin de sélectionner les meilleures proportions de précurseurs à introduire mais également de 

comprendre les mécanismes qui régissent l’infiltration et la réaction des composés métalliques Si-Zr 

lors de la RMI.  

Tableau 38 : Tableau récapitulatif des taux de comblement limites de dégradation des fibres et de « choking off » pour 
les différentes combinaisons poudres/métal évalués. 

  Taux de comblement par APS en %vol. 

Combinaison 
N° 

Système 
Consommation 
de 50%vol. PyC 

total 

Consommation 
de 25%vol. PyC 

total 

Choking off 
CRITIQUE 

Choking off 
DE SÉCURITÉ 

1 ZrB2 + ZrSi2 47,1 73,5 - - 

2 ZrB2 + Zr0,912Si0,088 35,5 67,7 - - 

3 ZrB2 + Zr 41,1 70,6 - - 
      

4 SiB6 + ZrSi2 37,0 57,8 38,7 29,7 

5 SiB6 + Zr0,912Si0,088 26,1 49,8 60,3 43,4 

6 SiB6 + Zr 29,3 50,3 62,0 47,7 
      

7 B4C + ZrSi2 22,8 35,6 29,7 26,7 

8 B4C + Zr0,912Si0,088 15,2 29,0 42,8 32,7 

9 B4C + Zr 17,3 29,7 42,1 34,4 

 

III. Évaluation de l’état de densification 
de composites Cf/C-UHTC après RMI 

Théoriquement, l’intérêt de l’apport unique de poudres réactives telles que SiB6 et B4C par APS 

a été démontré. Dans une première partie, l’introduction unique de SiB6 est évaluée afin de suivre le 

scénario de densification n°3 (Figure 75) permettant de former de nouvelles phases (réactives et/ou 

inertes) par l’intermédiaire d’un traitement thermique avant RMI. Dans une seconde partie, l’influence 

de la nature et des proportions des composés réactifs et inertes introduits par APS doit maintenant 

être caractérisée afin de déterminer les conditions les plus favorables à une densification homogène. 

Enfin, l’influence des systèmes réactionnels sur la microstructure des matrices est discutée dans le but 

de comprendre comment contrôler la microstructure en modulant les proportions et l’étape 

d’introduction de chacun des précurseurs.  
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III.1. Protection in situ des fibres vis-à-vis de l’étape de RMI : 

intérêt de SiB6  

Le calcul des équilibres thermodynamiques à l’état solide avec les logiciels COACH et GEMINI2 

montre que la réaction entre SiB6 et C conduit à la formation des phases SiC et B4C (Équation 59). Les 

phases SiC et B4C devraient être formées uniformément à travers le composite, à une température de 

traitement d’environ 1850°C (température de décomposition de SiB6). C’est-à-dire qu’une phase 

réactive (B4C) et une phase inerte (SiC) vis-à-vis des phases métalliques Si-Zr pourraient être formées. 

La réaction présente théoriquement un retrait volumique, puisque le coefficient de variation 

volumique global est de l’ordre de 0,87. Il s’agit alors expérimentalement de déterminer si la réaction 

a bien lieu et à quelle température, d’observer comment les phases sont réparties, et enfin d’évaluer 

l’intérêt du traitement thermique avant RMI pour la densification du composite.  

SiB6 (s) + 2,5 CPyC (s)  → SiC(s)  + 1,5 B4C(s) 𝛂 = 0,87 𝛂′′𝐕𝐕𝐑 = 0,82 Équation 59 

III.1.a. Échantillons modèles : pastilles SiB6 + préforme Cf/C 

broyée 

Des échantillons modèles ont été préparés afin de se placer dans des conditions 

représentatives de la chimie de surface des différents constituants des composites, et donc de la 

réactivité mise en jeu dans le composite réel. Des compacts de poudres ont été réalisés en mélangeant 

une poudre de SiB6 et une poudre de carbone issue du broyage de préformes Cf/C (en excès). Un 

traitement thermique est ensuite réalisé sous vide secondaire à 1850°C pendant 1 heure (vitesse de 

montée et descente en température fixée à 20°C/min) pour suivre les réactions entre les différents 

constituants, SiB6 et PyC, avant l’étape de RMI, au regard des équilibres thermodynamiques prévus.  

Après TT, les analyses DRX permettent d’identifier les phases SiC, B12C3 (=B4C) et C en surface et en 

section des échantillons. La réaction de dissociation du SiB6 avec le C a eu lieu au plus à la température 

de 1850°C. Aucune trace de SiB6 n’est détectée. La réaction semble complète. Les observations au MEB 

et les cartographies élémentaires (par EDX) mettent en évidence la formation d’une couche de SiC 

autour des phases carbonées (Figure 89). L’oxygène et le carbone présents conjointement entre les 

grains sont issus de la résine d’enrobage. La phase B4C se présente sous la forme de grains dissociés 

du SiC. La phase SiB6 a complètement disparu, il se produit le départ de Si et l’arrivée de C pour former 

B4C. Cette réaction (SiB6 vers B4C) implique un retrait volumique de l’ordre de 18%vol. du volume total 

de SiB6 introduit. Expérimentalement, aucune variation volumique conséquente n’est observée 

(sachant que la granulométrie initiale des particules de SiB6 est grossière avec un d50<45µm).  
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Figure 89 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés du cœur de la section polie d’une pastille SiB6+C après TT à 1850°C sous 

vide secondaire pendant 1 heure (vitesse de montée et descente en température de 20°C/min). 

Les résultats obtenus montrent qu’un traitement thermique de 1h à 1850°C est suffisant pour : (i) la 

formation d’une couche de SiC en contact avec le PyC matriciel et (ii) la formation de B4C comme 

nouvelle phase réactive vis-à-vis des phases métalliques Si-Zr lors de l’étape de RMI. Un traitement 

thermique de 2h à plus basse température, 1650°C, a montré que la réaction est déjà complète entre 

SiB6 et C, avec une répartition identique des phases.  

Sous la forme de compacts de poudres, les différentes phases sont en contact intime. Il s’agit 

ensuite de réaliser les traitements thermiques sur des préformes Cf/C pré-comblées par SiB6, dispersé 

dans les pores, afin de vérifier si la réaction est complète dès 1650°C et si les phases sont réparties de 

manière similaire.  

III.1.b. Traitement thermique réalisé sur Cf/C-SiB6 après APS 

L’imprégnation de la préforme Cf/C par APS nécessite au préalable l’optimisation de 

suspensions de particules de SiB6 (d50<1µm après broyage). Les conditions optimales retenues 

permettent la préparation d’une suspension stable pendant au moins 2h (solvant : 70%vol. 

éthanol+30%vol. eau distillée, dispersant : 1%m. par g de poudre sèche de PEG, et un chargement 

volumique de 10%vol.). Le taux de comblement moyen obtenu est de l’ordre de 41±3%vol. Différentes 

conditions de traitement thermique (Tableau 39) ont été choisies en fonction des réactions : (i) à l’état 

solide à 1650°C ; et (ii) supposées liquide-solide à la température de décomposition du SiB6 (1850°C) 

dans un milieu fortement poreux.  

Tableau 39 : Conditions de traitement à haute température des préformes Cf/C comblées par des poudres de SiB6. 

Température de palier en °C 1650 1850 1850 

Durée du palier en h 2 1 1 

Vitesse de montée en température en °C/min 20 20 5 

Refroidissement 20°C/min jusqu’à 700°C puis refroidissement naturel 

Atmosphère de traitement Vide secondaire 
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Les analyses par DRX permettent d’identifier les phases attendues : C, SiC, B4C (y compris B12C3 et 

B13C2). La température de palier, la vitesse de montée en température ou la durée de palier ne 

semblent pas avoir d’influence sur la nature des phases formées. Les observations MEB et les 

cartographies élémentaires par EDX indiquent qu’une couche multi-phasée se développe à la surface 

du PyC matriciel (Figure 90-a et b). Un gradient de composition existe au sein de la couche sous la 

forme :  

PyC matriciel  SiC  Si/B/C  B4C 

Une faible proportion de pyrocarbone est consommée par la réaction. Le traitement thermique 

n’endommage pas les fibres de carbone. Dans les pores se trouvent des grains identifiés comme une 

phase B4C.  

 
Figure 90 : a) Cliché MEB en électrons rétrodiffusés en section d’un échantillon Cf/C comblé par SiB6 après TT à 1650°C 

pendant 2h sous vide secondaire (montée en température à 5°C/min, et descente à 20°C/min) et b) la reconstitution de 
la cartographie EDX des éléments B, C et Si réalisée grâce au logiciel DigitalMicrograph (par J. DANET au LCTS). 

Le scénario de réaction proposé Figure 91 permet d’expliquer le développement de la couche multi-

phasée à gradient de composition. Une vitesse de montée en température de 5°C/min semble favoriser 

la séparation des phases de manière à obtenir une phase plus riche en SiC au contact du PyC et une 

phase plus riche en B4C à la surface de la couche (la comparaison des clichés MEB et cartographies 

élémentaires est présentée à l’Annexe 9 pour toutes les conditions de TT).  

La nature des phases formées est en accord avec celle attendue d’après les calculs des équilibres 

thermodynamiques. Les diagrammes de phase ternaire B-C-Si de la Figure 92 indiquent qu’il n’y a pas 

d’équilibre direct entre le composé SiB6 et C pour des températures de 1700°C et de 1900°C [CHEN, 

2009-2]. En excès de carbone, l’équilibre se crée avec la formation de SiC et B4C, 

thermodynamiquement plus stables que C et SiB6. D’après la répartition des phases, le carbone semble 

diffuser plus rapidement que les autres éléments chimiques. Il réagit avec SiB6, de manière 

préférentielle avec le bore pour former la phase carbure de bore. Le silicium est libéré sous forme 

liquide ou gazeuse (proportion accrue sous vide à haute température) et diffuse à travers la porosité 

jusqu’à une surface réactive de carbone. Une couche de type SiC est ainsi formée en contact direct 

avec le PyC matriciel (les phases SiC et C peuvent coexister, Figure 92). En s’éloignant du PyC, la 
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concentration en B augmente et la concentration en Si diminue jusqu’à former une phase de type B-C 

en surface (SiC et B4C peuvent coexister en même temps que C). B4C se retrouve également sous la 

forme de grains dispersés dans la porosité initiale.  

 
Figure 91 : Schéma représentant l’état avant et après TT des préformes Cf/C comblées par SiB6 (d’après les observations 

MEB-EDX après TT à T ≥ 1650°C).  

 
Figure 92 : Diagramme de phase ternaire du système B-C-Si à 1700 et 1900°C [CHEN, 2009-2]. 
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Le traitement thermique permet l’obtention in situ d’une couche dense et continue en surface du PyC 

matriciel qui pourrait agir comme une barrière de diffusion au carbone vers le métal de la RMI. Dans 

la direction inverse, cette couche pourrait également agir comme une barrière de diffusion vis-à-vis du 

métal liquide vers le PyC matriciel. La réactivité du métal avec le PyC matriciel pourrait être atténuée 

puisque le contact direct métal/PyC serait limité. 

Avec la formation d’une couche dense et continue à la surface des fibres, une augmentation de la 

porosité est attendue, puisque la réaction se produit avec un retrait volumique (α’’VVR=0,82 et 

augmentation d’environ 18% du volume de SiB6 introduit). Des mesures de porosité ont été réalisées 

par pycnométrie hélium sur le composite initial Cf/C, après APS de SiB6 et après traitement thermique. 

Les valeurs obtenues expérimentalement montrent une légère augmentation de la porosité ouverte 

après traitement thermique de l’ordre de 1,4±0,7%vol. (augmentation attendue de l’ordre de 

2,4±0,2%vol. par rapport au volume de SiB6 initialement introduit par APS).  

La réaction complète a été vérifiée dès 1650°C. Ainsi, la réaction pourra avoir lieu lors de la 

montée en température, dans le cas d’une RMI à une température de traitement supérieure. 

L’influence de SiB6 sur l’amélioration de l’infiltration et donc du taux de densification du composite est 

ensuite évaluée lors de la RMI de Zr0,912Si0,088 et de Zr. L’efficacité de la protection apportée aux fibres 

par la couche SiC-B4C pourra être prouvée par la persistance de la couche de SiC homogène à l’interface 

entre le PyC matriciel et la matrice formée lors de la RMI. Ces résultats seront comparés aux 

échantillons ayant subi une imprégnation par APS de B4C et une densification par RMI de différents 

composés Si-Zr, où le silicium ne pourra être apporté que si la phase métallique en contient.  

III.2. Élaboration de composites Cf/C à matrice UHTC par 

RMI d’une phase métallique Si-Zr 

Dans cette partie, l’influence de la nature et des proportions de poudres introduites par APS 

est évaluée en termes de profondeur d’infiltration du métal liquide dans les composites. Les 

échantillons sont caractérisés après RMI de ZrSi2, Zr0,912Si0,088 ou Zr par analyses DRX et observations 

MEB (diagramme de phase Si-Zr, Figure 76 page 154). Les analyses DRX permettent d’identifier la 

nature des phases présentes à cœur et en surface des échantillons. Les observations MEB permettent 

de mettre en évidence les contrastes chimiques afin de mesurer les profondeurs d’infiltration et de 

déterminer la présence ou non de porosités dans les zones infiltrées et leur répartition. En accord avec 

l’approche théorique précédente, l’objectif est de vérifier si certaines natures et/ou quantités de 

poudres à introduire par APS sont à éviter afin d’obtenir des composites à matrice UHTC denses. La 

modulation des proportions de poudres et des taux de comblement permettra d’affiner la sélection 

des systèmes réactionnels. 

III.2.a. Comblement par un composé pulvérulent réactif : SiB6 ou 

B4C  

Théoriquement lors de la RMI de ZrSi2 après APS de SiB6 ou B4C, les risques de dégradation des 

fibres et d’apparition de l’effet « choking off » sont élevés. Ainsi, seules les infiltrations réactives de 

Zr0,912Si0,088 et Zr ont été réalisées après imprégnation par APS de B4C et SiB6 (avec et sans traitement 

thermique). Des échantillons avec des taux de comblement par APS différents ont été obtenus. Les 

conditions de RMI pour Zr0,912Si0,088 et Zr sont détaillées dans le Tableau 40.  
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Tableau 40 : Conditions pour l’infiltration réactive de Zr0,912Si0,088 et Zr, quelles que soient les charges introduites par APS. 

Métal 
Montée en T°C 

en °C/min 
Température 

de palier en °C 
Durée du 

palier en min 
Descente en T°C 

en °C/min 
Atmosphère 

Zr0,912Si0,088 5 1650 120 20 Vide 2ndaire  

Zr 20 1900 120 20 Vide 2ndaire 

Dans le cas de taux de comblement par APS inférieurs à 15%vol. de SiB6 ou B4C, l’infiltration est 

homogène sur les 5mm d’épaisseur des échantillons après RMI de Zr et de Zr0,912Si0,088 (Figure 93). 

Néanmoins, avec la technique d’imprégnation par APS, la répartition de la poudre dans les pores n’est 

pas homogène pour de faibles taux de comblement. En effet, le système de filtration permet un 

remplissage progressif des pores, mais ce remplissage n’est pas simultané dans tous les pores. Les 

observations après RMI montrent que seules les pores peu comblés par les poudres réactives sont 

infiltrés uniformément.  

 
Figure 93 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés d’une préforme Cf/C comblée à 12%vol. par SiB6 et infiltrée par Zr (à 

1900°C pendant 2h). 

Pour obtenir une répartition homogène des poudres, il est nécessaire d’avoir un taux de comblement 

suffisant. Un remplissage à hauteur de 40%vol. de la porosité initiale conduit à une répartition 

uniforme (Figure 94). Après APS et évaporation du solvant des suspensions, les poudres sont réparties 

uniformément dans les pores, seules des fissures de retrait peuvent être créées lors du séchage. 

Aucune agglomération des particules n’est observée. 
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Figure 94 : Cliché MEB en électrons secondaires de la section d’une préforme Cf/C comblée à 48%vol. par APS de B4C. 

Après RMI, des échantillons dont la porosité initiale est comblée à hauteur de 42±3%vol. de SiB6 ou 

B4C, présentent une infiltration très superficielle, avec des profondeurs d’infiltrations inférieures à 

1mm. Ces valeurs témoignent de l’apparition rapide de l’effet « choking off » par bouchage des canaux 

poreux (Tableau 41).  

Tableau 41 : Profondeurs d’infiltration obtenues après RMI de Zr et Zr0,912Si0,088 sur des préformes comblées par SiB6 ou 
B4C à différents taux de comblement. 

 RMI de Zr0,912Si0,088 RMI de Zr 

Poudre 
imprégnée 

par APS 

Taux de 
comblement par 

APS en %vol. 

Profondeur 
d’infiltration en 

mm 

Taux de 
comblement par 

APS en %vol. 

Profondeur 
d’infiltration en 

mm 

SiB6 44 < 0,1 39 < 0,5 

B4C 44 < 1 46 < 1 

Après RMI, la profondeur d’infiltration maximale obtenue après une imprégnation par APS de SiB6 est 

inférieure à celle d’un échantillon comblé par APS de B4C. Or les critères théoriques de « choking off » 

(taux de comblement « critique » de 62%vol.) ne sont pas atteints dans le cas du système SiB6+Zr. Le 

TT effectué sur une préforme Cf/C comblée par SiB6 en amont de l’infiltration de Zr n’améliore pas 

l’état d’infiltration (Figure 95-a). Les phases formées en surface du PyC matriciel lors de la montée en 

température (par diffusion de Si et C) pourraient limiter le mouillage et/ou la diffusion de C lors de 

l’étape de RMI. L’infiltration en profondeur est ralentie et les phases métalliques sont rapidement 

transformées en carbures, bloquant l’apport de métal liquide.  

Après RMI de Zr, un échantillon imprégné par une poudre de B4C avec un taux de comblement de 

46%vol. présente une infiltration plus profonde (Figure 95-b). Théoriquement, l’effet « choking off » 

apparaît pour ce taux de comblement. Dans ce cas, B4C est uniquement présent sous forme de poudre 

dans la porosité. Les bordures des porosités sont composées de PyC matriciel. Le métal peut donc 

réagir avec le PyC matriciel et la poudre de B4C. 



Chapitre IV – Optimisation de la composition et de la densification de composites Cf/C-UHTC  

180 
 

 
Figure 95 : Clichés MEB en section au niveau de la surface supérieure (zone d’apport du métal) de composites Cf/C-UHTC 

obtenus : a) après APS de SiB6 (taux de comblement d’environ 39%vol.), TT à 1850°C et RMI de Zr (en électrons 
secondaires) ;  et b) après APS de B4C (taux de comblement d’environ 46%vol.) et RMI de Zr (en électrons rétrodiffusés). 

Les phases identifiées par DRX et EDX (en section) correspondent à celles attendues par les 

équilibres thermodynamiques : ZrB2, ZrC et SiC. Seule la phase ZrC présente une composition sous-

stœchiométrique en carbone : ZrC0,6, ZrC0,7 et ZrC0,96. Dans la littérature, cette sous-stœchiométrie a 

déjà été observée pour le carbure de zirconium formé après RMI de Zr dans une préforme Cf/C [QUET, 

2007]. La diffusion du carbone pouvant être considérée comme unidirectionnelle, la proportion de 

carbone diminue progressivement du PyC matriciel au cœur de la porosité, c’est-à-dire vers le métal 

liquide en cours de RMI. La composition du carbure de zirconium est en accord avec le diagramme de 

phase C-Zr qui présente un large domaine sous- stœchiométrique ZrC1-x avec x<1 (Figure 96). En 

seulement 2h, les phases métalliques dans les pores sont totalement transformées en phases carbures 

grâce à la diffusion du carbone. 

 
Figure 96 : Diagramme de phase binaire C-Zr [OKAMOTO, 1996]. 
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Après RMI de Zr0,912Si0,088, des analyses chimiques (EDX et DRX) ont été réalisées sur la surface 

extérieure de la couche métallique résiduelle présente autour des composites. Ces analyses montrent 

que la composition de la phase métallique évolue, puisque la phase Zr2Si est identifiée. En effet, la 

formation préférentielle de ZrC conduit à un appauvrissement en Zr et donc à l’obtention de Zr2Si à 

1650°C (voir diagramme de phase Si-Zr Figure 76 page 154). Zr2Si possède une température de 

décomposition péritectique à environ 1925°C. Cette phase est donc solide à la température de RMI 

considérée (1650°C). La progression du métal liquide peut donc être limitée par une quantité 

insuffisante de phase liquide. Néanmoins, Zr0,912Si0,088 semble présenter une capacité de mouillage des 

échantillons supérieure au zirconium. En effet, les échantillons sont complètement nappés par la phase 

métallique apportée en large excès. La diffusion des éléments réactifs (B et C notamment) vers la 

surface semble limitée et n’est donc pas suffisante pour transformer la totalité de la phase métallique 

de surface en phases carbures.  

La composition des alliages métalliques Si-Zr peut donc fortement évoluer dans les pores en cours 

d’infiltration, selon l’état d’avancement des différentes réactions. Il faut donc prendre en compte la 

solidification de certaines phases métalliques à la température de RMI et la variation de leur volume 

molaire respectif (Figure 97). La précipitation de phases métalliques peut accélérer le comblement des 

canaux poreux, et donc limiter l’infiltrabilité du métal liquide par effet « choking off » si le volume 

molaire de la phase formée est supérieur au volume molaire de la phase métallique à partir de laquelle 

elle est formée. Pour comprendre ce processus, l’infiltration des phases métalliques dans une 

préforme Cf/C non préalablement comblée de poudre a été réalisée. Elle montre la présence de phases 

métalliques résiduelles identique à la phase infiltrée dans le cas de la RMI de ZrSi2 ou Zr. Dans le cas de 

la RMI de Zr0,912Si0,088, la formation de Zr2Si et Zr3Si est identifiée par DRX. Leur volume molaire est 

inférieur à celui de la phase introduite. La variation de volume molaire pouvant être induite par la 

recomposition de la phase métallique en cours de RMI, ne provoquera théoriquement pas l’apparition 

accélérée de l’effet « choking off ».  

 
Figure 97 : Volume molaire et température de fusion ou décomposition des composés intermétalliques du diagramme de 

phase binaire Si-Zr en fonction de la proportion de Zr. 
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Après RMI sur des échantillons comblés par des poudres réactives (SiB6 ou B4C), aucune phase 

métallique n’est identifiée à cœur du fait de la transformation totale de celle-ci en phases carbures. 

L’effet « choking off » semble être provoqué préférentiellement par l’expansion volumique associée 

aux réactions de formations des phases solides de type borures et carbures à partir des poudres.  

L’état de fissuration post-élaboration des composites Cf/C-UHTC diffère suivant le système 

considéré. Les matrices obtenues après densification par RMI de Zr présentent de nombreuses fissures 

(Figure 98-a). La fissuration dans la matrice semble moins importante après RMI de Zr0,912Si0,088 (Figure 

98-c et d). La différence entre les coefficients de dilatation thermique des phases solides est 

importante et peut être à l’origine de la fissuration. L’observation de l’interface PyC/matrice dans les 

zones infiltrées indique la présence d’une décohésion lorsque ZrC est formé en surface du PyC matriciel 

(Figure 98-b). Les contraintes d’origine thermique ne sont pas accommodées et conduisent à la 

relaxation de ces contraintes par fissuration dans la matrice et à l’interface PyC/matrice. Il apparaît 

nécessaire de limiter la quantité de ZrC formée à la surface du PyC matriciel pour assurer la cohésion 

de la matrice au renfort fibreux.  

 
Figure 98 : Clichés MEB d’un composite Cf/C comblé à 13%vol. par SiB6 après RMI de Zr : a) électrons rétrodiffusés, au 

cœur de l’échantillon ; et b) électrons secondaires, zoom sur une interface PyC/matrice. Clichés MEB d’un composite Cf/C 
comblé à 44%vol. par B4C après RMI de Zr0,912Si0,088 : c) en électrons secondaires, au cœur d’une zone infiltrée par le 

métal liquide ; et d) en électrons rétrodiffusés, zoom sur une interface PyC/matrice. 

Conclusion intermédiaire :  

Quel que soit le système poudre/métal initial, les composites obtenus présentent toujours une 

composition chimique de matrice constituée des phases ZrB2, SiC et ZrC lorsque tous les éléments du 

système (B;C;Si;Zr) sont introduits. Quelle que soit la nature des poudres introduites par APS ou la 

500 µm
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composition de la phase métallique Si-Zr pour la RMI, aucune trace de métal résiduel n’est retrouvée 

dans les zones infiltrées. De plus, les fibres ne sont pas dégradées par réaction avec le métal liquide, 

bien que le PyC matriciel ait diffusé et été consommé pour la formation des phases SiC et ZrC. 

Les essais de RMI de Zr0,912Si0,088 et de Zr après imprégnation par APS uniquement de SiB6 ou B4C ont 

montré que les conditions de « choking off » déterminées théoriquement sont sous-estimées. En effet, 

les réactions de carburation de la phase métallique par diffusion du C (PyC) se produisent 

simultanément aux réactions avec les poudres réactives. Localement, à l’intérieur d’un pore, 

différentes surfaces réactionnelles sont disponibles simultanément. Le métal est en contact à la fois 

avec les poudres et à la fois avec le pyrocarbone. Les taux de comblement obtenus par APS, de l’ordre 

de 44±10%vol., ne permettent pas d’obtenir une infiltration homogène dans toute l’épaisseur. Le 

temps nécessaire à la formation des phases solides, certainement bien inférieur aux 2h de palier en 

température, peut expliquer la limitation de la profondeur d’infiltration. 

Outre l’effet « choking off », les évolutions de composition de la phase métallique en surface peuvent 

également limiter l’infiltration de la porosité. En effet, la présence de phases métalliques résiduelles 

plus réfractaires que le métal introduit initialement témoigne d’une évolution de la composition de 

l’alliage. De ce fait, si la température de RMI n’est pas suffisamment élevée, alors la quantité de phase 

métallique liquide peut être limitée.  

Au vu de ces résultats, plusieurs voies d’améliorations ont été envisagées :  

- Diminuer la réactivité des poudres ou le taux de comblement :  

La réactivité des poudres est très importante vis-à-vis du métal Si-Zr introduit par RMI. La diminution 

du taux de comblement par APS a conduit à une infiltration plus profonde. Cependant, la répartition 

des poudres n’est pas optimale. L’utilisation de poudres « porogènes » (fugitives) pourrait permettre 

de créer une augmentation de la porosité via un traitement de décomposition avant RMI ou lors de la 

montée en température. La solution retenue consiste à mélanger les poudres réactives SiB6 et B4C avec 

une poudre inerte, dans le cas présent ZrB2. En effet, ZrB2 est considéré inerte vis-à-vis des phases 

métalliques sélectionnées.  

- Abaisser la réfractarité des phases métalliques formées :  

D’après les équilibres thermodynamiques, la phase métallique résiduelle obtenue lors d’une RMI de 

ZrSi2 tend à s’enrichir en Si lors des réactions préférentielles de Zr avec C ou B. L’infiltration de ZrSi2 est 

donc évaluée afin d’améliorer l’infiltration à cœur grâce à une quantité plus importante de phase 

liquide recomposée. Néanmoins, il faudra s’assurer que la consommation du PyC est limitée.  

- Favoriser l’infiltration des phases métalliques liquides par activation thermique :  

Si un alliage de type Si-Zr est utilisé, sa composition peut évoluer en cours de RMI. Lors de l’infiltration 

de Zr0,912Si0,088, la formation de ZrC diminue la proportion de Zr dans l’alliage conduisant à la formation 

de la phase Zr2Si. La température de décomposition péritectique de cette phase est d’environ 1925°C. 

Ainsi une température de RMI supérieure à 1925°C pourrait favoriser son passage en phase liquide. Il 

s’agit de maintenir une quantité de métal liquide suffisante afin d’infiltrer les composites en 

profondeur. Dans le cas du composé ZrSi2, il faudra dépasser la température de liquidus puisque la 

fusion non-congruente implique la formation d’un mélange bi-phasique liquide-solide {(xZr+ySi)(l) et 

ZrSi(s)}. Une température de l’ordre de 1950°C semble adaptée.  
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III.2.b. Comblement par un mélange de 2 composés pulvérulents : 

ZrB2+SiB6 ou ZrB2+B4C  

L’évaluation des risques de « choking off » est réalisée pour différents mélanges de poudres 

de type ZrB2+SiB6 ou ZrB2+B4C, au travers du calcul des taux de comblement « critique » et « de 

sécurité » (Tableau 42). L’apparition de l’effet « choking off » est théoriquement retardé avec 

l’augmentation de la proportion de poudre inerte (ZrB2) dans le mélange pulvérulent introduit par APS.  

Les résultats précédents ont montré que les systèmes contenant une poudre de B4C sont également 

représentatifs des systèmes contenant une poudre de SiB6 (du fait de la formation de B4C dans la 

porosité par réaction de SiB6 avec C lors des montées en température). L’influence de l’apport d’une 

charge inerte sur l’amélioration de l’infiltration est tout d’abord évaluée expérimentalement par 

imprégnation de mélanges de poudres contenant 75%vol. de ZrB2 et 25%vol. de SiB6 ou B4C par APS 

(combinaisons N°3*, 6*, 9* et N°12*, 15*, 18*). Les taux de comblement « critique » et de « sécurité » 

sont suffisamment élevés pour être compatibles avec les taux de comblement obtenus par APS. Pour 

comparaison, des essais d’infiltration sont également réalisés sur des préformes Cf/C imprégnées 

uniquement par ZrB2, c’est-à-dire 100%vol. de charge inerte (combinaisons 1,2 et 3 du Tableau 32 page 

163). 

Tableau 42 : Combinaisons poudres/métal et les taux de comblement « critique » et « de sécurité » associés à 
l’apparition de l’effet « choking off ».  

    Taux de comblement en %vol. 

N° 
Poudre 
réactive 

Proportion de 
ZrB2 en %vol. 

Métal 
introduit par 

RMI 

Choking off 
Taux CRITIQUE 

Choking off 
Taux DE SECURITE 

1* 

SiB6 

25 

ZrSi2 

45,7 36,0 

2* 50 55,8 45,8 

3* 75 71,6 62,8 

4* 25 

Zr0,912Si0,088 

66,9 50,6 

5* 50 75,2 60,6 

6* 75 85,8 75,4 

7* 25 

Zr 

68,5 54,9 

8* 50 76,5 64,6 

9* 75 86,7 78,5 

10* 

B4C 

25 

ZrSi2 

36,0 32,7 

11* 50 45,8 42,2 

12* 75 62,8 59,3 

13* 25 

Zr0,912Si0,088 

49,9 39,3 

14* 50 59,9 49,3 

15* 75 74,9 66,0 

16* 25 

Zr 

49,2 41,2 

17* 50 59,2 51,2 

18* 75 74,4 67,7 
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Le traitement thermique de RMI est identique pour toutes les phases métalliques (Tableau 43). Un 

palier à 1950°C devrait permettre de maintenir une quantité de phase liquide plus importante grâce à 

la fusion des composés métalliques recomposés en cours de réaction (voir le diagramme de phase Si-

Zr Figure 76 : ZrSi2 avec une température de RMI supérieure au liquidus pour la composition de départ 

ZrSi2, Zr2Si avec Tfusion (Zr2Si)=1925°C et Zr3Si avec Tfusion(Zr3Si)=1650°C).  

Tableau 43 : Conditions fixées pour l’infiltration réactive de ZrSi2, Zr0,912Si0,088 et Zr. 

Métal 
Montée et descente 

en T°C en °C/min 
Température 

de palier en °C 
Durée du 

palier en min 
Atmosphère 

ZrSi2 ou 
Zr0,912Si0,088 ou 

Zr  
20 1950 60 Vide 2ndaire 

Comme précédemment, la capacité d’infiltration est évaluée en fonction de la profondeur 

d’infiltration atteinte par le métal au centre des échantillons (Tableau 44). Les résultats obtenus 

indiquent que les préformes imprégnées uniquement par ZrB2 sont infiltrées sur toute l’épaisseur 

(5mm), quelle que soit la phase métallique Si-Zr. Pour les mélanges de poudres réactive/inerte, la 

capacité d’infiltration reste variable et perfectible. Néanmoins, les profondeurs d’infiltration pour ces 

nouveaux systèmes atteignent au moins 1,6mm (profondeurs supérieures à celles atteintes dans le cas 

de l’imprégnation par une poudre réactive uniquement).  

Tableau 44 : Profondeurs d’infiltration à partir de la surface en contact avec la source de métal liquide en fonction des 
systèmes poudres/métal évalués (mesures réalisées par microscopie optique). 

 Profondeurs d’infiltration en fonction des poudres introduites par APS en mm 

Métal introduit 
par RMI 

25%vol. SiB6 
+ 75%vol. ZrB2 

25%vol. B4C 
+ 75%vol. ZrB2 

100%vol. ZrB2 

ZrSi2 < 3,5 < 2,9 = 5 

Zr0,912Si0,088 = 5 < 1,6 = 5 

Zr < 2,4 = 5 (comblement <<15%vol.) = 5 

Un seul système mélangeant une poudre réactive et une poudre inerte permet l’infiltration des pores 

sur les 5mm d’épaisseur des échantillons. Il s’agit de l’imprégnation par APS d’un mélange 25%vol. SiB6 

+ 75%vol. ZrB2 (avec un taux de comblement d’environ 30%vol.) et de l’infiltration réactive de 

Zr0,912Si0,088 (Figure 99-a). Pour comparaison, avec le même taux de comblement, l’imprégnation d’un 

mélange 25%vol. B4C + 75%vol. ZrB2 conduit à une profondeur d’infiltration inférieure à 2mm (Figure 

99-b). La proportion de B4C pouvant réagir au sein de ces 2 systèmes pulvérulents est différente. Après 

réaction avec le carbone, le mélange initial 25%vol. SiB6 + 75%vol. ZrB2 correspond théoriquement à 

un mélange 75%vol. ZrB2 + 5,4%vol. SiC + 19,6%vol. B4C. Dans ces conditions, la proportion de charge 

réactive diminue, le taux de comblement par APS est bien inférieur au taux de comblement « critique » 

estimé à 72,7%vol.  

Les analyses DRX réalisées sur la section des échantillons indiquent uniquement la présence 

des phases attendues : ZrB2, SiC, ZrC et C. Une composition sous-stœchiométrique peut également 

être identifiée pour la phase ZrC : ZrC0,6, ZrC0,7 et ZrC0,85. Les observations MEB et les identifications par 

EDX permettent de constater l’absence de phase métallique résiduelle dans les zones infiltrées (quelle 

que soit la position dans l’épaisseur des échantillons).  
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Figure 99 : Clichés MO en section au niveau de la zone centrale après RMI de Zr0,912Si0,088 sur des préformes Cf/C comblées 
à environ 30%vol. par APS : a) d’un mélange 25%vol. SiB6 + 75%vol. ZrB2 ; et b) d’un mélange 25%vol. B4C + 75%vol. ZrB2.  

Dans les zones infiltrées par la phase métallique, la densification reste incomplète puisque de 

nombreux pores subsistent, le plus souvent situées au centre des pores initiaux (Figure 100-a et -b). 

L’état de fissuration de la matrice reste également important. Les fissures traversent également les 

torons de fibres. Ces fissures sont probablement induites lors de la descente en température puisque 

ni métal, ni phase carbure ne sont présentes au sein des fissures traversant les torons de fibres.  

 
Figure 100 : Clichés MO en section d’une zone infiltrée au centre de préformes Cf/C comblées à 30%vol. par APS par un 

mélange 25%vol. SiB6 + 75%vol. ZrB2 après RMI de : a) ZrSi2 et b) Zr0,912Si0,088. 

Selon le système réactionnel mis en jeu, l’interface PyC/matrice peut être continue ou discontinue. 

Bien que des fissures matricielles puissent se prolonger à l’interface PyC/matrice, la continuité à 

l’interface est principalement attribuée à la présence de SiC au contact du PyC (Figure 101-a). Lorsque 

la quantité de SiC formée au contact du PyC est suffisante pour devenir une couche continue, alors 

5 mm 5 mm

a) b)

Front d’infiltration
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l’adhésion à l’interface PyC/matrice est maintenue (Figure 101-b). Dans le cas d’une quantité trop 

faible ou nulle de SiC formée, une décohésion de l’ordre de 2 à 5µm de largeur entre le PyC et la matrice 

apparaît (Figure 102). Les analyses élémentaires par EDX permettent d’identifier ZrC comme phase 

principale au bord de la décohésion.  

 

 

Figure 101 : Clichés MO en section après RMI de ZrSi2 sur des préformes Cf/C imprégnées par APS : a) d’un mélange de 
75%vol. ZrB2 + 25%vol. SiB6 (taux de comblement 30%vol.) ; et b) d’un mélange de 75%vol. ZrB2 + 25%vol. B4C (taux de 

comblement 50%vol.).  
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Figure 102 : Cliché MO en section après RMI de Zr sur une préforme Cf/C imprégnée par APS d’un mélange de 75%vol. 
ZrB2 + 25%vol. B4C (taux de comblement d’environ 15%vol.). 

La différence de coefficient de dilatation thermique semble fortement contribuer à 

l’apparition de la décohésion lors du refroidissement des échantillons (Tableau 45). Le coefficient de 

dilatation thermique de SiC possède une valeur d’environ 4-5.10-6K-1, intermédiaire entre celle du 

carbone et du ZrC. La présence de SiC entre PyC et ZrC permet de créer un gradient de coefficient de 

dilatation thermique et limite certainement la création d’une décohésion en atténuant l’état de 

contrainte créé à l’interface PyC/matrice.  

Tableau 45 : Coefficients de dilatation thermique de ZrC, SiC et C [QUET, 2007]. 

 Coefficient de dilatation thermique (en K-1) 

ZrC 7-8.10-6 

SiC 4-5.10-6 

C 1,5.10-6 

En plus des effets thermomécaniques, l’effet « Kirkendall » pourrait être à l’origine d’une zone de 

faiblesse mécanique. Cet effet est relatif à la diffusion unidirectionnelle de matière qui entraîne la 

diffusion de lacunes dans le sens inverse, dans ce cas, il s’agirait de cavités qui se localiseraient à 

l’interface PyC/carbure. La diffusion du métal est bien plus lente que celle de C à travers ZrC 

[ADELSBERG, 1966]. La diffusion du carbone à travers ZrC est donc prédominante. Les coefficients de 

diffusion du carbone dans SiC et dans ZrC sont regroupés dans le Tableau 46 et montrent que la 

diffusion du carbone est plus lente dans SiC que dans ZrC.  

Lorsque la quantité de B disponible ne permet pas la consommation totale du Zr, alors le Zr résiduel 

est totalement transformé en ZrC. En accord avec l’effet « Kirkendall », la consommation de carbone 

(PyC matriciel) peut affaiblir la liaison à l’interface ZrC/PyC. Lors du refroidissement, la relaxation des 

contraintes amènera donc une fissuration préférentielle le long de l’interface PyC/ZrC, d’autant plus 

favorisée que la différence entre les coefficients de dilatation thermique est importante. Dans le cas 

d’une interface SiC/PyC, la liaison reste suffisamment forte pour permettre la cohésion à l’interface 

matrice/PyC.  
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Tableau 46 : Coefficients de diffusion de C dans SiC et ZrC [ADELSBERG, 1966 ; HON, 1979].  

 Température en °C Coefficient de diffusion en cm².s-1 

Diffusion de C dans ZrC 1900 1,2.10-8 

Diffusion de C dans SiC 2100 7,2.10-11 

La vitesse de refroidissement a été fixée à 20°C/min. Cette vitesse semble trop rapide pour permettre 

une relaxation suffisante des contraintes. Des essais complémentaires avec une vitesse de 

refroidissement de 5°C/min n’ont pas permis d’éliminer totalement les fissures au sein de la matrice 

et des torons de fibres. Des travaux antérieurs corroborent le fait que la réduction de la vitesse de 

refroidissement ne permet pas d’améliorer l’état de l’interface PyC/ZrC (variation de la vitesse de 

refroidissement entre 1 et 25°C/min, après l’infiltration de préformes Cf/C par Zr à 1900°C [QUET, 

2007]). Une vitesse de refroidissement fixée à 5°C/min pourra néanmoins limiter l’état de contrainte 

dans les composites. 

Conclusion intermédiaire :  

Limiter la quantité de poudres réactives (SiB6 ou B4C) introduite par APS permettrait 

théoriquement d’améliorer l’infiltration lors de l’étape de RMI en abaissant le risque d’effet « choking 

off ». Mais en pratique, la technique d’imprégnation par APS ne permet pas de maîtriser la répartition 

des poudres dans les pores pour de faibles taux de comblement. ZrB2 étant inerte vis-à-vis des phases 

métalliques introduites par RMI, des mélanges de poudres de type SiB6 + ZrB2 ou B4C + ZrB2 permettent 

de diminuer la proportion de poudre réactive. Ces mélanges rendent possible la diminution de la 

quantité de phase réactive tout en conservant un remplissage homogène des pores par APS.  

Les mélanges de poudres évalués contiennent 75%vol. de poudre inerte et 25%vol. de poudre réactive. 

Ces nouveaux systèmes poudres/métal permettent d’améliorer la profondeur d’infiltration de la phase 

métallique tout en modulant la composition chimique finale de la matrice, et sans dégrader les fibres 

de carbone. Néanmoins, l’infiltration reste fortement limitée dans le cas de l’introduction de B4C. Une 

proportion de 25%vol. dans le mélange ZrB2+B4C conduit à l’effet « choking off » malgré des taux de 

comblement par APS plus faibles que les taux de comblement « de sécurité » estimés par calcul. 

L’infiltration de Zr et ZrSi2 est également limitée après APS d’un mélange 25%vol. SiB6 + 75%vol. ZrB2. 

Seules 4 combinaisons permettent d’obtenir une infiltration homogène pour des taux de comblement 

communément obtenus par APS (environ 40%vol.) :  

- Combinaison 1 (Tableau 32) : APS ZrB2 + RMI ZrSi2 ; 

- Combinaison 2 (Tableau 32) : APS ZrB2 + RMI Zr0,912Si0,088 ; 

- Combinaison 3 (Tableau 32) : APS ZrB2 + RMI Zr ; 

- Combinaison 6* (Tableau 34) : APS (75%vol. ZrB2 + 25%vol. SiB6) + RMI Zr0,912Si0,088. 

Néanmoins, la combinaison 3 (Tableau 32 : APS ZrB2 + RMI Zr) conduit à un état de fissuration 

important de la matrice et à une décohésion importante entre le PyC et la matrice. Il apparaît que la 

formation de ZrC au contact du PyC matriciel entraîne un état de contrainte d’origine thermique 

important associé à une différence de CTE élevée. Ce système n’est donc pas retenu pour la suite des 

travaux.  
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Les autres systèmes évalués montrent que la cohésion à l’interface PyC/matrice peut être assurée par 

la présence d’une couche de SiC. Cette couche est formée grâce au silicium contenu dans les phases 

pulvérulentes introduites par APS et/ou dans le métal infiltré par RMI. Cette couche sera d’autant plus 

continue que la quantité de silicium introduite est importante. Une couche continue et homogène 

permet de limiter les écarts entre les coefficients de dilatation thermique. Ainsi, les combinaisons 

peuvent être classées en fonction de l’état de cohésion PyC/matrice :  

 

Combinaison 2 < Combinaison 6* < Combinaison 1 

Dans le paragraphe suivant, les observations et les analyses chimiques réalisées à l’échelle des 

macroporosités révèlent l’influence de chacun des précurseurs de la matrice sur la microstructure 

finale, c’est-à-dire sur la répartition de chacune des phases dans le composite. Il s’agira ensuite 

d’identifier les mécanismes d’infiltration qui permettent d’atteindre des taux de densification élevés.  

III.3. Influence des précurseurs sur la microstructure des 

composites obtenus après densification par RMI  

L’étape d’introduction des composés, par APS et/ou RMI, joue un rôle essentiel sur l’ordre des 

réactions possibles. En effet, les réactions peuvent avoir lieu successivement ou simultanément et 

permettent de moduler la microstructure finale. Il est aussi possible d’évaluer l’influence de la nature 

des poudres (réactive ou inerte) introduites par APS et l’influence de la composition de la phase 

métallique sur la microstructure finale. Pour cela, 3 systèmes sont comparés :  

- APS ZrB2 + RMI Zr0,912Si0,088 – Combinaison 2 (Figure 103) ; 

- APS ZrB2 + RMI ZrSi2 – Combinaison 1 (Figure 104) ; 

- APS (75%vol. ZrB2 + 25%vol. SiB6) + RMI Zr0,912Si0,088 – Combinaison 6* (Figure 105). 

Les microstructures sont observées à cœur des macropores (porosité initiale de la préforme Cf/C avant 

élaboration) proche de la surface d’entrée du flux de métal, à cœur et proche de la surface opposée à 

l’entrée du flux de métal. Le renfort fibreux n’est pas endommagé quelle que soit la zone 

d’observation. Les phases ZrB2, SiC et ZrC sont réparties en fonction de l’ordre des réactions ayant eu 

lieu lors de la montée en température et pendant l’infiltration du métal liquide (TtraitementRMI > Tfusion.métal).  

III.3.a. Influence de la proportion de Si dans l’alliage Si-Zr infiltré 

par RMI 

La comparaison des combinaisons n°2 {APS ZrB2 + RMI Zr0,912Si0,088} et n°1 {APS ZrB2 + RMI ZrSi2} 

permet d’évaluer l’influence de la proportion de silicium introduite lors de l’étape de RMI sur la 

microstructure, sachant que ZrB2 est une phase inerte (Figure 103 et Figure 104). 

Lorsqu’une quantité trop faible de silicium est introduite par RMI, telle que la composition eutectique 

riche en zirconium (8,8%at. Si), SiC est formé au contact du PyC mais n’est pas réparti de manière 

homogène à la surface du PyC matriciel (Figure 103).  

Cohésion PyC/matrice ↗
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Une quantité plus importante de Si est apportée avec la composition ZrSi2 (à hauteur de 33,3%at.), 

mais la couche de SiC n’est toujours pas homogène à la surface du PyC. Dans ce cas, la compétition 

entre les réactions de carburation du silicium et du zirconium implique une alternance des phases 

carbures ZrC et SiC le long de la surface de PyC matriciel. En revanche, ces phases sont réparties de 

manière homogène dans l’ensemble du volume matriciel (Figure 104). 

 
Figure 103 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés au niveau du centre d’un composite Cf/C obtenu par APS de ZrB2 (taux 

de comblement 34%vol.) et RMI de Zr0,912Si0,088, et cartographies EDX de la zone encadrée (éléments B, C Si et Zr). 

 

 
Figure 104 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés au niveau de la face inférieure d’un composite Cf/C obtenu par APS 

ZrB2 (taux de comblement de 27%vol.) et RMI de ZrSi2, et cartographies EDX de la zone encadrée (éléments B, C Si et Zr). 

III.3.b. Influence de l’étape d’apport de Si lors de l’élaboration  

Le silicium peut être apporté en proportions variables par l’intermédiaire : (i) d’une poudre 

lors de l’imprégnation par APS ; et (ii) d’une phase métallique lors de la densification par RMI. La 

comparaison des combinaisons n°2 {APS ZrB2 + RMI Zr0,912Si0,088} et n°6* {APS (75%vol. ZrB2 + 25%vol. 

SiB6) + RMI Zr0,912Si0,088} permet d’évaluer l’influence de l’étape d’apport du silicium (Figure 103 et 

Figure 105).  

Comme montré précédemment, et malgré la faible proportion de SiB6 (25%vol.) mélangée à ZrB2, la 

dissociation de SiB6 par réaction avec le carbone de la matrice PyC permet la formation de SiC et B4C 

lors de la montée en température du TT de RMI. Bien que l’apport de Si soit limité avec l’alliage 
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Zr0,912Si0,088, la couche de SiC formée en amont de l’infiltration du métal fondu semble suffisamment 

consolidée par le SiC formé à partir de la phase métallique. SiC forme une couche continue et 

homogène à la surface du PyC matriciel. Cette couche permet une protection efficace du PyC matriciel 

et des fibres ex-PAN sous-jacentes puisque le métal ne semble pas attaquer ou dégrader la couche de 

SiC. L’apport de Si en amont de l’étape de RMI permet de recouvrir la surface du PyC par SiC dans 

l’ensemble du composite.  

 
Figure 105 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés au niveau de la surface supérieure d’un composite Cf/C obtenu par APS 
d’un mélange ZrB2 + 25%vol. SiB6 (taux de comblement de 30%vol.) et RMI de Zr0,912Si0,088, et cartographie EDX de la zone 

encadrée pour les éléments B, C Si et Zr. 

Après RMI, la couche de SiC est conservée malgré la présence de Zr. D’après les équilibres 

thermodynamiques, Zr devrait réagir avec Si et C pouvant par exemple former le composé ternaire 

Zr5Si3Cx (Figure 106). La source de carbone étant en excès, la réaction de formation de SiC est 

entretenue bien que ZrC puisse se former à partir de SiC. Finalement, les chemins de diffusion 

permettent la formation de la séquence C/SiC/ZrC et expliquent également la présence de SiC au 

contact du PyC matriciel dans le cas où le silicium est uniquement apporté par la phase métallique 

(Figure 103 et Figure 104).  

 

Figure 106 : Coupes isothermes du diagramme ternaire C-Si-Zr calculé par l’intermédiaire du logiciel Thermo-Calc par la 
méthode CALPHAD à T=1873K où les 2 triangles correspondent au minimum et au maximum de carbone contenu dans le 

composé Zr5Si3Cx [CHEN, 2009] ; et à T=2223K (calcul réalisé par J. ROGER au LCTS). 
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III.3.c. Influence de l’apport de ZrB2 sous la forme de poudre par 

APS  

ZrB2 est une phase stable thermodynamiquement vis-à-vis des composés métalliques issus du 

système Si-Zr d’après le calcul des équilibres thermodynamiques. Le caractère inerte de ce composé 

ZrB2 est également vérifié expérimentalement.  

Après RMI, les grains de ZrB2 introduits par APS sont localisés au centre de la porosité initiale 

(cartographies EDX du bore, Figure 107). Après RMI la granulométrie des particules est similaire à la 

distribution granulométrique avant RMI. Lors de l’infiltration du métal, la formation des phases 

carbures semble avoir lieu en bordure de porosité, proche de la source de carbone. Ainsi la réactivité 

de ZrB2 étant fortement limitée avec ces phases liquides ou solides, les particules semblent repoussées 

au centre des porosités.  

 
Figure 107 : Cartographies EDX de l’élément B issues des cartographies de : la Figure 103, la Figure 104 et la Figure 105 . 

 

Au bilan, les observations ont révélé une forte influence de l’étape d’apport de chaque 

précurseur (APS et RMI) sur la répartition des phases après RMI. L’ordre des réactions est directement 

lié à l’étape d’apport des différents éléments mis en jeu, mais également aux compétitions pouvant 

avoir lieu selon les proportions introduites. Pour chaque système réactionnel, une disposition similaire 

des phases est constatée du renfort fibreux vers le cœur de la matrice : PyC-SiC-(Zr-B-C)-ZrB2.  

La répartition des différentes phases au sein des zones infiltrées par le métal aide à comprendre 

comment les phases sont formées lorsque le métal a infiltré la porosité. Dans le cas des échantillons 

présentant une infiltration partielle, l’observation du front d’infiltration du métal liquide permet de 

visualiser comment le métal liquide s’infiltre dans les porosités. Dans la partie suivante, en s’appuyant 

à la fois sur les échantillons complètement densifiés et à la fois sur les échantillons partiellement 

densifiés, des mécanismes d’infiltration sont proposés. Il s’agira ensuite de justifier ces mécanismes à 

l’aide d’essais expérimentaux adaptés.  

 

 

APS ZrB2

+ RMI Zr0,912Si0,088

APS (ZrB2 + 25%vol. SiB6) 
+ RMI Zr0,912Si0,088

APS ZrB2 + RMI ZrSi2

ZrB2 CCarbures
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IV. Phénomènes mis en jeu lors de 
l’infiltration  

Dans un premier temps, des scenarii d’infiltration de la porosité par une phase métallique Si-

Zr à l’état liquide sont proposés par rapport à la répartition des phases solides et de la porosité 

résiduelle au sein des composites partiellement et totalement infiltrés par RMI. Un lien est établi entre 

les informations issues de ces observations et les mesures d’angle de mouillage des phases métalliques 

liquides sur des substrats de pyrocarbone.  

IV.1. Scenarii d’infiltration  

IV.1.a. Porosité résiduelle après RMI  

Un taux de porosité ouverte de l’ordre de 5 à 10%vol. a été estimé sur différents échantillons 

présentant une infiltration complète sur toute l’épaisseur après RMI (estimation par porosimétrie à 

eau – méthode d’Archimède). Les observations en section des échantillons permettent de localiser la 

porosité résiduelle.  

La fissuration créée par les variations volumiques lors du refroidissement après RMI est une source de 

porosité ouverte (du fait des différences de coefficients de dilatation thermique entre les composés 

solides). Les fissures peuvent traverser l’interface PyC/matrice, la matrice et/ou les fils de fibres (Figure 

108).  

 
Figure 108 : Cliché MO en section d’un échantillon Cf/C comblé par APS d’un mélange (ZrB2 + 25%vol. SiB6) après RMI de 
ZrSi2 (réalisée à 1950°C pendant 1h sous vide secondaire, vitesse de montée et descente en température de 20°C/min). 

De la porosité fermée est également observée. La porosité intra-fils initialement présente dans les 

composites Cf/C est considérée comme inaccessible par le métal liquide. Ces porosités fermées sont 

donc présentes dans les composites finaux. Dans les zones où le métal liquide a traversé les porosités 

initiales de part en part, des porosités résiduelles fermées peuvent se trouver au centre (Figure 108). 

La présence d’espèces gazeuses au sein du matériau pendant l’infiltration du métal liquide et les 
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variations importantes de la vitesse d’alimentation en métal liquide peuvent être à l’origine du 

développement de porosités résiduelles dans la matrice [ICHARD, 2002].  

Des espèces gazeuses peuvent être piégées dans la matrice en fonction de la vitesse 

d’infiltration du métal. Les mécanismes d’infiltration de pores présentés en suivant, tiennent compte 

de la géométrie complexe des porosités inter-fils dans lesquelles le métal s’infiltre. En effet, le plus 

souvent, l’entrée du pore a un diamètre plus faible que le diamètre du cœur de la porosité.  

Lorsque la vitesse d’infiltration du métal liquide est suffisamment lente, les espèces gazeuses peuvent 

être évacuées (Figure 109). Dans certains cas, l’utilisation d’un drain peut permettre de ralentir 

l’infiltration en apportant de façon indirecte le métal liquide jusqu’à l’échantillon à densifier.  

 
Figure 109 : Mécanisme de colonisation totale du volume des pores (vitesse d’infiltration lente) [ICHARD, 2002]. 

Lorsque la vitesse d’infiltration des pores est trop rapide, les gaz peuvent rester piégés en grande 

quantité dès lors que l’extrémité opposée à celle de l’entrée du métal est obstruée (Figure 110). Dans 

ce cas, le liquide migre plus rapidement par les parois des pores que par le centre. La migration plus 

rapide par les parois peut être accélérée si la rugosité de surface est importante [ICHARD, 2002]. La 

structure lamellaire du pyrocarbone pourrait donc favoriser l’adsorption du métal liquide à sa surface. 

De plus, le diamètre d’entrée des pores joue également un rôle important dans le remplissage complet 

des porosités. Une taille d’entrée de pore suffisamment faible entraîne une diminution du débit 

volumique de métal liquide. Le ralentissement de l’obstruction des pores permet l’obtention d’un 

meilleur taux de remplissage des pores.  

 
Figure 110 : Mécanisme d’emprisonnement d’espèces gazeuses au centre des porosités traversées par un métal liquide 

(vitesse d’infiltration rapide) [ICHARD, 2002]. 

Des travaux antérieurs ont montré que l’atmosphère avec laquelle l’infiltration est réalisée, a un rôle 

important. Par exemple, les infiltrations sous vide (vide secondaire dynamique) permettent d’atteindre 

des taux de densification supérieurs aux infiltrations réalisées sous balayage d’argon à pression 

atmosphérique [QUET, 2007]. Le choix des conditions d’infiltration utilisées au cours de ces travaux de 

thèse permet de se placer dans des conditions favorables à une densification améliorée.  

Un traitement thermique adapté peut également permettre d’évacuer les espèces gazeuses avant 

d’infiltrer le métal liquide. Dans des matériaux composites de type SiCf/SiC infiltré par Si(l) ou lors du 

brasage de composites SiC-(Co,Cu)Si2, la présence d’une phase oxyde telle que SiO2 sur SiC modifie les 

propriétés de surface et implique un mauvais mouillage du silicium liquide sur SiO2 [ICHARD, 2002 ; 

GASSE, 1996]. Un palier de désoxydation en température permet l’évacuation de SiO(g). Pour les 

matériaux composites Cf/C-UHTC, la température de RMI est très élevée. La lente rampe de montée 
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en température pourrait suffire à évacuer les espèces oxydes gazeuses issues des poudres. La phase 

oxyde ZrO2 est très stable en température, et peut être formée à partir des poudres de ZrB2 ou des 

phases métalliques Si-Zr. Ces phases pourraient capter les espèces gazeuses lors de l’élaboration et 

limiterait la désoxydation des différents précurseurs. Les analyses DRX et EDX après RMI n’indiquent 

pas la présence d’espèces oxydées. Ces espèces sont absentes ou en trop faible quantité pour être 

détectées. 

Bien que la présence d’espèces gazeuses soit limitée par l’action du vide secondaire dynamique, les 

réactions en bordure de porosité ont également une influence sur la progression du métal liquide. Sur 

le cliché de la Figure 111, le front d’infiltration du métal liquide ZrSi2 est observable. Dans ce cas, le 

métal est solidifié sous forme de carbures lors de sa progression, et l’alimentation du métal liquide est 

stoppée par l’effet « choking off ». Le front d’infiltration progresse sur une seule ligne au sein des 

porosités entre les grains de poudre. Cependant, le développement d’une couche de SiC en surface du 

PyC matriciel est observable plus en profondeur. Cette présence de SiC peut indiquer que :  

(i) le métal progresse plus vite à la surface du PyC qu’au sein des blocs de poudres (où les 

réactions de formation des phases solides provoquent une expansion volumique 

conséquente et diminue le débit de métal liquide) ;  

(ii) et/ou qu’une volatilisation du silicium se produit devant le front et diffuse à travers les 

porosités pour finalement réagir avec les surfaces de C disponibles (consommation de Zr 

pour former ZrB2, d’après les équilibres thermodynamiques).  

 

Figure 111 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés du front d’infiltration après refroidissement dans le cas d’une RMI de 
ZrSi2 réalisée sur une préforme Cf/C comblée de B4C par APS (taux de comblement d’environ 50%vol.). 

La progression rapide du métal liquide le long de la bordure des pores est également visible sur le 

cliché MEB de la Figure 112. Dans ce cas, le métal réagit avec le PyC matriciel et la phase B4C (formée 

par réaction du PyC matriciel avec SiB6 lors de la montée en température). Une couche de type 

ZrB2+ZrC+SiC d’environ 4,6±0,8µm est obtenue à la surface du PyC.  
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Figure 112 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés d’une zone sous le front d’infiltration continu d’un échantillon Cf/C 

comblé par APS de SiB6 et infiltré par RMI de Zr0,912Si0,088. 

Le mouillage de la surface des pores par le métal liquide est donc un paramètre essentiel à la 

progression du métal liquide au sein du composite. Les réactions pouvant avoir lieu en bordure de 

pores semblent diriger et améliorer l’infiltration. Le centre de la porosité n’est pas rempli par le métal 

liquide malgré son infiltration par les bordures de porosités. 

Le procédé d’élaboration mixte en phase liquide implique que les échantillons soient comblés par des 

poudres inertes et/ou réactives avant RMI. La présence de charges pulvérulentes inertes conduit à un 

pré-remplissage de la porosité initiale avant RMI. Ainsi, lors de l’infiltration par RMI, le réseau poreux 

est modifié. Les tailles d’entrées des pores intra-blocs de poudres sont plus étroites et contribuent à 

réduire le débit de métal liquide. Le cliché de la Figure 113 montre une porosité totalement infiltrée, 

où seules des pores inter-grains semblent fermées et ne peuvent donc pas être infiltrées. Dans la 

littérature, la présence de nanoparticules inertes vis-à-vis du métal liquide améliore le remplissage des 

porosités par l’action des forces capillaires et le réarrangement des particules au sein de la porosité 

[ZHANG, 2014]. 

 
Figure 113 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés au niveau de la surface supérieure d’un échantillon obtenu après APS 

d’un mélange ZrB2 + 25%vol. SiB6 (taux de comblement de 30%vol.) et RMI de Zr0,912Si0,088. 
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Les charges pulvérulentes réactives conduisent à la formation de phases solides dont l’expansion 

volumique diminue également la taille d’entrée des porosités. Un comblement inhomogène et 

insuffisant par les poudres peut donc expliquer la présence de porosités résiduelles au centre des 

porosités initiales (absence de forces capillaires : cas de la Figure 108 et de la Figure 112). Au contraire, 

une quantité trop importante de phases réactives conduit à une obstruction accélérée des entrées de 

pores et donc à leur fermeture (effet « choking off » visible sur la Figure 111).  

Au bilan, le métal liquide suit principalement les surfaces les plus réactives, principalement 

localisées en bordure des pores lors de l’infiltration des porosités. Lorsque la surface des porosités est 

composée de PyC ou de B4C (cas de l’imprégnation par APS de SiB6), la rugosité de surface et les 

réactions pouvant avoir lieu favorisent le mouillage du métal sur la paroi des porosités. À partir des 

observations réalisées au niveau des fronts d’infiltration de composites partiellement densifiés, et à 

l’échelle des pores initiaux de composites totalement densifiés après RMI, des scenarii d’infiltration 

sont proposés dans le paragraphe suivant. Ces scenarii tiennent compte des systèmes réactionnels mis 

en jeu et de la réactivité relative des phases en cours de RMI (Chapitre IV – paragraphe III.3).  

IV.1.b. Scenarii d’infiltration en fonction des systèmes 

réactionnels  

La porosité résiduelle après RMI étant principalement située au centre des macropores 

initiaux, l’infiltration de métal liquide au sein des porosités semble suivre la périphérie des porosités 

recouvertes initialement de PyC matriciel. La présence non négligeable de phases carbures en bordure 

de porosité après RMI, indique une réactivité accrue du PyC avec Zr et Si (et le cas échéant avec les 

phases réactives pouvant être présentes en bordure de porosité, exemple de B4C formé à partir de 

SiB6). Selon la nature des précurseurs et leur étape d’introduction, plusieurs scenarii d’infiltration sont 

proposés. Les schémas de la Figure 114 permettent de suivre les évolutions au niveau des interfaces 

PyC/matrice ainsi que la répartition finale des différentes phases en bordure et centre de porosité 

(considérée ici comme un cylindre de diamètre constant).  



Chapitre IV – Optimisation de la composition et de la densification de composites Cf/C-UHTC  

199 
 

 
Figure 114 : Schémas des scenarii d’infiltration proposés dans le cas d’APS de SiB6 ou B4C suivie d’une RMI de ZrSi2, 

Zr0,912Si0,088 ou Zr. 

IV.1.b.i. Cas général : introduction de poudres de B4C ou ZrB2  

Lorsque la température de fusion ou décomposition du composé métallique est atteinte, le 

métal liquide commence à infiltrer les pores. Les parois des pores sont recouvertes de PyC, de structure 

lamellaire présentant une surface rugueuse. Les réactions entre la phase métallique et le carbone (PyC) 

conduisent à la formation d’une couche de ZrC (RMI de Zr) ou d’une couche ZrC/SiC (RMI de ZrSi2 et 

Zr0,912Si0,088). La couche ZrC/SiC peut présenter une alternance de phase à la surface du PyC du fait la 

compétition entre les réactions Zr+C et Si+C.  

Le reste de la porosité est comblé par les poudres ZrB2 et/ou B4C. Les grains de ZrB2 ne réagissent pas 

mais peuvent agir comme un drain. La formation des phases carbures à partir du PyC vers les grains de 

ZrB2 peut contribuer à repousser ces grains vers le centre de la porosité. Les grains de B4C agissent 

également comme un drain et réagissent avec le métal. ZrB2 et un mélange ZrC/SiC sont formés en 

fonction des proportions de Si et Zr dans la phase métallique (réactions définies par les équilibres 

thermodynamiques). Un front d’infiltration continu (homogène en profondeur) est généralement 

observé après refroidissement pour les échantillons partiellement infiltrés/densifiés. Les pores inter-

granulaires semblent homogènes lorsque le taux de comblement est suffisamment élevé (meilleure 

compaction des poudres au sein des pores).  
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Si l’expansion volumique associée à la formation des phases solides ne permet pas de combler 

l’ensemble de la porosité, alors la source de métal liquide continue d’alimenter l’infiltration puisque 

les accès restent ouverts. Après réaction totale des poudres réactives, le métal résiduel présent se 

transforme progressivement en carbure (SiC et ZrC) notamment par diffusion du carbone (PyC) vers la 

matrice. Après refroidissement, si du silicium n’a pas été introduit, une couche de ZrC adjacente au 

PyC conduit à une décohésion PyC/matrice.  

IV.1.b.ii. Cas particulier : introduction de poudres de SiB6  

Lorsque des poudres de SiB6 sont introduites avec ou sans poudre de ZrB2, une réaction 

intermédiaire doit être prise en compte lors du traitement thermique de RMI. Avant la fusion du 

composé métallique, lors de l’élévation de la température, la réaction de SiB6 avec le PyC matriciel 

conduit à la formation de SiC et B4C sous la forme d’une couche multi-phasée à la surface du PyC. Un 

gradient de composition existe au sein de cette couche avec une proportion accrue de B4C en 

s’éloignant du PyC et des grains de B4C se retrouvent dans la porosité initiale. L’infiltration se déroule 

ensuite comme dans le cas de l’introduction d’une phase pulvérulente de B4C. Après refroidissement, 

l’interface PyC/matrice est généralement cohésive lorsque la quantité de silicium introduite durant 

l’ensemble du procédé (APS et/ou RMI) est suffisante pour former une couche continue 

majoritairement constituée de SiC à la surface du PyC matriciel.  

Au bilan, les observations morphologiques et les analyses chimiques réalisées sur les 

composites après RMI montrent que l’infiltration est principalement dirigée par la rugosité des parois 

et la réactivité entre le métal et la surface de la porosité. Les scenarii d’infiltration reposent à la fois 

sur la répartition des phases solides, des porosités et sur l’observation du front d’infiltration le cas 

échéant. La mesure des angles de mouillage à l’interface PyC/métal liquide pour les différents 

composés métalliques utilisés est réalisée afin de classer les métaux en fonction de leur capacité 

d’infiltration.  

IV.2. Capacité d’infiltration du métal liquide et angle de 

mouillage 

L’évolution de l’angle de mouillage est suivie en fonction du temps pour les systèmes 

Zr0,912Si0,088(l)/PyC(s) et ZrSi2(l)/PyC(s). Le système Zr(l)/PyC(s) n’a pas pu être évalué du fait d’une 

température de fusion trop élevée de Zr (Tfusion ≈ 1850°C) par rapport à la capacité du dispositif 

expérimental utilisé. Quels que soient les systèmes liquide/solide évalués, la valeur de l’angle de 

mouillage diminue en fonction du temps (Figure 115). Il s’agit de mouillage réactif, car à l’interface 

liquide/solide, les réactions entre Zr et/ou Si avec C peuvent se produire et former respectivement ZrC 

ou SiC (dans des proportions dépendantes de la composition d’alliage). Les valeurs faibles des temps 

de mise à l’équilibre, traduisent des cinétiques rapides aux interfaces liquide/solide (temps inférieurs 

à 90s). Les valeurs traduisent alors un bon mouillage, avec θ < 40°. 
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Figure 115 : Évolution de l’angle de mouillage en fonction du temps pour les systèmes Zr0,912Si0,088(l)/PyC(s) (à 1650°C) et 

ZrSi2(l)/PyC(s) (à 1670°C) comparés au système Si(l)/PyC(s) (à 1450°C). 

Dans le cas du Si(l), la formation de SiC permet d’améliorer l’état du mouillage. En effet, l’affinité est 

plus importante entre le silicium liquide et le carbure de silicium solide. Localement, la rugosité de la 

surface solide peut accélérer la vitesse de dissolution de la phase solide (ici le carbone) et conduire à 

une réactivité plus importante. La formation plus rapide de SiC permet alors d’améliorer le mouillage. 

Pour les systèmes alliage Si-Zr(l)/PyC(s) la proportion de chacun des éléments semble jouer un rôle 

important dans l’établissement de l’équilibre liquide/solide. Le composé ZrSi2 possède l’angle de 

mouillage le plus élevé après 60s en palier (valeur d’environ 33±1° à l’équilibre). L’alliage eutectique 

riche en zirconium Zr0,912Si0,088 tend vers une valeur proche de celle du système Si(l)/PyC(s) (angle 

d’environ 12±1° à l’équilibre). Cette composition permet la formation d’une quantité plus importante 

de ZrC à l’interface. Dans la littérature, la détermination de l’angle de mouillage du système Zr(l)/ZrC(s) 

a été réalisée à une température d’environ 1915°C et a montré un mouillage très rapide dès la fusion 

du zirconium sans qu’aucune valeur n’ait pu être relevée [McDEAVITT, 2001]. Par rapport au composé 

ZrSi2, la compétition entre la formation de ZrC (thermodynamiquement plus favorable) et SiC 

(cinétiquement plus favorable) conduit à un angle à l’équilibre plus élevé que pour les systèmes 

Si(l)/PyC(l) et Zr(l)/PyC(s). Puisque la proportion de Si dans le liquide augmente vis-à-vis de celle de Zr 

(composition du liquidus à T=1670°C : 53%m. Zr et 47%m. Si ; et composition initiale ZrSi2 : 62%m. Zr 

et 38%m. Si), l’équilibre du système Si(l)/ZrC(s) semble moins mouillant.  

Néanmoins, les valeurs d’angle de mouillage sont toutes inférieures à 90°, et plus généralement 

inférieures à 40°, ce qui témoigne d’une bonne aptitude au mouillage. Le mouillage influe directement 

sur la capacité d’infiltration des composés métalliques liquides. Chacun des composés métalliques Si-

Zr semble permettre une infiltration efficace des composites grâce à un mouillage rapide du PyC. 

Expérimentalement, les infiltrations par RMI des différents composés métalliques utilisés au cours de 

ces travaux de thèse sont complètes et homogènes dans les préformes initiales Cf/C non comblées par 

des poudres.  
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Un classement qualitatif des composés métalliques en fonction de la capacité à mouiller le 

pyrocarbone peut être réalisé (classés de 1 à 4, respectivement de l’angle de mouillage le plus faible à 

l’angle le plus élevé) :  

1) Zr (à 1915°C, littérature) ;  

2) Si (à 1450°C, expérimental) ;  

3) Zr0,912Si0,088 (à 1650°C, expérimental) ;  

4) ZrSi2 (à 1670°C, expérimental).  

Les valeurs d’angles de mouillage orientent le choix du métal vers Si ou Zr. La RMI de silicium permet 

l’obtention de composites denses mais ceux-ci présentent une quantité non négligeable de silicium 

résiduel. L’infiltration de Zr est préférée avec une température de fusion plus élevée (environ 1850°C). 

Bien que la formation de ZrC permette d’augmenter la proportion en phase UHTC dans les composites 

finaux, il est nécessaire de limiter sa formation à la surface du PyC puisque ZrC ne permet pas d’assurer 

la continuité à l’interface PyC/matrice.  

Les alliages Si-Zr semblent donc plus adaptés afin d’apporter une quantité suffisante de Si dans le but 

d’équilibrer les coefficients de dilatation thermique entre C, ZrC et SiC et limiter les contraintes 

résiduelles d’origine thermique. Les composés ZrSi2 et Zr0,912Si0,088 peuvent permettre d’apporter le 

silicium en limitant la quantité de ZrC formée. De plus, leur température de passage à l’état liquide est 

plus faible que Zr, permettant ainsi de diminuer les températures de RMI. Bien que la quantité de 

silicium apportée par Zr0,912Si0,088 soit faible, des essais d’infiltration sur Cf/C comblées de poudres 

réactives et ou inertes ont montré une capacité à mouiller les échantillons supérieure à celle de ZrSi2 

(les échantillons sont complètement recouverts par l’alliage eutectique riche en zirconium). Dans le 

cas de ZrSi2, les réactions avec B et C sont tellement rapides que la recomposition du métal entraîne la 

formation de ZrSi (Tfusion=2215°C) lorsque le métal n’a pas fondu dans sa totalité. Une quantité plus 

importante de ZrSi2 doit être apportée contrairement à Zr0,912Si0,088.  

Au bilan, le choix de l’alliage Si-Zr eutectique riche en zirconium Zr0,912Si0,088 semble le plus 

adapté par rapport aux angles de mouillage et aux essais d’infiltration réalisés dans le but d’optimiser 

la composition chimique de la matrice et l’état de densification des composites. Dans la partie suivante, 

une ouverture sur l’optimisation des systèmes évalués en fonction des résultats obtenus est proposée.  

V. Optimisation des proportions et de la 
répartition des phases matricielles  

Les résultats obtenus précédemment ont montré l’importance de l’étape d’apport des 

différents éléments du système (B;C;Si;Zr) et de la réactivité des différents précurseurs sur l’état de 

densification et sur la répartition des phases solides après RMI. Dans ce même système réactionnel 

des évolutions sont proposées en termes de précurseurs et d’étape d’apport. La composition finale de 

la matrice souhaitée vise à atteindre un rapport entre les volumes de phases UHTC (ZrB2 + ZrC) et SiC 

de l’ordre de 4, au regard de la composition de référence 80%vol. ZrB2 + 20%vol. SiC. 
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 Etape d’imprégnation par APS : 

Pour obtenir une interface PyC/matrice continue, l’apport de silicium par le composé SiB6 lors de 

l’étape d’APS permet la formation d’une couche de SiC à la surface du PyC lors de la montée en 

température du traitement de RMI. Néanmoins, sa réaction avec le métal liquide de type Si-Zr 

s’accompagne d’une trop forte expansion volumique qui conduit rapidement à l’effet « choking off ». 

Il a ainsi été proposé de diminuer la proportion de SiB6 en le mélangeant à ZrB2, un composé inerte. 

Un mélange de type 75%vol.ZrB2+25%vol.SiB6 a permis d’améliorer la profondeur d’infiltration du 

métal liquide. Une proportion supérieure à 25%vol. de SiB6 pourra être introduite dans le mélange 

pour se rapprocher de la fraction limite de SiB6 dans ce système pulvérulent, pour accroître la quantité 

finale de ZrB2. 

Selon le métal infiltré, la quantité de Si introduite n’est pas suffisante pour améliorer l’adhésion 

PyC/matrice. Il est donc également proposé d’introduire un mélange plus complexe de type 

ZrB2+SiB6+Si lors de l’APS. La proportion de Si pourrait être augmentée sans accroître celle de SiB6. 

L’effet « choking off » induit par les réactions entre la phase métallique et le carbure de bore issu de 

SiB6 sera limité. Avec la fusion du silicium dès 1415°C, la formation de SiC aura lieu avant d’atteindre 

la température de fusion de la composition eutectique riche en zirconium (Tfusion≈1570°C), c’est-à-dire 

lors de la montée en température. La réaction de SiB6 pourra être simultanée ou successive à celle de 

Si avec le PyC matriciel. 

 Etape de densification par RMI : 

Afin de contrôler l’apport de silicium lors de la RMI, les phases Zr et Zr0,912Si0,088 peuvent être envisagée 

(ZrSi2 apportant une quantité trop importante de silicium). La RMI de Zr conduit souvent à une 

infiltration limitée à cause de réactions rapides avec SiB6 et PyC, dont les expansions volumiques sont 

élevées. Avec une RMI de l’alliage eutectique Si-Zr riche en Zr, la profondeur d’infiltration est 

augmentée. Son infiltration débutera dès 1570°C en accord avec son bas point de fusion.  

Plusieurs mélanges pulvérulents ZrB2, SiB6 et/ou Si sont évalués (Tableau 47). Les risques de 

« choking off » semblent limités pour les proportions de phases pulvérulentes considérées, puisque le 

calcul des taux de comblement « de sécurité » annonce des taux de comblement supérieurs à 60%vol., 

qui ne sont en pratique jamais atteints avec le procédé d’APS. Théoriquement, l’infiltration des 

composites lors de la RMI de Zr0,912Si0,088 devrait être homogène. Il s’agit de vérifier expérimentalement 

si l’augmentation des charges réactives et/ou l’introduction de Si n’est pas préjudiciable pour la 

densification (combinaisons 1** à 5**).  

Tableau 47 : Proportions des mélanges de poudres ZrB2 + Si + SiB6 pour l’imprégnation APS suivie d’une RMI de 
Zr0,912Si0,088 et les taux de comblement « de sécurité » évalués vis-à-vis de l’apparition de l’effet « choking off ». 

  Composé pulvérulent Taux de comblement 

 N° SiB6 Si ZrB2 DE SECURITE en %vol. 

Proportion de 
poudre en %vol. 
dans le mélange 

Référence 25 - 75 75,4 

1** 35 - 65 68,7 

2** 25 10 65 75,4 

3** 35 15 50 68,7 

4** 25 25 50 75,4 

5** 50 - 50 60,6 
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En fonction des proportions de charges réactives (combinaisons 1** à 5**), le calcul de la composition 

chimique finale des composites pour un taux de comblement de l’ordre de 40%vol. montre une 

augmentation de la quantité de SiC, tandis que la quantité de ZrB2 diminue (Tableau 48). La proportion 

de ZrC est dépendante de celle de Zr0,912Si0,088 pouvant réagir avec le PyC après réaction avec les 

poudres. Lorsque la quantité de SiB6 augmente dans le mélange pulvérulent, la quantité de ZrC formée 

diminue. Bien que le ratio ZrB2/SiC diminue fortement, la proportion des phases UHTC (ZrB2 + ZrC) par 

rapport au SiC reste supérieure au ratio initialement visé de 4 (pour VZrB2/VSiC). Un taux de comblement 

par APS supérieur provoquerait une augmentation de la proportion de ZrB2 et SiC au détriment de ZrC. 

Parmi les 5 compositions optimisées évaluées théoriquement, les compositions 3**, 4** et 5** sont 

les plus intéressantes pour obtenir au final une proportion de phases UHTC (ZrB2+ZrC) vis-à-vis de la 

proportion de SiC supérieure au rapport de 4 (V(ZrC+ZrB2)/VSiC).  

Tableau 48 : Compositions chimiques après RMI de Zr0,912Si0,088 en fonction des mélanges pulvérulents ZrB2+Si+SiB6 
introduits par APS avec un taux de comblement de 40%vol., et rapports volumiques V(ZrB2+ZrC)/VSiC et VZrB2/VSiC. 

 Composition chimique finale la matrice Rapports volumiques 

N° ZrB2 SiC ZrC (ZrB2+ZrC)/SiC ZrB2/SiC 

Référence 33,3 7,7 59,0 11,9 4,3 

1** 34,9 8,8 56,3 10,4 4,0 

2** 29,7 10,7 59,6 8,3 2,8 

3** 29,4 13,3 57,4 6,5 2,2 

4** 24,5 15,0 60,5 5,7 1,6 

5** 25,9 16,1 58,0 5,2 1,6 

Expérimentalement, l’observation en section des échantillons après RMI montre une profondeur 

d’infiltration atteignant 5mm. Néanmoins, l’infiltration n’est pas homogène dans l’ensemble de la 

porosité (Figure 116). La porosité résiduelle se situe au centre des macropores des préformes Cf/C. 

Malgré des taux de comblement supérieurs à 50%vol., l’infiltration ne permet pas un remplissage 

homogène des pores. Dans le cas des mélanges pulvérulents de 3 composés, ZrB2+SiB6+Si, une 

proportion plus importante de porosité est observée (Figure 116-b).  

En effet, des zones de matrice non infiltrées par le métal liquide sont observées proches de ces pores 

(Figure 117). Les zones matricielles non infiltrées ont un aspect à la fois poreux et granulaire qui semble 

toutefois en partie consolidées. L’infiltration ayant eu lieu dans des zones matricielles adjacentes, il 

semble que l’infiltration n’ait pas pu progresser correctement dans l’ensemble des macropores.  
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Figure 116 : Clichés MEB en électrons secondaires en section de composites Cf/C après RMI de Zr0,912Si0,088 imprégnés par 

APS par un mélange pulvérulent : a) 50%vol.ZrB2+50%vol.SiB6 (taux de comblement d’environ 58%vol.) ; et b) 
50%vol.ZrB2+25%vol.SiB6+25%vol.Si (taux de comblement d’environ 55%vol.). 

 
Figure 117 : Clichés MEB en section d’un composite Cf/C imprégné par un mélange 50%vol.ZrB2+35%vol.SiB6+15%vol.Si 

par APS (taux de comblement d’environ 50%vol.) et infiltré par RMI de Zr0,912Si0,088 : a) vue globale de toute l’épaisseur de 
l’échantillon en électrons secondaires ; et b) zoom sur une zone matricielle infiltrée présentant une zone matricielle non 

infiltrée par le métal liquide en électrons rétrodiffusés. 

À l’échelle de la porosité, les phases solides sont bien cohésives (Figure 118-a et -b). Le silicium présent 

initialement dans le mélange pulvérulent semble avoir fondu et aurait permis de napper les grains de 

ZrB2 présents dans la porosité. La diffusion du carbone aurait ensuite favorisé la formation de SiC et 

B4C par réaction avec le silicium et l’hexaborure de silicium. Bien que la variation volumique des 

réactions indique un retrait volumique, la formation de ces phases solides entraîne une consolidation 

du milieu pulvérulent et un bouchage de la porosité inter-granulaire par pontage. Comme expliqué 

précédemment, le métal liquide s’infiltre à la fois par l’intermédiaire de la porosité inter-granulaire 

grâce aux forces de capillarité du milieu poreux, et par mouillage des surfaces recouvertes de PyC. 
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Cependant, les phases solides formées lors de la montée en température sous la forme de parois 

« imperméables » peuvent ainsi contribuer à bloquer les entrées des macropores de la préforme Cf/C. 

Lorsque le métal ne peut pas pénétrer à l’intérieur des porosités, les parois restent constituées de 

SiC/B4C/ZrB2.  

 
Figure 118 : Clichés MEB d’une zone matricielle non infiltrée par le métal liquide d’un composite Cf/C imprégné par un 
mélange 50%vol.ZrB2+35%vol.SiB6+15%vol.Si par APS (taux de comblement d’environ 50%vol.) et infiltré par RMI de 

Zr0,912Si0,088 : a) en électrons secondaires ; et b) reconstitution de la cartographie élémentaire par EDX (réalisée à l’aide du 
logiciel DigitalMicrograph par J. DANET au LCTS). 

Les mélanges pulvérulents 3** et 4** sont composés de différentes proportions de Si et SiB6 (Tableau 

49). Au sein de la porosité, les poudres sont en contact intime. En s’appuyant sur le diagramme de 

phase binaire B-Si, ces composés peuvent réagir ensemble (Figure 119). Lors de la montée en 

température de l’étape de RMI, la formation de SiB3 est possible. Ce composé étant instable au-dessus 

de 1400°C, il se décompose rapidement sous la forme d’un mélange Si(l)-SiB6(s) [OLESINSKI, 1984]. La 

réaction préférentielle de C avec B permet de libérer une proportion plus importante de Si sous forme 

liquide ou gazeuse en fonction de la température atteinte. Une consolidation de l’ensemble est ainsi 

possible par la formation de SiC issu de la réaction de C avec Si.  

Tableau 49 : Compositions des mélanges Si-SiB6 et température de liquidus extraite du diagramme de phase.  

N° Composition globale Composition Si-SiB6 Composition Si-B 
Température de 

liquidus en °C 

3** 
50%vol. ZrB2 

35%vol. SiB6 
15%vol. Si 

70%vol. SiB6 
30%vol. Si 

76,2%at. B 
23,8%at. Si 

≈ 1960 

4** 
50%vol. ZrB2 

25%vol. SiB6 
25%vol. Si 

50%vol. SiB6 
50%vol. Si 

66,5%at. B 
33,5%at. Si 

≈ 1860 
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Figure 119 : Diagramme de phase binaire B-Si [OLESINSKI, 1984]. 

Conclusion intermédiaire :  

Dans le cas des mélanges pulvérulents ZrB2+SiB6+Si, l’infiltration est limitée par la 

consolidation du milieu pulvérulent par la formation des phases SiC et B4C sous la forme de parois qui 

ferment l’entrée des macroporosités des préformes Cf/C. La microstructure obtenue présente bien une 

interface PyC/matrice continue et cohésive grâce à la formation de SiC au contact du PyC. Les 

échantillons élaborés à partir des combinaisons 3**, 4** et 5** sont infiltrés par le métal liquide dans 

toute l’épaisseur. Les combinaisons 3** et 4** présentent quelques zones matricielles non infiltrées 

par le métal liquide avec une faible proportion de porosité fermée. Néanmoins, la porosité ouverte est 

fortement limitée, ce qui limitera l’accès des espèces oxydantes et corrosives au sein des composites. 

L’évaluation du comportement en conditions de propulsion sur ces matériaux permettra de 

déterminer l’efficacité de la protection apportée par les différentes phases matricielles.  
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VI. Conclusion  

De nouvelles associations entre des charges pulvérulentes introduites par APS et une phase 

métallique introduite par RMI du système (B;C;Si;Zr) ont été envisagées afin d’améliorer l’état de 

densification et de modifier la composition chimique des matrices protectrices pour des composites 

Cf/C. Plusieurs scenarii de densification sont possibles avec les procédés en phase liquide, mais la 

combinaison d’une imprégnation de poudre par APS et d’une densification par RMI permet une plus 

grande flexibilité dans le choix des combinaisons de précurseurs. Les composés ZrB2, B4C, Si et SiB6 

sous forme pulvérulente, et les composés métalliques ZrSi2, Zr0,912Si0,088 et Zr ont été évalués. 

Le calcul des équilibres thermodynamiques a permis d’identifier les réactions possibles lors de la 

densification par RMI. Les coefficients de variation volumique associés ont été calculés. La formation 

in situ des phases SiC, ZrB2 et ZrC à partir des poudres réactives SiB6 et B4C réagissant avec les phases 

métalliques provoque une expansion volumique entre 1,45 et 2,38 fois le volume initial des poudres. 

Les réactions de formation de SiC et ZrC par réaction du PyC matriciel avec les phases métalliques 

provoquent une expansion volumique dans la porosité d’environ 2,20 à 2,72 fois le volume de PyC 

consommé. Sachant que le métal liquide s’infiltre uniquement si la porosité reste ouverte, la formation 

des phases solides peut remplir progressivement la porosité jusqu’à la boucher. Il s’agit de l’effet 

« choking off » qui stoppe l’infiltration.  

Afin d’anticiper l’arrêt de l’alimentation en phase liquide ou la consommation trop importante de PyC 

pouvant dégrader les fibres de carbone, plusieurs systèmes favorables à l’infiltration homogène des 

porosités ont été déterminés théoriquement. Les calculs prennent en compte les taux de comblement 

pouvant être atteints par APS (de l’ordre de 30 à 50%vol. de comblement de la porosité initiale).  

Expérimentalement, les essais d’infiltration ont permis de mettre en évidence la forte réactivité des 

précurseurs mis en jeu, notamment dans le cas de l’imprégnation de SiB6 ou B4C par APS avant RMI. 

L’imprégnation d’une préforme Cf/C uniquement de ZrB2 par APS (phase inerte vis-à-vis des composés 

métalliques) ou d’un mélange SiB6 ou B4C avec ZrB2 dans des proportions variables a permis d’identifier 

3 systèmes permettant une infiltration améliorée des composites : 

- APS ZrB2 + RMI Zr0,912Si0,088 ; 

- APS ZrB2 + RMI ZrSi2 ; 

- APS (75%vol. ZrB2 + 25%vol. SiB6) + RMI Zr0,912Si0,088. 

L’optimisation des systèmes réactionnels au vu des résultats obtenus, a conduit à sélectionner 3 autres 

systèmes permettant d’obtenir une infiltration homogène et une microstructure mieux contrôlée : 

- APS (50%vol. ZrB2 + 25%vol. SiB6 + 25%vol. Si) + RMI Zr0,912Si0,088 ;  

- APS (50%vol. ZrB2 + 35%vol. SiB6 + 15%vol. Si) + RMI Zr0,912Si0,088 ;  

- APS (50%vol. ZrB2 + 50%vol. SiB6) + RMI Zr0,912Si0,088.  

La répartition des phases après RMI a permis d’évaluer l’influence de chacun des précurseurs 

sur la microstructure obtenue à l’issue du procédé de RMI et sur les phénomènes mis en jeu lors de 

l’infiltration du métal liquide. Le métal liquide suit un front uniforme et continu au sein des blocs de 

poudres, et pénètre plus rapidement en s’étalant sur la paroi des porosités. Les phases solides sont 
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formées par réaction du métal avec les poudres réactives (SiB6 ou B4C) et avec le PyC qui constitue la 

paroi des porosités.  

Dans le cas de l’imprégnation de SiB6 (et/ou ZrB2, avec ou sans Si), lors de la montée en température 

et avant d’atteindre la température de fusion de la phase métallique Si-Zr considérée, une couche 

multi-phasée de type SiC-B4C se forme en surface du PyC. Cette couche permet l’obtention d’une 

interface PyC/matrice cohésive quelle que soit la phase métallique liquide infiltrée par la suite. Seule 

une décohésion est présente après refroidissement lorsqu’une quantité trop importante de ZrC est 

formée à la surface du PyC. La formation de SiC à la surface du PyC permet le développement d’un 

gradient de composition associé à un gradient de coefficient de dilatation thermique entre la préforme 

Cf/C et la matrice UHTC ; les contraintes thermiques sembleraient mieux accommodées. Le contrôle 

de la microstructure est donc dépendant de l’étape d’apport des précurseurs. Les proportions des 

mélanges pulvérulents ZrB2+SiB6+Si doivent être à nouveau optimisées dans le but de maximiser 

l’infiltration du métal liquide en limitant la consolidation du milieu pulvérulent. 

Finalement, il est possible d’obtenir des matrices de type ZrB2+ZrC+SiC sans métal résiduel et 

d’en moduler les proportions en fonction des combinaisons de précurseurs introduites par APS et par 

RMI. Une moindre fissuration et la cohésion PyC/matrice sont assurées par les gradients de 

composition de la microstructure aux interfaces entre la préforme Cf/C et la matrice UHTC. Les 

systèmes choisis précédemment ont été testés sous torche oxyacétylénique afin d’évaluer le 

comportement à ultra haute température en conditions proches de la propulsion spatiale. Il s’agira de 

déterminer l’influence de la composition et de la microstructure sur l’efficacité de la protection 

apportée au composite Cf/C. Les résultats de ces essais sont présentés dans le Chapitre V.  
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CHAPITRE V – ÉVALUATION DU 
COMPORTEMENT EN 

OXYDATION/CORROSION A T>2000°C DE 
COMPOSITES Cf/C-UHTC OPTIMISÉS 

 

Des essais d’oxydation/corrosion sous torche oxyacétylénique ont été réalisés sur des 

matériaux de référence de type monolithique SiC fritté et composite Cf/C-SiC, ainsi que sur des 

composites Cf/C-ZrB2-SiC-Si élaborés par APS et RMI. Ils ont permis de sélectionner des conditions 

d’essais sévères représentatives des conditions de propulsion spatiale (Chapitre III). Les matrices ZrB2-

SiC-Si contiennent une quantité importante de SiC et de silicium résiduel (proportion SiC+Si pouvant 

être supérieure à 50%vol. dans la matrice). Bien que la protection apportée au composite Cf/C semble 

efficace pendant un temps d’au moins 6 minutes, il apparaît indispensable d’accroître la réfractarité 

de cette matrice en réduisant la quantité de Si. En effet, la quantité de phase liquide SiO2 formée 

devient trop instable dans ces conditions de flux. La modification des systèmes réactionnels a permis 

de limiter la quantité de SiC et d’éliminer le silicium résiduel. Les matrices ainsi obtenues sont 

composées de proportions variables de ZrB2, SiC et ZrC (Chapitre IV). Il s’agit donc de comparer 

l’efficacité de la protection apportée par ces nouvelles compositions de matrices lors d’exposition sous 

torche oxyacétylénique. Ce dernier chapitre est consacré à l’évaluation du comportement en 

oxydation/corrosion des composites Cf/C-UHTC après différentes durées d’exposition ou après 2 cycles 

successifs d’exposition sous torche et refroidissement. Ces deux types d’essai permettent de mettre 

en évidence la capacité de protection des composites et leurs limites dans le cas d’une utilisation 

unique ou d’une possible réutilisation. Les mécanismes de dégradation/protection des matériaux sont 

déduits de la caractérisation physico-chimique des différentes phases oxydées et non-oxydées après 

les essais. Finalement, l’intérêt des différentes compositions de matrice est discuté à travers le 

classement de l’efficacité de la protection apportée au composite Cf/C.  
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I. Introduction 

Après avoir optimisé les paramètres d’élaboration afin d’obtenir des composites Cf/C à matrice 

UHTC denses et homogènes, le second objectif de la thèse consiste à évaluer le comportement de ces 

matériaux dans des conditions proches de l’application visée. La propulsion spatiale implique des 

températures de fonctionnement supérieures à 2000°C sous un flux gazeux oxydant et corrosif à haute 

vitesse. Les essais sous torche oxyacétylénique réalisés sur les composites de référence Cf/C-SiC 

(élaborés par CVI et fournis par Safran Ceramics/ArianeGroup) ont permis de sélectionner des 

paramètres d’essais considérés comme suffisamment sévères pour détruire un revêtement protecteur 

en SiC en moins de 360s. Ces conditions d’essais ont été appliquées pour tester des composites Cf/C-

ZrB2-SiC-Si élaborés par APS et RMI.  

Lors de la combustion, le mélange gazeux O2/C2H2 sélectionné permet d’obtenir une flamme 

principalement constituée de CO2, C2H2 et H2O. Le phénomène de volatilisation des oxydes présents 

en surface est observé et semble prépondérant par rapport à la formation des oxydes dans le cas d’une 

flamme contenant CO2 et O2 pour une quantité similaire d’H2O. L’inclinaison à 65° de la torche par 

rapport à la surface testée permet d’augmenter la vitesse de balayage des gaz à la surface, afin 

d’exacerber le phénomène de volatilisation des oxydes et d’appliquer une force de cisaillement sur la 

couche d’oxydes. Les températures atteintes sur la face impactée par la flamme sont supérieures à 

2000°C avec une distance torche-échantillon de 30mm. Une mesure de température en face arrière 

permet d’évaluer le gradient thermique au sein du composite. La capacité des matériaux à jouer le rôle 

de barrière thermique est ainsi mis en évidence. Le caractère de barrière de diffusion aux espèces 

oxydantes et corrosives est évalué par l’observation en section des couches d’oxydes formées en 

surface des composites testés et la mesure des épaisseurs consommées de matériau sain. Ces deux 

propriétés doivent être apportées par la matrice UHTC pour améliorer la protection des Cf/C.  

Dans ce chapitre, les comportements en oxydation/corrosion de nouvelles compositions de matrice 

dans le système (B;C;Si;Zr) (Tableau 50), se voulant plus réfractaires que les matrices ZrB2-SiC-Si, sont 

évaluées. Tous les échantillons de ce chapitre sont testés avec les conditions de mélange gazeux, 

d’inclinaison et de distance torche-échantillon citées dans le paragraphe précédent (ces conditions 

sont également exposées au Chapitre II – paragraphe VI.3). Les différences de compositions entre les 

échantillons testés permettent d’évaluer l’influence de la proportion des phases ZrB2, ZrC ou SiC dans 

la matrice. L’influence du rapport entre ZrC et SiC dans la matrice peut par exemple être mise en 

évidence grâce à la comparaison des combinaisons 1 et 2, puisque la proportion de ZrB2 est 

équivalente. De la même manière, l’influence du rapport entre ZrB2 et SiC (composés principaux visés 

pour ces travaux de thèse) pourra être évaluée à partir des combinaisons 6*, 3** et 4**, puisque la 

proportion de ZrC reste équivalente.  

Dans une première partie, des essais d’oxydation/corrosion sont réalisés pendant 260 et 360s. 

Les résultats de ces essais permettent d’évaluer les vitesses de dégradation des matériaux. Dans une 

seconde partie, des essais de 2 cycles successifs de 260s sont réalisés. La couche d’oxydes formée est 

alors conservée ou ôtée manuellement au cours du refroidissement entre les 2 cycles. Ainsi, la capacité 

d’autoprotection des matériaux dans le cas d’un endommagement prématuré (fissure, découpe…) et 

la possible réutilisation des matériaux sont évaluées. Des hypothèses sur la propagation de l’oxydation 

et la capacité de protection des matériaux sont finalement proposées.  
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Tableau 50 : Composition chimique des matrices des composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC testés sous torche oxyacétylénique 
dans le cas d’un comblement par APS de 45%vol. (compositions calculées). 

Echantillons Cf/C-UHTC Composition de la matrice en %vol. 

N° 
combinaison 

Composés 
introduits par APS 

Phase métallique 
introduite par RMI 

ZrB2 SiC ZrC 

1 100%vol. ZrB2 ZrSi2 32 42 26 

2 100%vol. ZrB2 Zr0,912Si0,088 34 5 61 

6* 
75%vol. ZrB2 

+ 25%vol. SiB6 
Zr0,912Si0,088 38 8 54 

3** 
50%vol. ZrB2 

+ 35%vol. SiB6 
+ 15%vol. Si 

Zr0,912Si0,088 34 14 52 

4** 
50%vol. ZrB2 

+ 25%vol. SiB6 
+ 25%vol. Si 

Zr0,912Si0,088 28 16 56 

5** 
50%vol. ZrB2 

+ 50%vol. SiB6 
Zr0,912Si0,088 43 11 46 

 

II. Tests sous haut flux à durée variable  

L’établissement d’un front d’oxydation a été mis en évidence sur les composites de type Cf/C-

ZrB2-SiC-Si élaborés par APS et RMI. Le développement de plusieurs couches d’oxydes constituées de 

SiO2 et ZrO2 a été observé en surface. Ces couches d’oxydes permettent de limiter la propagation de 

l’oxydation. Ces mêmes oxydes seront toujours formés avec les nouvelles compositions de matrice 

pour les composites Cf/C-UHTC, puisque les phases principales sont ZrB2, SiC et ZrC. Les essais 

d’oxydation/corrosion sous torche oxyacétylénique permettent d’estimer l’efficacité de la protection 

apportée au composite Cf/C pour différents temps d’exposition (260s ou 360s) dans les conditions 

citées en introduction (paragraphe I). En se basant sur les caractérisations morphologiques et 

structurales réalisées de la surface jusqu’au cœur des échantillons, des hypothèses sur le 

développement des couches d’oxydes en cours d’essai sont proposées. L’adhérence de la couche 

d’oxydes à l’interface oxydes/matériau sain pendant les essais et après refroidissement est discutée. 

Les mesures de température en face avant et arrière en cours d’essai aident également à évaluer le 

caractère protecteur des couches d’oxydes formées sur le matériau.  

Pour rappel, les échantillons testés dans ce chapitre présentent des microstructures similaires 

(Chapitre IV – paragraphe III.3), seules les proportions des composés varient. Il s’agit de juger si la 

synergie créée par les différentes phases entraîne une amélioration de la protection. Un exemple 

représentatif des microstructures est présenté sur la Figure 120 : les grains de ZrB2 introduits par APS 

sont regroupés au centre de la porosité initiale et une couche plus ou moins continue de SiC est 

présente en surface du PyC. Une phase composée par ZrC et ZrB2 constitue la liaison entre le PyC et la 

matrice.  
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Figure 120 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés en section d’un composite Cf/C imprégné par APS d’un mélange 
75%vol. ZrB2 + 25%vol. SiB6 (taux de comblement 32%vol.) et après RMI de Zr0,912Si0,088 et les cartographies EDX associées 

aux éléments B, C, Si et Zr 

II.1. Comportement en température des matériaux  

Lors des tests sous torche oxyacétylénique, la température est mesurée en face avant par 

l’intermédiaire d’une caméra thermique (dont l’émissivité est fixée à 0,75 par rapport aux 

compositions riches en ZrC et ZrB2 [BANSAL, 2005 ; SCATTEIA, 2008]), et de manière ponctuelle par 

l’intermédiaire d’un pyromètre bichromatique. La mesure de température est également réalisée en 

face arrière pour chacune des compositions de matrice testées (mesure avec un pyromètre 

bichromatique). Ces mesures permettent de suivre les variations de température en cours d’essai, 

notamment liées aux évolutions de compositions par oxydation/corrosion en surface des matériaux.  

II.1.a. Comportement général en cours d’essai 

 Température maximale atteinte en face avant : 

La moyenne des températures maximales atteintes en face avant à la fin des essais est de 

l’ordre de 2400°C pour les essais de 260s et de 2500°C pour les essais de 360s (Tableau 51).  

Tableau 51 : Température maximale mesurée par caméra thermique (avec ε=0,75) pendant les essais sous torche 
oxyacétylénique de 260s et 360s pour chaque composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC. #moyenne sur 2 campagnes d’essais. ##une 

seule mesure a été réalisée.  

 Température maximale en °C 

N° combinaison Durée de 260s Durée de 360s 

1 2402 ± 184 # 2519 ± 3 ## 

2 2419 ± 272 # 2401 ± 4 ## 

6* 2344 ± 306 # 2574 ± 2 ## 

3** 2347 ± 25 - 

4** 2364 ± 12 - 

5** 2393 ± 6 - 
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La température maximale ne semble pas être reliée aux différences de conductivité thermique 

correspondant aux différences de composition chimique des matrices. Aucune tendance ou loi n’est 

suivie lorsque les températures maximales sont tracées par exemple en fonction de la quantité de SiC, 

de phases UHTC (ZrC+ZrB2) ou de carbone et de PyC présents dans le composite.  

Les écarts types calculés pour les combinaisons 1, 2 et 6* sont importants, sachant que les 

enregistrements de température pour ces compositions sont issus de plusieurs campagnes d’essais. 

Ces écarts sont à relier à l’état de surface des matériaux en début de test. Une couche de carbure est 

formée lors du procédé de RMI. Cette couche est inhérente au procédé durant lequel le métal est 

apporté en large excès au contact des échantillons. Ainsi, les variations importantes de la température 

maximale entre les essais de reproductibilité peuvent être expliquées par la consommation de cette 

couche en cours d’essai. Par ailleurs, le positionnement des appareils de mesure peut être remis en 

cause et peut potentiellement induire des erreurs de mesures. L’état des matériaux avant et après les 

essais est détaillé en termes de compositions chimiques dans la partie suivante (II.2).  

L’observation de la température en fonction du temps montre une augmentation continue et 

progressive de la température sous flux incident constant (Figure 121). Il faut tenir compte des 

modifications de composition en surface, mais également de la consommation progressive du 

matériau qui peut entraîner une diminution de l’épaisseur de l’échantillon et une modification de la 

topographie de surface. Toutes ces modifications au sein de la zone de mesure de la température 

peuvent être sources d’erreur pour la mesure.  

La superposition des courbes pour les essais de 260s et 360s montrent une bonne reproductibilité des 

conditions d’essai pour chaque type d’échantillon (résultats issus d’une même campagne d’essais). 

 
Figure 121 : Enregistrements de la température par caméra thermique (ε=0,75) pour des composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de 

la combinaison 6* pendant des essais de 260s et 360s sous torche oxyacétylénique.  
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 Position de l’impact de la torche sur la surface testée : 

L’influence du positionnement de la torche a également été évaluée sur des essais de 260s 

(Figure 122). Que l’impact de la torche soit positionné au centre (essais 2 et 3), ou excentré proche 

d’un angle de l’échantillon (essai 1), les courbes de températures en fonction du temps pour une même 

composition (composition 3**, voir Figure 122) se superposent. La position de la torche sur 

l’échantillon n’a donc pas d’influence sur l’évolution de la température maximale et n’induit pas de 

variations notables lors de l’échauffement des échantillons (dimensions constantes : 20x20x5mm3).  

 
Figure 122 : Enregistrements de la température par caméra thermique (ε=0,75) pour des composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de 

la combinaison 3** pendant des essais sous torche oxyacétylénique de 260s.  

 Montée en température : 

Lors des essais, le temps de montée en température est similaire pour toutes les compositions 

de matrice testées. Une température supérieure à 2000°C est atteinte en moyenne après 65s 

d’exposition au flux (Tableau 52). Ainsi, lors d’un essai de 260s, la durée de maintien au-dessus de 

2000°C est légèrement inférieure à 200s (le temps d’utilisation minimal requis pour l’application étant 

d’environ 180s au total).  

Tableau 52 : Temps de montée en température entre les enregistrements du pyromètre bichromatique et de la caméra 
thermique (ε=0,75) pour une même campagne d’essai sous torche oxyacétylénique sur des composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC.  

N° 
combinaison 

Temps moyen de 
montée en température 

pour T>2000°C en s 

Temps de montée en 
température en s 

Pyromètre bichromatique 

Temps de montée en 
température en s  

Caméra thermique 

1 44,5 ± 49 5,4 ± 3 83,7 ± 53 

2 64,5 ± 35 43,1 ± 3 85,9 ± 41 

6* 92,6 ± 115 27,3 ± 20 157,9 ± 30 

3** 55,6 ± 60 9,8 ± 5 101,4 ± 55 

4** 51,3 ± 43 9,3 ± 5 93,3 ± 28 

5** 76,8 ± 77 13,5 ± 13 140,2 ± 11 
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 Variation de l’émissivité à la surface des échantillons : 

Une différence importante est notable entre les valeurs de températures extraites des 

enregistrements de la caméra thermique et du pyromètre bichromatique. En effet, les enregistrements 

présentent un décalage en température au cours du temps (Figure 123).  

 
Figure 123 : Enregistrements simultanés de la température en face avant par caméra thermique et pyromètre 

bichromatique pour un composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 3** durant un essai sous torche de 260s. 

La mesure donnée par le pyromètre bichromatique s’appuie sur des valeurs d’émissivité ε1 et ε2 

identiques dans les 2 gammes de longueurs d’ondes de mesure. La caméra thermique considère une 

seule émissivité, fixée à 0,75 pour les essais d’après les valeurs d’émissivité issues de la littérature pour 

une composition chimique de type ZrB2+SiC [BANSAL, 2005 ; SCATTEIA, 2008]. La caméra thermique 

ne tient pas compte des variations d’émissivité en cours d’essai, tandis que les mesures réalisées avec 

le pyromètre permettent de prendre en compte ces possibles variations, amenant certainement à une 

mesure de température plus fiable.  

Les variations de compositions chimiques de la surface testées, associées à la dégradation progressive 

des échantillons (rugosité, épaisseur…), entraînent ces évolutions d’émissivité. Après environ 175s, les 

échantillons semblent atteindre un état d’équilibre. Les courbes de températures mesurées par les 2 

moyens se superposent.  

La loi de Stefan-Boltzmann (Équation 60) permet de calculer l’émissivité totale d’un matériau. 

ε =  
M

𝜎 𝑇4  Équation 60 

Où M est l’émittance énergétique spectrale en W.m-2, σ est la constante de Stefan-Boltzmann en 
W.m-2.K-4, T est la température en K et ε est l’émissivité (1 ≥ ε ≥ 0). 

En considérant, une puissance rayonnée constante (également définie comme l’émittance énergétique 

spectrale) reçue par les 2 moyens de mesure, l’émissivité du pyromètre bichromatique est calculée à 

partir de la valeur de température et de l’émissivité fixée pour la caméra thermique (Équation 61). 
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ε𝑝𝑦𝑟𝑜𝑚è𝑡𝑟𝑒 =  
ε𝑐𝑎𝑚 𝑡ℎ 𝑇𝑐𝑎𝑚 𝑡ℎ

4

𝑇𝑝𝑦𝑟𝑜𝑚è𝑡𝑟𝑒
4   Équation 61 

Où εpyromètre et εcam th sont respectivement les émissivités du pyromètre et de la caméra thermique, 
Tpyromètre et Tcam th sont respectivement les températures du pyromètre et de la caméra thermique 
en K. 

En considérant les données de la Figure 123, le calcul de l’émissivité du pyromètre montre une 

augmentation de l’émissivité d’environ 0,52 à 0,75 (Tableau 53). Dans la littérature, l’émissivité de 

matériaux ZrB2+20%vol.SiC à l’état non oxydé a été évaluée à environ 0,56 [BANSAL, 2005] et une 

valeur d’environ 0,7 correspondrait à un état oxydé (présence majoritaire de ZrO2) [SCATTEIA, 2008]. 

Les valeurs calculées issues des essais sous torche sont proches des données de la littérature. Les 

caractérisations structurales et morphologiques permettront de se rendre compte des modifications 

de surface subies par les matériaux en cours d’essai (voir partie II.2, plus loin dans ce chapitre).  

Tableau 53 : Émissivité du pyromètre bichromatique calculée à partir des enregistrements de la Figure 123 correspondant 
à un composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 3** durant un essai sous torche oxyacétylénique de 260s.  

Temps de l’essai en s Emissivité calculée  

40 0,52 

80 0,60 

150 0,69 

200 0,72 

250 0,75 

II.1.b. Gradient de température et propriété de barrière 

thermique  

Les enregistrements simultanés de la température en face avant et arrière montrent 

l’établissement d’un important gradient de température à travers les 5mm d’épaisseur initiale des 

échantillons. En effet, la température en face avant atteint des valeurs supérieures à 2000°C pour 

l’ensemble des échantillons, tandis que celle en face arrière atteint une valeur moyenne d’environ 

1450°C (minimum de 1340°C et maximum 1580°C, valeurs mesurées avec le pyromètre 

bichromatique).  

Tableau 54 : Valeurs de la température maximale atteinte en face arrière en cours d’essai sous torche oxyacétylénique 
pour des composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC des combinaisons 1, 2 et 6*. 

N° combinaison 
Température en 
face arrière en °C 

1 1455 ± 35 

2 1463 ± 118 

6* 1439 ± 16 

Les enregistrements en face avant et arrière réalisés avec le pyromètre bichromatique indiquent une 

augmentation progressive de ces 2 températures tout au long des essais (Figure 124). Un gradient de 

température s’établit dès le début de l’exposition à la torche et peut atteindre, dans ce cas, environ 

800°C d’écart après 200s de test.  
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Pour l’ensemble des échantillons, la différence de température est toujours supérieure à 550°C. La 

diffusion de la chaleur au sein des échantillons se fait progressivement. En effet, un temps de mise à 

l’équilibre est nécessaire dans les 30 à 60 premières secondes des essais, avant d’atteindre un écart 

constant entre face avant et face arrière. Cet important gradient thermique indique une accumulation 

de chaleur en face avant avec un transfert fortement limité à travers l’échantillon. Ces observations 

sont typiques de l’effet de barrière thermique pouvant être créé par une couche d’oxydes réfractaires 

formée en surface (effet accru pour un matériau poreux). L’influence de la composition de la matrice 

n’apparaît pas significative sur les échantillons testés.  

 
Figure 124 : Enregistrements en face avant et arrière par le pyromètre bichromatique pour des essais de 260s et 360s (la 

température en face avant pour les essais des 360s n’a pas été mesurée avec le pyromètre). 

Conclusion intermédiaire : 

Les paramètres d’essai sous torche utilisés ont permis d’atteindre des températures 

supérieures à 2000°C. Les températures maximales atteintes en face avant et arrière ne semblent pas 

dépendre de la composition de la matrice. Néanmoins, le caractère de barrière thermique des couches 

d’oxydes superficielles est mis en évidence par l’intermédiaire des mesures simultanées de 

température en face avant et arrière en cours d’essai. Un gradient thermique d’au moins 550°C est 

observé sur tous les échantillons, dont l’épaisseur initiale est d’environ 5mm.  

La mesure de la température en face avant à l’aide d’une caméra thermique et d’un pyromètre 

bichromatique a permis de mettre en évidence les variations d’émissivités en cours d’essai. Les 

évolutions de compositions chimiques attendues et la dégradation progressive des matériaux 

entraînent ces variations. Les analyses structurales et morphologiques sont donc réalisées sur les 

matériaux afin d’expliquer le comportement des matériaux. 
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II.2. Évolution de la structure et de la microstructure des 

matériaux  

Dans cette partie, les analyses structurales et morphologiques réalisées sur les composites 

après les essais d’oxydation/corrosion sous torche oxyacétylénique permettent de décrire les 

évolutions des matériaux qui sont à relier au comportement des matériaux en cours d’essai.  

II.2.a. Comparaison de l’état de surface avant et après les essais  

Après élaboration, la surface des échantillons est recouverte d’une couche principalement 

composée de phases carbures, notamment ZrC et SiC. Cette couche est inhérente au procédé de RMI 

durant lequel le métal s’infiltre à cœur du composite et s’étale également à la surface des échantillons. 

La diffusion du carbone vers la surface permet alors la transformation totale du métal en carbure(s).  

Les photographies de la surface des échantillons avant essai sous torche oxyacétylénique montrent la 

présence de cette couche superficielle d’aspect plus ou moins rugueux (Figure 125). La surface 

impactée par la flamme n’est pas plane et peut induire des turbulences dans le flux gazeux balayant la 

surface. Dans la quasi-totalité des cas, la couche d’oxydes formée lors des essais se décolle au 

refroidissement lorsque la couche de carbures est présente en surface. Lorsque cette couche de 

carbures est absente ou très fine, tout ou partie de la couche oxydée peut être conservée.  

 
Figure 125 : Photographies de la surface d’un échantillon de la combinaison 6*, avant l’essai, pendant le refroidissement 

et après refroidissement à Tamb (test sous torche oxyacétylénique d’une durée totale de 360s). 

Dans les paragraphes suivants, les résultats de la caractérisation structurale et morphologique 

des couches d’oxydes formées en surface pendant les essais permettent de comprendre comment les 

matériaux réagissent face à la sollicitation thermique et environnementale.  

II.2.b. Caractérisations structurale et morphologique des 

couches d’oxydes  

Seuls les échantillons ayant conservé une partie de leur couche d’oxydes ont été caractérisés. 

Des analyses par diffraction des rayons X sont réalisées en surface puis en section (une fois les 

échantillons enrobés, découpés et polis) en focalisant le faisceau de rayons X sur la zone d’impact de 

la flamme (Tmax). Quelle que soit la combinaison testée ou la durée d’essai, les phases identifiées dans 

Avant essai Pendant refroidissement Après refroidissement

Impact torche
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la couche d’oxydes sont principalement ZrO2 monoclinique, et de façon très minoritaire ZrO2 sous 

forme quadratique. Au vu des températures atteintes en surface lors des essais sous torche, la zircone 

devait être sous sa forme cubique. Malgré un refroidissement rapide, la phase majoritaire de la zircone 

est la phase basse température, monoclinique, peu de phase quadratique subsiste. Sur les 

diffractogrammes, une zone pouvant s’apparenter à une phase peu cristallisée voire amorphe peut 

également être détectée. Cette phase est identifiée comme SiO2 par analyse EDX (en section). Dans le 

cas des échantillons de la combinaison 1 (APS de ZrB2 et RMI de ZrSi2), une phase supplémentaire est 

identifiée au sein de la couche d’oxydes en surface par DRX et EDX, il s’agit de la phase SiC.  

Des observations aux microscopes optique et électronique à balayage permettent de visualiser 

la morphologie des couches d’oxydes. Des macropores (Ø>500µm) sont observés au sein de ces 

couches. Les clichés de la Figure 126 révèlent que le développement de ces macroporosités se fait 

préférentiellement au niveau des fils de fibres de carbone. Les observations à plus fort grandissement 

révèlent que la zircone est poreuse. Cette porosité semble faciliter l’accès et le transport des espèces 

oxydantes et corrosives à travers la couche. Lors de la progression du front d’oxydation, le carbone 

s’oxyde de manière active en formant des oxydes gazeux (principalement CO et CO2). Respectivement, 

cette porosité aide à limiter l’accumulation de ces gaz dans ou sous la couche d’oxydes et semble 

prévenir les risques d’éclatement de la couche.  

La zircone formée lors des essais garde un aspect granulaire, du fait de l’oxydation de particules de 

ZrB2 à partir desquelles elle est principalement formée. Au sein des grains, la zircone s’est développée 

sous forme colonnaire (Figure 127).  

 
Figure 126 : Micrographies en section d’un composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 2 au niveau de la zone 

d’impact de la torche : a) cliché MO sur toute l’épaisseur ; et b) cliché MEB en électrons secondaires de l’interface couche 
oxydée/matériau sain. 
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Figure 127 : Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés de la couche externe principalement constituée de zircone d’un 

échantillon de la combinaison 1 après essai sous torche. 

La présence majoritaire d’eau dans la flamme provoque une volatilisation importante de la silice. 

Néanmoins, des traces de silice sont identifiées notamment entre les fines colonnes de ZrO2. La silice 

liquide doit s’écouler dans les espaces inter-colonnaires de la zircone. La surface de silice en contact 

avec les espèces oxydantes et corrosives est fortement réduite, et sa volatilisation semble donc limitée 

dans la couche externe poreuse de zircone. La quantité de SiO2 dépend fortement de la proportion de 

SiC pouvant être oxydée, sachant que la vitesse de formation doit être supérieure à la vitesse de 

volatilisation de l’oxyde. Dans le cas des échantillons des combinaisons 2, 6*, 3**, 4** et 5** (avec SiC 

< 20%vol.), la silice n’est pas observable en extrême surface, mais peut être ponctuellement localisée 

au sein des grains de ZrO2 entre les colonnes. Cependant, pour les échantillons de la combinaison 1, 

une sous-couche constituée de ZrO2-SiO2-SiC est observée. Ce cas sera abordé plus en détails dans la 

partie suivante. 

De la silice peut être retrouvée en très faible proportion au niveau de l’interface oxydes/matériau sain. 

Il peut s’agir d’une transition entre l’oxydation active et passive du SiC, lorsque SiO(g) peut diffuser 

jusqu’à la surface et réagir à nouveau pour former SiO2(s,l). La silice peut donc être présente au niveau 

des bordures de fils non protégés par une couche d’oxydes solides et débouchant en surface. Le 

carbure de silicium est initialement présent à la surface du PyC après élaboration, et peut donc être 

oxydé à son emplacement initial. Ces fils peuvent être mis à nu pendant les essais ou le refroidissement 

lorsque la couche d’oxydes s’écaille. L’étalement de la silice sur les fibres de carbone peut alors 

permettre de les protéger en limitant l’accès des espèces oxydantes et corrosives vers le PyC et les 

fibres (Figure 128).  

Dans le paragraphe suivant, l’analyse de la composition chimique de la couche d’oxydes et la 

répartition des composés permettra de déterminer l’influence de la composition chimique initiale sur 

l’adhérence de la couche d’oxydes pendant et après refroidissement.  
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Figure 128 : Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés en section au niveau de la surface d’un composite Cf/C-ZrB2-
ZrC-SiC de la combinaison 6* et les cartographies EDX des éléments B, C, O, Si et Zr après un essai sous torche de 260s. 

II.2.c. Influence de la composition initiale sur l’adhérence de la 

couche d’oxydes  

Lorsque la couche de carbures n’induit pas le décollement de la couche d’oxydes, la couche 

oxydée est : (i) adhérente, ou (ii) écaillée au refroidissement. Le comportement semble dépendant de 

la proportion initiale de SiC, et notamment du rapport entre les quantités de SiO2 et de ZrO2 pouvant 

être formées. 

 Interface couche oxydée/matériau sous-jacent : 

Lorsque les couches oxydées sont au moins partiellement adhérentes après refroidissement, 

il est possible d’observer l’état de l’interface entre la couche d’oxydes et le composite sain. La limite 

se distingue par une discontinuité entre les phases présentes (exemple Figure 129). Le caractère 

poreux et peu dense de la couche oxydée accentue la discontinuité à l’interface (notamment pour les 

matériaux des combinaisons 2, 6*, 3**, 4** et 5**). Le contraste plus foncé de la résine d’enrobage 

permet de rendre compte de l’aspect poreux à l’interface. L’état de l’interface des matériaux de la 

combinaison 1 est abordé plus loin dans cette partie. Le front d’oxydation n’est pas totalement 

rectiligne, il semble dépendre principalement de l’architecture fibreuse. Cependant, les fluctuations 

du front d’oxydation ne semblent pas indiquer de chemins d’oxydation préférentiels ou de piqûration.  
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Figure 129 : Micrographie MEB en électrons secondaires et cartographies élémentaires par EDX des éléments B, C, O, Si, 

Zr ; au niveau de l’interface couche oxydée-matériau non-oxydé après un essai sous torche oxyacétylénique. 

Sur les échantillons dépourvus de couche oxydée après refroidissement, l’interface est endommagée 

par l’écaillage de la couche (Figure 130). Des traces d’oxydes peuvent être détectées jusqu’à environ 

200µm sous la surface du fait de l’ouverture de fissures ou de porosités dans le matériau sous-jacent, 

permettant aux espèces oxydantes et corrosives de pénétrer dans le matériau en cours de 

refroidissement. Sur le cliché de la Figure 130, des fissures sont visibles dans la matrice. Certaines 

traversent la bordure des torons de fibres et débouchent à la surface.  

 
Figure 130 : Cliché MEB en électrons secondaires au niveau de la surface mise à nue par l’écaillage de la couche d’oxydes 

après une exposition sous torche de 260s sur un composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 2. 
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Dans les paragraphes suivants, des hypothèses sont proposées quant à l’adhérence de la 

couche oxydée après refroidissement en s’appuyant sur les différences de comportement en fonction 

de la proportion initiale de SiC dans la matrice.  

 Couche d’oxydes écaillée : cas des compositions de matrice pauvres en SiC (<20%vol.)  

Les échantillons des combinaisons 2, 6*, 3**, 4** et 5** présentent une couche d’oxydes qui 

s’écaille à partir des bords avant de se décoller partiellement ou totalement (Figure 125, paragraphe 

II.2.a). Les observations en section de différents échantillons montrent la présence d’une fissure entre 

la couche d’oxydes et le matériau sous-jacent (Figure 131). La fissure traverse l’échantillon de part en 

part et crée ainsi une discontinuité entre la couche oxydée et le matériau sain.  

 
Figure 131 : Clichés MO de la section d’un composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 3** après une exposition sous 

torche oxyacétylénique de 260s.  

Dans le cas des échantillons des combinaisons 3**, 4** et 5**, cette fissuration est discontinue le long 

de l’interface. Des ponts d’oxydes fixent localement la couche d’oxydes au composite sain lorsque la 

proportion initiale de SiC croît dans la matrice. Respectivement, la quantité croissante de SiO2 pouvant 

être formée permet de limiter l’écaillage de la couche d’oxydes (celle-ci reste facilement détachable 

lors de la manipulation des échantillons). 

La zircone a été identifiée par DRX et MEB-EDX comme la phase majoritaire au sein de la 

couche d’oxydes. Au cours du refroidissement, les matériaux subissent un choc thermique, supérieur 

à 1000°C en quelques secondes dès l’arrêt de l’alimentation en gaz de la torche. La zircone est alors 

sujette à une transformation allotropique (de type martensitique) quasi instantanée aux alentours de 

950°C passant de la phase quadratique à la phase monoclinique, et accompagnée d’une augmentation 

brutale de volume de l’ordre de 4,5% [MOULIN, 2008]. Par ailleurs, le coefficient d’expansion 

thermique de la zircone passe d’environ 10 à 13.10-6K-1 en phase cubique (partiellement à totalement 

stabilisée), à 7,5.10-6K-1 en phase monoclinique [MOULIN, 2008]. La couche d’oxydes se contracte 

beaucoup plus que le composite Cf/C-UHTC (sachant que αPyC ≈ 2,5.10-6K-1 < αCf/C-UHTC < αZrC ≈ 7.10-6K-1 

[TANG, 2017]). Malgré une variation importante du CET, la variation de volume induite lors du 

refroidissement est majoritairement attribuée à la transformation allotropique de la zircone. Cette 

variation de volume provoque l’écaillage de la couche d’oxydes à l’interface avec le matériau sous-

jacent par rupture des liaisons entre les oxydes et le composite sain. La fissuration est induite par la 

relaxation des contraintes et s’initie préférentiellement au niveau des surfaces libres (arêtes de 
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l’échantillon). La propagation du décollement à partir des bords conduit à une rupture le plus souvent 

totale des liaisons à l’interface oxydes/matériau sous-jacent.  

En plus de l’effet d’arêtes, il faut également prendre en compte la présence de nombreux défauts, tels 

que des porosités, dans la couche d’oxydes et à l’interface oxydes/matériau sous-jacent qui facilitent 

la propagation des fissures [SANFELD, 1992] (Figure 132). Si trop peu de silice est formée, celle-ci se 

volatilise rapidement en cours d’essai et n’est pas suffisante pour combler la porosité créée dans la 

couche d’oxydes (volatilisation d’espèces oxydes comme B2O3 et consommation du carbone sous 

forme de CO et CO2).  

 
Figure 132 : Micrographie MEB en électrons secondaires en section à l’interface entre la couche de zircone et le matériau 

sain pour un composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 1 après un essai sous torche oxyacétylénique de 360s. 

Au contraire, les échantillons de la combinaison 1 présentent une proportion initiale en SiC 

supérieure à 35%vol. dans la matrice et ont conservé une couche d’oxydes adhérente après 

refroidissement. Les résultats de leur caractérisation sont présentés dans le paragraphe suivant.  

 Couche d’oxydes adhérente : cas des compositions de matrice riches en SiC (>35%vol.)  

Les échantillons densifiés par RMI de ZrSi2 (combinaison 1) conservent une couche d’oxydes 

uniforme et suffisamment adhérente pour ne pas s’écailler au refroidissement. L’état de la surface 

après refroidissement montre un aspect similaire aux échantillons densifiés par RMI de silicium Cf/C-

ZrB2-SiC-Si (Chapitre III – paragraphe IV.3.b). Une rugosité se développe en surface suivant l’alternance 

régulière entre les blocs de fibres et les blocs de matrice (Figure 133). Cette hétérogénéité en surface 

est reliée aux différents comportements en oxydation des composés de la matrice et des fibres de 

carbone proches de la surface. Dans les conditions de tests, le produit de l’oxydation de la matrice est 

principalement l’oxyde solide ZrO2, tandis que les fibres de carbone s’oxydent de manière active en 

formant des oxydes gazeux (CO et CO2 notamment). La silice peut également être formée sous forme 

liquide mais se volatilise en SiO et également sous forme SiOH sous haut flux gazeux en présence d’eau 

(conditions de volatilisation accélérée). Des porosités sont donc formées en lieu et place des fibres de 

carbone situées proches de la surface.  
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Figure 133 : Photographies de la surface de composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 1 après un essai sous torche 

oxyacétylénique pendant : a) 260s et b) 360s. 

Les observations MO et MEB en section montrent la présence de plusieurs phases dans la couche 

d’oxydes (Figure 134). Aucune fissure traversante n’est observée à l’interface couche oxydée/matériau 

sous-jacent après refroidissement (pour des durées d’essai de 260 et 360s).  

 
Figure 134 : Cliché MO de la section d’un composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 1 après un essai de 260s sous 

torche oxyacétylénique. 

La composition de la couche oxydée est complexe avec : (i) une couche externe formée par ZrO2, et (ii) 

une sous-couche contenant ZrO2 et SiC partiellement oxydé en SiO2 au-dessus du composite sain. Les 

cartographies élémentaires par EDX présentées Figure 135 permettent de distinguer le carbure de 

silicium. Une couche très fine de SiO2 (inférieure à 2µm) recouvre les grains de SiC. Les analyses DRX 

effectuées sur cette couche au niveau de la zone chaude confirment la présence de ZrO2 (sous sa forme 

monoclinique) et de SiC (sous sa forme β). La présence de SiC partiellement oxydé au sein de ZrO2 

semble indiquer une diffusion ralentie des gaz oxydants et corrosifs à travers la couche d’oxydes, ou la 

présence d’une atmosphère gazeuse limitant localement l’oxydation active du SiC. La diminution de la 

température au sein de la couche par effet de barrière thermique apporté par la zircone pourrait 

favoriser la stabilisation de SiC au sein de la couche ZrO2-SiO2-SiC. 

Les phases ZrB2 et ZrC permettent la formation de ZrO2, mais également de B2O3, CO et CO2. Ces 

derniers oxydes se volatilisent rapidement créant ainsi une porosité résiduelle dans la couche 

d’oxydes. La phase SiC étant abondante et répartie de manière homogène au sein de la matrice après 

RMI (avec SiC > 35%vol. pour la combinaison 1), son oxydation en SiO2(l) contribue à établir une 

continuité entre les différentes phases oxydes et non-oxydes par l’intermédiaire de pontages. La 

couche d’oxydes est localement dense. Le transport des espèces oxydantes de la couche oxydée 

jusqu’au matériau sain serait ainsi ralenti.  

a) b)
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Figure 135 : Cliché MO de l’interface couche oxydée/matériau sain, zoom sur la sous-couche d’oxydes au MEB en 

électrons rétrodiffusés et les cartographies élémentaires par EDX associées aux éléments C, O, Si et Zr. Cas de la section 
d’un composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 1 après un essai de 360s sous torche oxyacétylénique. 

Conclusion intermédiaire : 

La couche d’oxydes des composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC est majoritairement composée de 

zircone. Cette couche est globalement poreuse. Des macroporosités sont formées par oxydation des 

fibres de carbone, tandis que des microporosités sont créées dans la structure de la zircone formée 

principalement à partir de particules de ZrB2, où B2O3 est formé et rapidement volatilisé, et à partir de 

ZrC. La porosité a l’avantage de permettre aux oxydes gazeux formés de s’échapper facilement, évitant 

ainsi un éclatement prématuré, lié à l’accumulation sous pression de ces gaz dans la couche d’oxydes. 

Aucune trace de silice n’est détectée en extrême surface et dans la couche d’oxyde externe (ZrO2) dans 

le cas des échantillons contenant moins de 20%vol. de SiC dans la matrice (combinaisons 2, 6*, 3**, 

4** et 5**). Les discontinuités à l’interface entre la couche oxydée et le composite sain deviennent 

des zones de fragilité préférentielles. Une fissuration est observée le long du front d’oxydation. 

Pendant le refroidissement, la différence de coefficient de dilatation thermique ainsi que les variations 

volumiques liées à la transformation allotropique de ZrO2 (de la forme quadratique à monoclinique) 

contribuent au développement de fortes contraintes au niveau de l’interface et à la surface de façon 

étendue. La couche oxydée se décolle à partir des bords des échantillons jusqu’à s’écailler totalement.  
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Dans le cas des composites dont la proportion initiale en SiC est supérieure à 35%vol. dans la matrice 

(combinaison 1), la présence d’une sous-couche oxydée composée de ZrO2, SiC et SiO2 favorise 

l’adhérence avec le composite par pontages et peut contribuer à l’accommodation des contraintes lors 

du refroidissement. L’écaillage de la couche oxydée est limité.  

Afin de vérifier l’efficacité de la protection apportée par les matrices UHTC, des analyses 

morphologiques et structurales ont également été réalisées sous la couche oxydée, jusqu’à 1mm en 

profondeur.  

II.2.d. État des matériaux sous-jacents  

Les analyses DRX réalisées en section sous les couches d’oxydes et sous la zone impactée par 

la torche permettent d’identifier les mêmes phases que celles présentes initialement après RMI : ZrB2, 

ZrC (plus précisément ZrC0,957 pour les combinaisons 1, 2 et 6* ; et ZrC0,96 pour les combinaisons 3**, 

4** et 5**), SiC et C. Des analyses élémentaires par EDX sous l’interface avec la couche oxydée, jusqu’à 

1mm sous la couche oxydée, ne montrent pas d’évolution de composition chimique (Figure 136). Les 

microstructures sont également similaires à celles observées après élaboration des composites. Aucun 

changement morphologique n’est induit par les essais sous torche d’une durée de 260 ou 360s.  

La protection apportée par les couches d’oxydes est donc efficace et permet de limiter la progression 

de l’oxydation sous la forme d’un front d’oxydation, au moins pendant des durées totales d’essai de 

360s. Aucun chemin de dégradation préférentielle n’est révélé.  

 
Figure 136 : Micrographie MEB en électrons rétrodiffusés et les cartographies élémentaires par EDX des éléments B, C, O, 

Si et Zr, sous la couche oxydée en section d’un composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 1 après un essai sous 
torche oxyacétylénique de 360s. 
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Conclusion intermédiaire :  

Les analyses élémentaires et les observations (i) de la couche d’oxydes, (ii) de l’interface 

couche oxydée/matériau sain et (iii) du matériau sous la couche oxydée ont permis de déterminer 

plusieurs causes possibles de l’écaillage et de l’adhérence des couches d’oxydes en cours de 

refroidissement. De plus, il est à noter que l’oxydation se propage sous la forme d’un front sous lequel 

les matériaux ne sont pas endommagés. La protection apportée par la matrice semble limiter la 

progression de l’oxydation/corrosion. Afin de quantifier l’efficacité de la protection en fonction du 

temps, la mesure des épaisseurs consommées et, le cas échant, des épaisseurs d’oxydes sont réalisées.  

II.3. Efficacité de la protection apportée par la matrice 

ZrB2-ZrC-SiC 

II.3.a. Épaisseurs consommées 

Les épaisseurs des couches oxydées ne pouvant pas être mesurées sur la totalité des 

échantillons, l’épaisseur consommée de matériau est la seule valeur accessible systématiquement. 

Certaines mesures ne sont qu’indicatives compte tenu des décohésions et fissurations rendant les 

mesures difficiles. La mesure de l’épaisseur de matériau non oxydé restant est effectuée sur les 

sections polies par microscopie numérique au niveau de la zone d’impact de la torche (zone la plus 

chaude).  

Avec l’augmentation de la durée d’essai (de 260 à 360s, Figure 137), l’évolution de l’épaisseur 

consommée apparaît relativement proportionnelle au temps. Les systèmes testés semblent posséder 

une résistance à l’oxydation accrue vis-à-vis d’un composite Cf/C (sans revêtement, ni matrice), sans 

afficher de consommation forte ou accélérée lors de la progression du front d’oxydation. La totalité 

des valeurs des épaisseurs consommées est regroupée dans le Tableau 55. 

 
Figure 137 : Épaisseur consommée en fonction de la durée d’essai, pour les composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC des 

combinaisons 1, 2, 6*, 3**, 4** et 5** ; et des échantillons de référence : SiC fritté et Cf/C-ZrB2-SiC-Si (la valeur entourée 
par des pointillés rouges est sous-estimée). 
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Tableau 55 : Valeurs des épaisseurs consommées pour les composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC des combinaisons 1, 2, 6*, 3**, 
4** et 5** ; et les échantillons de référence : SiC fritté et Cf/C-ZrB2-SiC-Si, après des essais de 260s et/ou 360s.  

#la couche de carbure inhérente au procédé d’élaboration n’a pas été totalement consommée et ne permet pas 
d’extraire une valeur d’épaisseur consommée cohérente avec les autres résultats.  

##cet essai sur SiC fritté a seulement atteint 1834°C, l’épaisseur consommée est donc sous-estimée. 

N° 
combinaison 

Proportion de SiC dans 
la matrice en %vol. 

Epaisseur consommée en mm 

Essai de 260s Essai de 360s 

1 42 0,65 ± 0,2 0,85 ± 0,2 

2 5 0,92 ± 0,1 0,43 ± 0,2 #  

6* 8 0,63 ± 0,2 0,71 ± 0,4 

3** 14 0,61 ± 0,4 - 

4** 16 0,52 ± 0,1 - 

5** 11 0,75 ± 0,3 - 

Références    

SiC fritté 100 0,11 ± 0,1 ## 1,37 ± 0,2 

Cf/C-ZrB2-SiC-Si >>20 0,92 ± 0,2 0,99 ± 0,3 

Certaines mesures peuvent être surestimées ou sous-estimées (exemple entouré par des pointillés 

rouges sur le graphique de la Figure 137). Les mesures effectuées peuvent être faussées du fait :  

- du décollement de la couche oxydée endommageant l’interface au niveau du front 

d’oxydation : une partie du matériau sous-jacent a pu être décollé  mesure surestimée ; 

- de la présence d’une couche de carbures en surface après élaboration qui n’a pas été 

totalement consommée : l’oxydation du composite sous-jacent peut alors être retardée grâce 

à cette couche qui semble agir comme un revêtement étanche (seal-coat)  mesure sous-

estimée (exemple de la combinaison 2, Figure 138).  

 
Figure 138 : Clichés MO de la section d’un composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 2 après un essai sous torche 

oxyacétylénique pendant 360s, et un zoom sur la zone impactée par la flamme. 
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Des essais dans les mêmes conditions ont été réalisés sur des échantillons de SiC fritté, afin de 

comparer les échantillons élaborés au cours de la thèse aux matériaux de type Cf/C-SiC actuellement 

industrialisés. Pour les échantillons de SiC fritté, la température maximale atteinte au cours des essais 

reste inférieure à 2000°C. Les blocs de SiC utilisés ont une épaisseur initiale conséquente (environ 

5mm), qui limite l’élévation de la température puisque la chaleur est rapidement dissipée (la 

conductivité thermique de SiC est de l’ordre de 125W/m.°C [TANG, 2017]). Bien que pouvant être 

sous-estimée, la valeur d’épaisseur consommée pour 360s d’essai sur SiC fritté (≈1,37±0,2mm) se situe 

nettement au-dessus des autres mesures.  

Tous les échantillons testés pendant 360s montrent une épaisseur consommée inférieure à 1,2mm 

(valeur maximale en tenant compte des écarts-types calculés). Les matériaux de référence élaborés au 

cours de ces travaux par APS et RMI sont de type Cf/C-ZrB2-SiC-Si. Ces échantillons possèdent une 

épaisseur consommée d’environ 0,99±0,3mm après 360s de test. Cette valeur moyenne est la plus 

élevée comparée à tous les matériaux élaborés par APS et RMI.  

Bien que les écarts-types soient importants, du fait de l’architecture des composites (alternance entre 

les fibres et la matrice), les vitesses moyennes de dégradation peuvent être estimées pour chacune 

des compositions testées pendant 260 et/ou 360s à partir des épaisseurs consommées moyennes 

(Tableau 56).  

L’évolution de la vitesse de dégradation en fonction de la proportion de SiC estimée dans la matrice 

des composites testés est représentée Figure 139. La quantité de SiC ne semble pas influencer la 

vitesse de dégradation, si tôt que son taux est au moins égal à 10%vol. L’influence de la proportion de 

ZrC et ZrB2 est également évaluée (respectivement à la Figure 140 et à la Figure 141).  

 

Tableau 56 : Vitesses de dégradation estimées dans la zone la plus chaude impactée par la flamme de la torche pour les 
composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC des combinaisons 1, 2, 6*, 3**, 4** et 5**, et les échantillons de références : SiC fritté et 

Cf/C-ZrB2-SiC-Si. #calcul de la vitesse moyenne de dégradation grâce à une seule durée d’essai. 

N° combinaison 

Proportion des phases dans la matrice 
en %vol. 

Vitesse moyenne de 
dégradation en µm/s 

ZrB2 ZrC SiC 

1 32 26 42 2,41 ± 0,6 

2 34 61 5 3,54 ± 0,2 # 

6* 38 54 8 2,13 ± 1,1 

3** 34 52 14 3,27 ± 1,2 # 

4** 28 56 16 2,00 ± 0,5 # 

5** 43 46 11 3,04 ± 0,9 # 

Références     

SiC fritté 0 0 100 3,81 ± 0,5 # 

Cf/C-ZrB2-SiC-Si <50 0 >>20 3,02 ± 0,7 
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Figure 139 : Vitesse moyenne de dégradation en fonction de la proportion estimée de SiC dans la matrice des composites 

Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC élaborés par APS et RMI, correspondant aux combinaisons 1, 2, 6*, 3**, 4** et 5**. 

 

 
Figure 140 : Vitesse de dégradation en fonction de la proportion estimée de ZrC dans la matrice des composites Cf/C-ZrB2-

ZrC-SiC élaborés par APS et RMI, correspondant aux combinaisons 1, 2, 6*, 3**, 4** et 5**. 
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Figure 141 : Vitesse de dégradation en fonction de la proportion estimée de ZrB2 dans la matrice des composites Cf/C-

ZrB2-ZrC-SiC élaborés par APS et RMI, correspondant aux combinaisons 1, 2, 6*, 3**, 4** et 5**. 

Aucune influence notable de la proportion de ZrC sur la vitesse de dégradation n’est mise en évidence 

(Figure 140). Une proportion de ZrC supérieure à 60%vol. pourrait cependant contribuer à accroître la 

vitesse de consommation des composites. De même l’influence de la proportion de ZrB2 montrerait 

que si ZrB2 est combiné à SiC et ZrC, une proportion comprise entre 25 et 45%vol. dans la matrice 

permettrait de maintenir la protection au même niveau pour toutes les compositions de matrice. Parmi 

les compositions de matrice testées, les composites issus de la combinaison de procédé n°4**, 

élaborés par APS d’un mélange (50%vol. ZrB2 + 25%vol. SiB6 + 25%vol. Si) et RMI de Zr0,912Si0,088, 

contribueraient à mieux protéger les composites Cf/C dans les conditions de test utilisées. La 

proportion initiale de SiC est proche de 20%vol., annoncée dans la littérature comme la proportion 

optimale de SiC à ajouter à ZrB2 pour améliorer la résistance à l’oxydation [OPEKA, 2004 ; GASCH, 

2004]. Il est intéressant de noter qu’une quantité double de ZrC par rapport à ZrB2 pourrait s’avérer 

bénéfique vis-à-vis de la protection contre l’oxydation.  

A l’opposé, dans le cas de la combinaison 2, la vitesse de dégradation est de l’ordre de 3,5µm/s. Bien 

que le rapport ZrC/ZrB2 soit proche de celui de la combinaison 4**, la vitesse de consommation est 

distinctement plus élevée et la proportion en SiC est la plus faible (environ 5%vol.) 

II.3.b. Épaisseurs des couches d’oxydes 

Il est possible d’observer l’évolution de l’épaisseur de la couche d’oxydes formée lors des 

essais sous torche oxyacétylénique sur plusieurs échantillons. Pour des durées d’essai de 260s et 360s, 

l’augmentation de l’épaisseur d’oxydes peut être définie comme proportionnelle au temps (Figure 

142).  

L’augmentation de l’épaisseur de la couche d’oxydes permet de justifier le caractère de barrière 

thermique apporté par les oxydes. En effet, les couches d’oxydes formées sont poreuses et composées 

principalement d’un oxyde réfractaire ZrO2. Ainsi, l’effet combiné de la composition chimique et de la 
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microstructure poreuse devrait permettre de limiter le transfert de chaleur vers le matériau sous-

jacent.  

L’épaisseur des couches d’oxydes des composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC est plus importante que les 

composites de référence Cf/C-ZrB2-SiC-Si densifiés par RMI de Si. La réduction de la quantité de phases 

oxydes liquides (SiO2 et B2O3) pouvant être formées permet respectivement de réduire la proportion 

de phases oxydes volatilisées. Les combinaisons 3** et 4** possèdent les valeurs d’épaisseurs d’oxydes 

formées les plus élevées avec des proportions autour de 30%vol. de ZrB2 et 15%vol. de SiC. L’efficacité 

de protection peut également être jugée d’après les épaisseurs de matériau consommées les plus 

faibles.  

 
Figure 142 : Épaisseur des couches d’oxydes restantes après des essais sous torche oxyacétylénique de 260s et/ou 360s 
pour des composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC issus des combinaisons de procédés 1, 3**, 4**, 6* et un composite de type Cf/C-
ZrB2-SiC-Si densifié par RMI de Si (aucune valeur d’épaisseur n’est extraite des échantillons des combinaisons 2 et 5**). 

II.3.c. Comparaison entre les épaisseurs d’oxydes formées et de 

matériau consommées  

Le Tableau 57 regroupe les valeurs moyennes des rapports entre l’épaisseur d’oxydes formée 

et l’épaisseur de matériau consommée (eoxydes/econso) pour les différentes combinaisons de matériaux 

testés. Lorsque ce rapport et la vitesse de dégradation associée sont faibles, la couche d’oxydes formée 

est dense et protectrice par rapport à l’épaisseur consommée.  

Les matériaux présentant ces caractéristiques correspondent aux combinaisons 1 et 6*. Le 

comportement pour les matériaux de la combinaison 1 est surprenant, puisque la couche d’oxydes 

formée est plus riche en SiO2 (plus volatile) et devrait être plus rapidement dégradée. Les composites 

de référence Cf/C-ZrB2-SiC-Si présentent un rapport eoxydes/econso inférieur à 1, qui témoigne d’une 

couche d’oxydes fortement dégradée qui permet à l’oxydation de se propager sur une épaisseur plus 

importante (eoxydes<econso). La proportion importante de ZrC pour la combinaison 6* semble conférer 

une meilleure résistance à l’oxydation.  
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L’épaisseur consommée pour la combinaison 4** est la plus faible et est associée à la couche d’oxydes 

la plus épaisse. Ce comportement peut être expliqué par un effet bénéfique et protecteur de la couche 

d’oxydes formée. Mais dans le cas de la combinaison 3**, cet effet bénéfique n’est pas démontré, car 

la dispersion des valeurs d’épaisseurs consommées reste importante.  

Tableau 57 : Rapports entre les épaisseurs d’oxydes formées et les épaisseurs de matériau consommées (eoxydes/econso) et 
la vitesse moyenne de dégradation pour les composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC des combinaisons 1, 2, 6*, 3**, 4** et 5**, et 

les échantillons de référence : SiC fritté et Cf/C-ZrB2-SiC-Si.  
#un seul échantillon a permis de mesurer simultanément l’épaisseur consommée et l’épaisseur d’oxydes formée.  

##une seule condition d’essai permet d’extraire la vitesse de dégradation. 

N° 
combinaison 

Proportion des phases dans la 
matrice en %vol. 

Moyenne du 
rapport eoxydes/econso 

Vitesse moyenne 
de dégradation 

en µm/s ZrB2 ZrC SiC 

1 32 26 42 1,21 ± 0,5 2,41 ± 0,6 

2 34 61 5 1,53 ± 1,1 # 3,54 ± 0,2 ## 

6* 38 54 8 1,25 ± 0,5 2,13 ± 1,1 

3** 34 52 14 3,10 ± 2,5 # 3,27 ± 1,2 ## 

4** 28 56 16 3,17 ± 1,7 # 2,00 ± 0,5 ## 

5** 43 46 11 - 3,04 ± 0,9 ## 

Références      

SiC fritté 0 0 100 - 3,81 ± 0,5 ## 

Cf/C-ZrB2-SiC-Si <50 0 >>20 0,55 ± 0,3 3,02 ± 0,7 

Conclusion sur l’efficacité de la protection : 

Au bilan, les matrices testées permettent une protection contre l’oxydation et la corrosion des 

composites Cf/C. Un front d’oxydation net et continu se développe malgré une certaine hétérogénéité 

des constituants. La superposition des écarts-types obtenus sur l’ensemble des mesures d’épaisseur 

peut être justifiée par l’hétérogénéité de distribution volumique des constituants (alternance entre 

blocs de fibres et blocs de matrice) en surface au point d’impact de la torche, ou par la consommation 

partielle de la couche de carbures pouvant être présente en surface. 

Dans les cas des composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC, les couches d’oxydes présentent un comportement 

mécanique suffisamment résistant face au flux gazeux et aux contraintes de cisaillement induites par 

le balayage de la flamme. Bien que la proportion d’oxyde liquide SiO2 puisse être importante, la 

dégradation de la couche d’oxydes est limitée par la formation d’un squelette de ZrO2. Cet oxyde 

présente une structure colonnaire qui améliore la tenue mécanique de la couche d’oxydes. La présence 

d’une porosité importante dans la couche externe de ZrO2 est un avantage puisque cette porosité 

permet l’évacuation des espèces gazeuses et/ou liquides vers la surface des échantillons. Les gaz ne 

s’accumulent pas dans la couche d’oxydes, et le risque d’éclatement de la couche est limité.  

L’efficacité de la protection peut être comparée au comportement en oxydation d’échantillons de 

référence sur les critères suivants :  

- la moindre consommation du matériau avec l’augmentation de la réfractarité de la matrice : 

par comparaison avec les composites Cf/C-ZrB2-SiC-Si élaborés par RMI de Si ; 
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- la nature de la protection dans le cas d’un matériau monophasé : un échantillon de SiC massif 

(SiC fritté de 5mm d’épaisseur initiale) est dégradé jusqu’à environ 1,4 mm en 360s (c’est-à-

dire 3,8µm/s) ;  

- la limitation de la protection dans le cas d’un revêtement : un composite de type Cf/C-SiC 

revêtu SiC (composite de 3mm d’épaisseur initiale) est complètement dégradé et percé au 

point d’impact de la torche en moins de 360s d’essai. 

Pour apporter une protection suffisante pendant 360s à plus de 2000°C, un revêtement de SiC d’une 

épaisseur d’au moins 1,4mm devrait être déposé. Les composites de type Cf/C-UHTC élaborés pour ces 

travaux de thèse présentent tous une épaisseur consommée inférieure à 1,2mm après 360s. La 

protection apportée sous forme de matrice avec une composition chimique ultra-réfractaire de type 

ZrB2-ZrC-SiC permet d’améliorer l’efficacité de la protection anti-oxydation et anti-corrosion pour des 

composites Cf/C et de prolonger sa durée de vie au-delà de 360s.  

L’adhérence des couches d’oxydes formées sur les composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC est 

compromise au refroidissement si tôt que la proportion en SiC est faible. Le gradient entre les 

coefficients d’expansion thermique est trop important entre les différentes phases en contact, oxydes 

et non-oxydes. La transformation allotropique de la zircone est également préjudiciable pour 

l’adhérence de la couche oxydée. Le décollement de la couche d’oxydes en cours de refroidissement 

peut amener à un état de surface similaire pour chacun des composites testés. D’un point de vue 

comparatif, il serait alors intéressant d’effectuer une nouvelle exposition à la torche. Des essais cyclés 

permettraient notamment de comparer objectivement le comportement des échantillons avec une 

couche de carbures en surface. Cette couche, inhérente au procédé de densification par RMI, peut 

limiter la progression de l’oxydation. En effet, la couche de carbures agit comme un revêtement 

protecteur, du fait d’un comportement en oxydation homogène et d’une imperméabilité aux espèces 

oxydantes et corrosives de par l’état dense de la couche après élaboration.  

Dans la partie suivante, les résultats obtenus lors d’essais cyclés sont exposés. Ces essais vont 

permettre d’évaluer la capacité des composites à se protéger lors d’une éventuelle réutilisation ou 

dans le cas d’une fissuration post élaboration ou après usinage des pièces.  
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III. Tests sous haut flux cyclés 

Dans le but d’évaluer la capacité d’autoprotection des matériaux, tous les composites ont été 

soumis à 2 expositions successives de 260s sous torche oxyacétylénique, dans les mêmes conditions 

de mélange gazeux, d’inclinaison et de distance torche-échantillon citées en introduction (paragraphe 

I). Ces tests se veulent représentatifs d’une réutilisation et/ou d’une surface endommagée par 

fissuration après élaboration ou après usinage des pièces. Entre les 2 cycles d’exposition, la durée de 

refroidissement intermédiaire est toujours de 4 minutes et permet au matériau d’atteindre une 

température inférieure à 400°C. La couche d’oxydes formée lors du premier cycle est alors :  

- soit ôtée manuellement – légende figures et tableaux : « essai sous torche de type 2 cycles–

couche oxydes ôtée » ; 

- soit conservée avant le deuxième cycle de 260s– légende figures et tableaux : « essai sous 

torche de type 2 cycles–couche oxydes conservée ». 

Les différentes caractérisations permettent d’évaluer la capacité d’autoprotection de chaque 

composition de matrice après 2 cycles d’exposition successifs entrecoupés par un choc thermique. Les 

résultats sont à la fois comparés aux essais précédents de 260s et à la fois comparés aux données 

extrapolées pour des essais de 2x260s=520s en continu (données extrapolées des tests à durée 

variable de 260 et 360s, où l’évolution des épaisseurs d’oxydes formées et de matériau consommées 

est considérée linéaire et proportionnelle au temps).  

III.1. Comportement en température et histoire thermique  

Sans caractérisation possible des échantillons à la fin du premier cycle d’oxydation/corrosion 

sous torche, la validation de cette première étape est effectuée en comparant la courbe de 

température en face avant jusqu’à 260s, avec celle des essais précédents de 260s sur les matériaux 

des mêmes combinaisons. Ainsi, il est possible de comparer la montée en température et les 

températures maximales atteintes lors des 2 cycles d’exposition (Tableau 58). Lorsque la couche 

d’oxydes est conservée entre les 2 cycles, la température en face avant lors du cycle 2 est toujours plus 

élevée que celle du cycle 1. Dans le cas où la couche d’oxydes est ôtée, la température du cycle 2 est 

similaire à celle atteinte au cycle 1.  

Tableau 58 : Température maximale atteinte en face avant pour différents échantillons issus des combinaisons de 
procédé 1, 2, 6*, 3**, 4** et 5** pendant des essais sous torche de type 2 cycles–couche oxydes ôtée ou conservée, 

mesures réalisées avec le pyromètre bichromatique. Pour tous les échantillons, une seule série de mesures a été réalisée. 
#échantillons où la couche d’oxydes n’est pas totalement ôtée du fait d’une bonne adhérence de celle-ci. 

 
Température maximale mesurée en face avant en °C 

2 cycles–Couche d’oxydes conservée 2 cycles–Couche d’oxydes ôtée 

N° Combinaison Cycle 1 de 260s Cycle 2 de 260s Cycle 1 de 260s Cycle 2 de 260s 

1 2282 ± 1 2291 ± 1 2260 ± 2 2266 ± 3 # 

2 2167 ± 2 2193 ± 2 2172 ± 3 2310 ± 1 # 

6* 2210 ± 2 2284 ± 2 2201 ± 2 2225 ± 2 

3** 2343 ± 2 2407 ± 1 2350 ± 2 2341 ± 2 

4** 2330 ± 1 2424 ± 1 2329 ± 1 2356 ± 1 

5** 2284 ± 1 2378 ± 3 - - 
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La comparaison des profils thermiques du cycle 1 et du cycle 2 (Figure 143) permet de mettre 

en évidence des différences de comportements, dans les cas où la couche superficielle d’oxydes est : 

(i) conservée ; et (ii) ôtée.  

 
Figure 143 : Superpositions des courbes de température en fonction du temps en face avant mesurée par un pyromètre 
bichromatique lors d’essais sous torche de type 2 cycles–couche oxydes (i) conservée et (ii) ôtée pour des composites 

Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 6*.  

Lorsque la couche d’oxydes est conservée, la température en face avant au début du cycle 2 

atteint très rapidement celle en fin de cycle 1 (T>2000°C en moins de 2s) : montée en température 

quasi-instantanée. Dans ce cas, le cycle 2 peut être décrit comme le prolongement du cycle 1, puisque 

la couche d’oxydes est déjà formée. Par son effet de barrière thermique, la couche d’oxydes contribue 

à l’élévation plus rapide de la température en surface. L’accumulation de la chaleur en surface est 

accrue et le transfert de chaleur est ralenti vers le cœur des matériaux. Cet essai peut correspondre à 

un essai d’une durée d’environ 520s.  

Lorsque la couche d’oxydes est ôtée, l’évolution de la température en face avant lors du cycle 2 est 

similaire à celle du cycle 1 : montée en température progressive. En effet, l’état de surface correspond 

à un état non oxydé. Comparativement au cas où la couche est conservée, un temps plus long est 

nécessaire à l’établissement de l’équilibre thermique et à l’établissement de la nouvelle couche 

d’oxydes. La vitesse de montée en température peut cependant être différente entre les 2 cycles 

puisqu’il n’y a plus de couche dense de carbures en surface pour le cycle 2. La composition chimique 
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de la surface est modifiée. Généralement, le temps de mise à l’équilibre est plus court lors du cycle 2. 

L’épaisseur de l’échantillon a respectivement été diminuée (épaisseur consommée entre 0,5±0,1 et 

0,9±0,1, essais d’une durée de 260s, voir paragraphe II.3.a). Le volume à échauffer est donc plus faible. 

Au final, la température maximale en face avant est similaire à la fin des cycles 1 et 2.  

L’analyse des courbes de température permet de mettre en évidence l’importance de l’état de 

surface des échantillons au début de chaque cycle. Les caractérisations structurale et morphologique 

des échantillons mettent en évidence les évolutions de la composition en surface des matériaux 

composites lorsque la couche d’oxydes est conservée ou ôtée avant le cycle 2.  

III.2. Caractérisations structurale et morphologique des 

composites après des essais de 2 cycles successifs  

III.2.a. État de surface avant et après les cycles d’exposition sous 

torche  

Les photographies de la surface des échantillons avant et après le cycle 1 (cliché identique 

lorsque la couche d’oxydes est conservée), après avoir ôté la couche d’oxydes et enfin après le cycle 2 

sont regroupées sur la Figure 144. Un suivi à l’échelle macroscopique du comportement général de la 

couche d’oxydes après chaque cycle est réalisé. L’influence de l’état de surface avant l’exposition sous 

torche est mise en évidence (présence d’une couche de carbures, ou composite sain mis à nu). 

Lorsqu’une couche de carbures dense et homogène est présente avant les essais, la couche oxydée 

après le cycle 1 de 260s présente un aspect visuel plus « lisse » (Figure 144 – combinaisons n°2 et n°6*) 

que dans le cas où la couche de carbures recouvre partiellement la surface impactée par la flamme 

(couche oxydée d’aspect très poreuse et rugueuse, Figure 144 – combinaison n°4**). La couche 

d’oxydes formée à partir d’une couche de carbures s’écaille généralement à partir des bords lors du 

refroidissement (Figure 144 – combinaison n°6*). La différence entre les coefficients d’expansion 

thermique des phases oxydes et non-oxydes, ainsi que les variations volumiques liées à la 

transformation allotropique de ZrO2 ont été identifiées comme les sources de l’écaillage du fait des 

variations de volume importantes lors du refroidissement. Après le cycle 2, l’aspect de la couche 

d’oxydes en surface des échantillons est : 

- « rugueuse » dans le cas de la formation d’une nouvelle couche d’oxydes, lorsque la couche 

d’oxydes est ôtée (combinaison 2 de la Figure 144) ; 

- similaire à la couche d’oxydes obtenue après le cycle 1, lorsque celle-ci est conservée 

(combinaisons 6* et 4** de la Figure 145).  

La couche d’oxydes peut être facilement ôtée des échantillons après le cycle 1. Néanmoins, des 

morceaux d’oxydes peuvent être très adhérents au matériau sous-jacent et ne sont pas ôtés afin de 

ne pas plus endommager le matériau non oxydé (Figure 144 – combinaison n°2). Dans le cas où la 

couche d’oxydes a été volontairement ôtée après le cycle 1, la couche d’oxydes après le cycle 2 est 

volumineuse et semble très rugueuse. La présence de fibres de carbone mises à nue a une influence 

sur le développement de la rugosité qui suit l’architecture fibreuse du composite (les produits de 

l’oxydation du carbone sont uniquement à l’état gazeux). 

Dans le paragraphe suivant, l’évolution de la composition chimique et de la répartition des 

phases est caractérisée à partir des observations et des analyses chimiques réalisées en section.  
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Figure 144 : Photographies de l’état de surface avant et après les essais sous torche de type 2 cycles–couche oxydes 

conservée ou ôtée pour des composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC des combinaisons 2, 6* et 4**. 

 
Figure 145 : Photographies vue de profil des composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC des combinaisons 6* et 4** après le 2ème cycle 

d’exposition sous torche d’essais de type 2 cycles–couche oxydes conservée (cf. Figure 144).  

Combinaison N°2

Combinaison N°6*

Combinaison N°4**

Avant Après – 1er cycle Couche ôtée Après – 2ème cycle

Avant Après – 1er cycle Couche conservée Après – 2ème cycle

Avant Après – 1er cycle Couche conservée Après – 2ème cycle

Couche de 
carbures 

dense

Couche de 
carbures 

dense

Peu de 
carbures en 

surface

Morceau 
d’oxydes 
adhérent

Matériau 
sous-jacent 
non oxydé

Couche 
d’oxydes 
« lisse »

Couche 
d’oxydes 
« lisse »

Couche 
d’oxydes 

« rugueuse »

Couche 
d’oxydes 

« rugueuse »

Couche d’oxydes décollée 
à partir des bords

impact torche

Couche 
d’oxydes 
« lisse »

Couche 
d’oxydes 

« rugueuse »

impact torche

impact torche

Couche d’oxydes 
adhérente

Combinaison N°6*

Combinaison N°4**

Couche d’oxydes 
« rugueuse »

Couche d’oxydes « lisse » 
décollée à partir des bords



Chapitre V – Évaluation du comportement sous flux gazeux à T>2000°C des composites Cf/C-UHTC 

245 
 

III.2.b. Évolution de la composition des couches d’oxydes après 

les essais cyclés 

De manière générale pour tous les composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC, les analyses DRX réalisées en 

section au niveau de la couche d’oxydes ont permis de montrer que la nature des phases oxydées est 

inchangée après les essais cyclés, comparée aux essais en continu. Les phases identifiées sont : ZrO2 

monoclinique (et de manière minoritaire quadratique) et une phase amorphe SiO2 (confirmée par 

analyse chimique EDX). Les observations en section permettent de comparer la répartition des phases 

et l’état de la couche d’oxydes et de l’interface couche oxydée/matériau sain. Les résultats sont 

comparés à ceux obtenus après une exposition unique sous torche oxyacétylénique de 260s et 2x260s.  

III.2.b.i. Couche d’oxydes ôtée après le cycle 1 :  

 nouvelle couche d’oxydes formée 

Lorsque la couche d’oxydes est volontairement ôtée après le cycle 1, une nouvelle couche 

d’oxydes se développe lors du cycle 2. La formation de cette couche est similaire à la formation de la 

couche d’oxydes lors du cycle 1. Les observations sont à relier à l’analyse des courbes de température 

qui indiquent un comportement similaire pour le cycle 1 et le cycle 2 (paragraphe III.1, Figure 143). Le 

front d’oxydation n’est plus aussi net du fait de l’arrachage volontaire de la couche d’oxydes, arrachage 

qui altère l’état de surface des échantillons avant le cycle 2 (composite sain mis à nu). La progression 

de l’oxydation ne suit pas de chemins préférentiels.  

Les observations MO et MEB des échantillons en section au niveau de la zone impactée par la torche 

montrent la présence d’une décohésion entre la couche d’oxydes et le matériau sain pour les 

échantillons des combinaisons 2, 6*, 3**, 4** et 5** (Figure 146). La couche d’oxydes formée est 

poreuse, avec des macropores formés par l’oxydation des fibres de carbone, et des micropores 

inhérents à la structure colonnaire et poreuse de la zircone.  

Dans le cas des échantillons de la combinaison 1 (Figure 147), la couche d’oxydes apparaît formée de 

deux zones distinctes :  

- une couche externe formée par ZrO2 ;  

- une sous-couche en contact avec le matériau non oxydé constituée d’un mélange ZrO2, SiO2 et 

de particules de SiC partiellement oxydées. 

La formation de cette couche d’oxydes mixtes permet d’assurer la tenue de la couche oxydée au 

refroidissement après le cycle 2.  
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Figure 146 : Composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 2 après un essai sous torche de type 2 cycles–couche 

d’oxydes ôtée observé en section : a) cliché MO ; b) cliché MEB en électrons rétrodiffusés de l’interface oxydes/matériau 
sain ; et c) cliché MEB en électrons secondaires et cartographies EDX associées aux éléments B, C, O, Si et Zr. 

 
Figure 147 : Composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 1 après un essai sous torche de type 2 cycles–couche 

d’oxydes ôtée observé en section : a) cliché MO ; b) cliché MEB en électrons rétrodiffusés de l’interface oxydes/matériau 
sain ; et c) cliché MEB en électrons rétrodiffusés et cartographies par EDX associées aux éléments B, C, O, Si et Zr. 
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III.2.b.ii. Couche d’oxydes conservée après le cycle 1 : 

 évolutions au sein de la couche d’oxydes 

 Comportement général :  

Lorsque la couche d’oxydes est conservée après le cycle 1, il est possible d’observer la 

croissance d’une sous-couche d’oxydes sous la première couche d’oxydes. La possible limite entre les 

2 couches est démarquée par la présence d’une proportion importante de silice à l’interface entre la 

couche d’oxydes du cycle 1 et celle du cycle 2 (Figure 148).  

La couche externe est similaire à celle obtenue après un seul cycle. Elle est principalement constituée 

de ZrO2. La sous-couche d’oxydes créée lors du cycle 2 est constituée d’un mélange ZrO2 et SiO2 avec 

un enrichissement en SiO2 proche de l’interface entre les 2 couches. La silice formée lors du cycle 2 

semble bloquée par la couche d’oxydes du cycle 1.  

 
Figure 148 : Observations en section d’un composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 6* après un essai sous torche 

oxyacétylénique de type 2 cycles–couche d’oxydes conservée : a) cliché MO et b) cliché MEB en électrons rétrodiffusés. 

Lors du 2ème cycle d’exposition sous torche, l’oxydation est réamorcée au niveau de l’interface couche 

d’oxydes/matériau sain dans le cas des combinaisons 2, 6* et 3**. En effet, les couches d’oxydes 

partiellement décollées après le cycle 1 crée une décohésion entre la couche oxydée et le matériau 

sain (Figure 149). Les espèces oxydantes et corrosives peuvent donc diffuser plus facilement à travers 

la fissure et réagir avec le matériau sain. La volatilisation des phases oxydes comme la silice semble 
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ralentie grâce à la présence de la couche de ZrO2 formée lors du cycle 1. À la température d’essai, la 

phase liquide SiO2 peut napper la surface du matériau sain et le protéger d’une dégradation accélérée. 

Les fils de fibres perpendiculaires au front d’oxydation voient leur extrémité protégée par la couche 

riche en silice lorsqu’elles débouchent à l’interface. Cependant, la silice formée à l’interface couche 

d’oxydes/matériau sain ne permet pas toujours d’assurer le maintien de la couche d’oxydes après le 

refroidissement.  

Ce comportement est identique pour les échantillons des combinaisons 2, 6* et 3**, mais les 

observations réalisées sur les échantillons des combinaisons 4** et 5** n’ont pas permis d’observer 

cette accumulation de silice entre les deux couches d’oxydes. Les couches d’oxydes formées lors du 

cycle 1 (pour les échantillons des combinaisons 4** et 5 **) semblent trop poreuses et dégradées pour 

limiter la volatilisation de la silice. Plus d’échantillons seraient à tester pour valider ces hypothèses en 

fonction de la composition chimique initiale de la matrice.  

 
Figure 149 : Observations en section d’un composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 2 après un essai sous torche 

oxyacétylénique de type 2 cycles–couche d’oxydes conservée : a) cliché MO et b) cliché MEB en électrons rétrodiffusés et 
les cartographies élémentaires par EDX associées aux éléments B, C, O, Si et Zr. 

 Cas particulier de la combinaison 1 (APS ZrB2 + RMI ZrSi2) :  

Dans ce cas, la couche d’oxydes formée lors du cycle 1 comporte une couche externe de ZrO2 

et une sous-couche constituée de ZrO2, SiO2 et SiC au-dessus du matériau sain (exposition unique sous 

torche : résultats au paragraphe II.2.c, Figure 135). Après un 2nd cycle d’exposition sous torche, les 
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échantillons montrent toujours la présence d’une couche externe de ZrO2. L’effet du cyclage est 

observé grâce à la présence d’une sous-couche d’oxydes intermédiaire constituée de ZrO2 et SiO2 

d’aspect dense (Figure 150). Une troisième couche plus poreuse est observée au-dessus du matériau 

sain. Les observations à plus fort grandissement et les pointés EDX ont permis d’identifier les phases 

ZrO2, SiO2 et SiC (Figure 151).  

Ainsi, lors du cycle 2, le réamorçage de l’oxydation a permis l’établissement et le maintien d’une sous-

couche contenant à la fois ZrO2 et SiO2 entre la couche externe de ZrO2 formée au cycle 1 et la couche 

contenant ZrO2, SiO2 et SiC formée lors du cycle 2. La structure lamellaire de la zircone dans une matrice 

de SiO2 se rapproche de la structure typique obtenue lors de la solidification d’un équilibre eutectique 

(Figure 151 – cliché MEB réalisé proche de la sous-couche d’oxydes intermédiaire ZrO2+SiO2). Au 

refroidissement l’équilibre eutectique du mélange ZrO2-SiO2 à l’état liquide conduit à la formation de 

ZrO2 et de SiO2 (en accord avec l’équilibre eutectique à plus basse température, environ 1687°C, et au 

vu de l’absence de ZrO2 dissout dans SiO2 d’après les analyses EDX à la Figure 151).  

 
Figure 150 : Observations en section au niveau de la zone impactée par la torche oxyacétylénique d’un composite Cf/C-
ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 1 après un essai de type 2 cycles–couche d’oxydes conservée : a) cliché MO et b) cliché 

MEB en électrons rétrodiffusés et les cartographies par EDX associées aux éléments B, C, O, Si et Zr. 
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Figure 151 : Cliché MEB en électrons rétrodiffusés d’un composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 1 en section après 

un essai sous torche de type 2 cycles–couche d’oxydes conservée et quantification EDX dans la sous-couche d’oxydes 
formée au cycle 2 et constituée de ZrO2, SiC et SiO2 (Cf. Figure 150). 

Au bilan, les essais cyclés durant lesquels la couche d’oxydes est conservée, permettent de 

mettre en évidence la croissance d’une deuxième sous-couche d’oxydes, sous la couche d’oxydes 

globale formée lors du cycle 1. L’oxydation se propage sous la forme d’un front de la même manière 

que lors d’une seule exposition à la torche. La silice liquide formée lors du cycle 2 s’écoule sous l’effet 

des forces capillaires jusqu’à l’interface entre les couches d’oxydes du cycle 1 et du cycle 2. Dans le 

paragraphe suivant, l’état des composites sous le front d’oxydation est présenté avant de discuter de 

l’efficacité de la protection apportée par les matrices lors des essais cyclés.  

III.2.c. Matériaux sous la couche d’oxydes  

Sous la couche d’oxydes, quelle que soit la combinaison de procédés utilisée pour l’élaboration 

des composites, les matériaux sous-jacents sont non oxydés après les essais cyclés, que la couche 

d’oxydes ait été conservée ou ôtée après le 1er cycle d’exposition sous torche. L’allure du front 

d’oxydation peut être plus tortueuse lorsque la couche a été ôtée du fait d’un endommagement 

volontaire de la surface des matériaux après le cycle 1. Néanmoins, aucune piqûration ou site 

d’oxydation préférentiel n’est observé. La propagation de l’oxydation semble homogène.  
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Dans le composite sain, la répartition des phases est identique à la distribution observée après 

élaboration (Figure 152). Aucun changement morphologique et structural n’est observé. Les pointés 

EDX permettent d’identifier la phase SiC proche du PyC matriciel et un mélange ZrC-ZrB2 dans le reste 

de la matrice, répartis différemment suivant les composés initialement introduits. 

 
Figure 152 : Observations d’un composite Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC de la combinaison 4** après un essai sous torche 

oxyacétylénique de type 2 cycles-couche d’oxydes ôtée : a) cliché MO de la section globale et b) micrographie MEB en 
électrons rétrodiffusés à 1mm sous la couche d’oxydes au niveau de la zone d’impact de la flamme.  

III.3. Capacité d’autoprotection des composites Cf/C-ZrB2-

ZrC-SiC 

La comparaison des épaisseurs consommées et des épaisseurs d’oxydes formées permet 

d’évaluer l’influence de la présence de cette couche mixte ZrO2 et SiO2 sur la capacité d’autoprotection 

des matériaux et l’efficacité de la protection apportée par les matrices ZrB2-ZrC-SiC.  

III.3.a. Épaisseurs consommées  

Les valeurs des épaisseurs consommées sont regroupées dans le Tableau 59 pour chaque type 

d’essais afin de comparer l’influence de l’état de surface sur le cyclage par rapport aux essais à durée 

variable (les valeurs d’épaisseurs consommées semblaient linéaires et proportionnelles au temps 

d’exposition total, des valeurs à 520s peuvent être extrapolées). Plusieurs valeurs sont sur- ou sous-

estimées du fait de l’état de la couche de carbures initiale ou de l’état de surface intermédiaire après 

écaillage de la couche d’oxydes. Néanmoins, plusieurs tendances peuvent être mises en évidence en 

tenant compte des résultats présentés précédemment pour les essais en continu à durée variable.  
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Tableau 59 : Épaisseurs consommées pour les composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC des combinaisons 1, 2, 6*, 3**, 4** et 5** ; et 
la référence Cf/C-ZrB2-SiC-Si : valeurs extrapolées à 520s, ainsi que les valeurs correspondant aux essais sous torche de 

type 2 cycles-couche d’oxydes conservée et 2 cycles-couche d’oxydes ôtée. #morceaux de la couche d’oxydes trop 
adhérents pour être ôtés manuellement et couche carbure initiale épaisse. ##surface fortement endommagée après 

avoir gratté la couche d’oxydes du cycle 1. (1 point) une seule durée d’essai permet d’extrapoler la valeur à 520s.  

 Épaisseur consommée en mm 

N° Combinaison 
2 cycles-Couche 
d’oxydes ôtée 

2 cycles-Couche 
d’oxydes conservée 

Valeur extrapolée pour un 
essai en continu de 520s 

1 1,67 ± 0,2 1,32 ± 0,7 1,3 ± 0,2 

2 1,31 ± 0,2 0,65 ± 0,3 1,8 ± 0,1 (1 point) 

6* 0,39 ± 0,2 # 0,68 ± 0,3 1,1 ± 0,3 

3** 2,22 ± 0,2 ## 1,30 ± 0,4 1,7 ± 0,6 (1 point) 

4** 1,99 ± 0,4 1,31 ± 0,4 1,0 ± 0,3 (1 point) 

5** - 2,08 ± 0,2 1,6 ± 0,4 (1 point) 

Référence    

Cf/C-ZrB2-SiC-Si - 1,09 ± 0,4 1,6 ± 0,4 

Lorsque la couche d’oxydes est ôtée après le cycle 1, l’épaisseur consommée mesurée après le cycle 2 

est supérieure à la valeur extrapolée pour un essai sous torche en continu d’une durée totale de 520s. 

En effet, aucune couche de carbures ou d’oxydes ne protège les matériaux en début de cycle 2 et la 

formation de la nouvelle couche d’oxydes nécessite la consommation de matériau sain uniquement (il 

n’y a plus de couche de carbures, le composite est à nu).  

Lorsque la couche d’oxydes est conservée après le cycle 1, les épaisseurs consommées sont plus faibles 

que dans le cas précédent. L’oxydation/corrosion se poursuit avec la présence de la couche d’oxydes 

protectrice en surface formée au cours du 1er cycle. En comparaison avec les valeurs d’épaisseurs 

consommées extrapolées pour une durée d’essai totale de 520s, les épaisseurs consommées obtenues 

après le 2ème cycle semblent légèrement inférieures. Le maintien de l’effet protecteur de la couche 

d’oxydes du cycle 1 est vérifié. La présence de cette couche d’oxydes permet de conserver une 

oxydation progressive du matériau sain.  

Au bilan, à partir du nombre restreint d’échantillons, les valeurs d’épaisseurs consommées 

obtenues ne permettent de dégager qu’une tendance globale du comportement des matériaux. L’effet 

du 2nd cycle d’exposition à la torche oxyacétylénique en conservant la couche d’oxydes formée au cycle 

1 semble cependant permettre une dégradation ralentie des matériaux vis-à-vis des essais cyclés où la 

couche d’oxydes est ôtée. Pour assurer la formation d’une nouvelle couche d’oxydes protectrice à 

partir d’un composite mis à nu, une épaisseur consommée un peu plus importante est nécessaire. 

L’influence de l’état de surface initial des échantillons est démontrée.  

III.3.b. Épaisseurs de la couche globale d’oxydes  

Après les essais cyclés, certaines couches d’oxydes ont pu être récupérées et leurs épaisseurs 

mesurées (Tableau 60). Lorsque la couche d’oxydes est ôtée après le cycle 1, l’épaisseur totale de la 

couche oxydée est logiquement plus faible que dans le cas où la couche d’oxydes a été conservée. Il 

est possible de comparer les épaisseurs globales des couches d’oxydes formées lors des essais cyclés 

respectivement avec les valeurs obtenues dans le cas d’une exposition de 260s, et extrapolées à 520s.  
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Tableau 60 : Épaisseurs totales des couches d’oxydes formées pour les composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC des combinaisons 1, 
2, 6*, 3**, 4** et 5** après une exposition sous torche oxyacétylénique de 260s et les valeurs extrapolées à 520s, ainsi 

que les essais de 2 cycles de 260s dont la couche d’oxydes a été ôtée ou conservée. #Couche d’oxydes détruite au 
refroidissement. ##couche de carbures initiale épaisse et morceau d’oxydes trop adhérents pour être ôtés. (1 point) une 

seule durée d’essai permet d’extrapoler la valeur à 520s. 

 Épaisseur globale de la couche d’oxydes en mm 

N° 
Combinaison 

Essai de 
260s 

Essai cyclé 
Couche d’oxydes ôtée 

Essai cyclé 
Couche d’oxydes conservée 

Valeur extrapolée 
à un essai de 520s 

1 0,77 ± 0,2 0,71 ± 0,1 0,90 ± 0,2 1,5 ± 0,2 

2 # 1,27 ± 0,6 0,42 ± 0,1 1,0 ± 0,3 (1 point) 

6* # 0,60 ± 0,2 ## 1,74 ± 0,5 0,9 ± 0,2 

3** 1,89 ± 0,3 1,22 ± 0,3 1,82 ± 0,4 3,8 ± 0,5 (1 point) 

4** 1,65 ± 0,4 1,48 ± 0,2 3,59 ± 1,4 3,3 ± 0,9 (1 point) 

5** # - 3,01 ± 0,9 - 

Références     

Cf/C-ZrB2-
SiC-Si 

0,17 ± 0,1 - 0,66 ± 0,2 0,5 ± 0,3 

Les épaisseurs d’oxydes obtenues après un essai sous torche de type « 2 cycles-couche d’oxydes ôtée » 

sont comparables à celles obtenues après un essai en continu d’une durée totale de 260s sur un 

composite sain. Malgré une surface endommagée volontairement lors de l’enlèvement de la couche 

d’oxydes, la matrice ZrB2-ZrC-SiC permet de former une couche d’oxydes protectrice, identique d’un 

point de vue structurale et morphologique aux essais en continu à durée variable. Les essais cyclés où 

la couche d’oxydes intermédiaire est conservée, pourraient être assimilés à des essais en continu de 

520s. Néanmoins, le nombre restreint de mesures disponibles pour extrapoler la valeur à 520s ne 

permet de dégager qu’une tendance globale de comportement.  

D’après les observations réalisées en section, la rétention d’une quantité de silice plus importante 

pourrait favoriser le développement d’une couche d’oxydes plus dense. Ainsi, l’épaisseur globale 

d’oxydes serait abaissée. La protection apportée semble bénéfique et permet de limiter l’épaisseur 

consommée, comme montré précédemment. La dégradation d’une partie de la couche d’oxydes 

formée au cycle 1 ne peut être écartée sous les hautes vitesses de gaz lors du 2ème cycle d’exposition 

sous torche.  

Au bilan, si la couche d’oxydes du cycle 1 est ôtée, alors l’épaisseur d’oxydes globale après le 

cycle 2 est comparable à un essai d’une durée totale de 260s. Si la couche d’oxydes du cycle 1 est 

conservée, alors l’épaisseur d’oxydes finale après le cycle 2 est comparable à un essai de 520s. En effet, 

l’oxydation réalisée lors du 1er cycle permet l’établissement d’une sous-couche protectrice lors du cycle 

2. Cette sous-couche constituée de ZrO2 et SiO2 ralentit l’oxydation et conduit à une épaisseur d’oxydes 

finale plus faible qu’un essai d’une durée totale de 520s. 

 



Chapitre V – Évaluation du comportement sous flux gazeux à T>2000°C des composites Cf/C-UHTC 

254 
 

III.3.c. Comparaison entre les épaisseurs d’oxydes formées et de 

matériau consommées 

Le rapport entre l’épaisseur d’oxydes formée et l’épaisseur de matériau consommée permet 

de se rendre compte des différences de comportements en fonction des conditions d’essai. En tenant 

compte des valeurs de référence eoxydes/econso obtenues avec les essais en continu à durée variable, 

lorsque l’échantillon est soumis à un essai cyclé où la couche d’oxydes intermédiaire est ôtée, une 

épaisseur plus importante de matériau sain est consommée par rapport à la couche d’oxydes formée. 

Le réamorçage de l’oxydation et de la protection se fait sur un matériau déjà endommagé où les fibres 

de carbone sont mises à nue et ne sont plus protégées. Des valeurs inférieures à 1 sont donc obtenues, 

puisque l’épaisseur de la couche d’oxydes est uniquement celle formée et restante à l’issue du 2ème 

cycle.  

Dans le cas des essais cyclés où la couche d’oxydes est conservée, le rapport devrait être similaire à 

celui obtenu pour une exposition à durée variable. Néanmoins comme montré précédemment les 

épaisseurs totales d’oxydes diminuent. La couche peut avoir été dégradée fortement par le flux, ou 

comme exposé dans la partie précédente, la couche d’oxydes du cycle 1 permet de ralentir 

efficacement la consommation de matériau et l’épaisseur de la couche d’oxydes finale est plus faible.  

Tableau 61 : Moyennes des rapports épaisseur d’oxydes / épaisseur consommée (eoxydes/econso) pour les échantillons des 
combinaisons 1, 2, 6*, 3**, 4** et 5**, et références SiC fritté et Cf/C-ZrB2-SiC-Si. #un seul échantillon a permis de 

mesurer simultanément l’épaisseur consommée et l’épaisseur d’oxydes formée. ##couche de carbures initiale 
importante et morceau d’oxydes trop adhérents pour être ôtés. 

N° 
combinaison 

Proportion des phases dans 
la matrice en %vol. 

Moyenne du rapport eoxydes/econso 

Exposition 
sans cyclage 

2 cycles–Couche 
d’oxydes ôtée 

2 cycles–Couche 
d’oxydes conservée ZrB2 ZrC SiC 

1 32 26 42 1,21 ± 0,5 0,59 ± 0,3 0,68 ± 0,5 # 

2 34 61 5 1,53 ± 1,1 # 0,95 ± 0,6 0,65 ± 0,4 # 

6* 38 54 8 1,25 ± 0,5 
1,54 ± 1,1 

# et ## 
2,56 ± 1,9 # 

3** 34 52 14 3,10 ± 2,5 # 0,55 ± 0,2 # 1,40 ± 0,7 # 

4** 28 56 16 3,17 ± 1,7 # 0,74 ± 0,3 # 2,74 ± 1,8 # 

5** 43 46 11 - - 1,45 ± 0,6 # 

Références       

Cf/C-ZrB2-
SiC-Si 

<50 0 >>20 0,55 ± 0,3 - 0,69 ± 0,4 

Dans la partie suivante, des hypothèses quant aux mécanismes de formation des couches 

d’oxydes sont proposés en s’appuyant sur les observations réalisées et en fonction des constituants 

de la matrice. Les avantages et inconvénients de chaque constituant de la matrice sont mis en évidence 

afin de déterminer les compositions de matrice les plus protectrices.  
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IV. Discussion sur la protection des 
composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC 

Dans cette partie, le lien entre les mécanismes d’oxydation/corrosion issus de la littérature et 

les résultats obtenus au cours de ces travaux de thèse permettent de proposer des hypothèses quant 

au processus de dégradation des composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC élaborés par APS et RMI.  

IV.1. Formation des phases oxydes et comportement à 

T>2000°C 

En conditions de propulsion, la température passe en quelques secondes, voire dizaines de 

secondes, de la température ambiante à une température supérieure à 2000°C. La vitesse et la 

composition chimique du flux gazeux ont une influence certaine sur la stabilité chimique, thermique 

et mécanique des phases oxydes formées. Dans l’application visée, les flux gazeux peuvent atteindre 

des vitesses de l’ordre de plusieurs centaines de m/s. Les mélanges gazeux sont complexes. Dans le 

cas le plus sévère sous torche oxyacétylénique, la flamme est constituée de C2H2, H2O et CO2 (réaction 

idéale de combustion). Les tests sont réalisés sous atmosphère ambiante, et la présence des espèces 

gazeuses environnantes (O2, N2 …) devrait également être prise en compte, mais leur interaction 

devrait rester fortement limitée avec les matériaux.  

Après les essais, les oxydes principalement détectés sont ZrO2 et SiO2. La distribution et la 

microstructure de ces phases semblent dépendantes de la répartition et de la quantité des 

constituants matriciels initiaux ZrB2, ZrC et SiC. Ainsi, en s’appuyant sur les observations réalisées au 

cours de ces travaux plusieurs hypothèses sont formulées pour expliquer le développement des 

couches d’oxydes sur les matériaux à T>2000°C et justifier de la protection apportée au composite Cf/C 

par la matrice ZrB2-ZrC-SiC. 

 Oxydation des phases contenant Zr : 

Dans les composites testés, la phase ZrO2 peut être formée à partir de ZrC (Équation 62) et 

ZrB2 (Équation 63) présents dans la matrice. De manière systématique, l’oxyde de bore B2O3 est formé 

à l’état liquide dès 450°C à partir de ZrB2 (Tfusion = 450°C, Équation 63), et passe à l’état gazeux quasi 

instantanément aux températures supérieures à 1850°C (Équation 64Équation 66). Après les tests sous 

torche, aucune trace de borine n’est effectivement retrouvée. Dans la flamme, la présence d’eau 

favorise également la volatilisation de B2O3 sous la forme d’espèces volatiles HxByOz telles que HBO2 et 

H3BO3 par exemple (Équation 65 et Équation 66) [MESCHI, 1960].  

ZrC(s) + 3/2 O2(g)  ZrO2(s) + CO(g) Équation 62 

ZrB2(s) + 5/2 O2(g)  ZrO2(s) + B2O3(l) Équation 63 

B2O3(l)  B2O3(g) Équation 64 

H2O(g) + B2O3(l,g)  2 HBO2(g) Équation 65 

3 H2O(g) + B2O3(l,g)  2 H3BO3(g) Équation 66 
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La zircone se développe généralement sous la forme d’une structure colonnaire [PARTHASARATHY, 

2007]. À travers cette structure poreuse, la volatilisation de B2O3 vers la surface est très peu limitée. 

Après évaporation complète de la borine, le squelette de ZrO2 reste adhérent à ZrB2.  

Dans le cas de ZrC, l’oxyde ZrO2 formé est très poreux et n’est pas adhérent à ZrC au-dessus de 1700°C 

[CLOUGHERTY, 1968 ; WANG, 2012-2 ; PAUL, 2013]. La formation conjointe d’un oxyde solide et d’une 

phase gazeuse, dont la quantité est importante aux températures supérieures à 1700°C, peut 

contribuer à accroître la formation de porosités dans la couche d’oxydes. Dans les composites testés, 

ZrC se trouve en surface des matériaux sous la forme d’une couche dense. L’aspect poreux et poudreux 

a bien été observé en surface après refroidissement. Certaines couches apparaissent adhérentes au 

substrat notamment lorsque ZrC n’est pas la phase majoritaire de ce substrat. Aux températures 

supérieures, à 2000°C un frittage local peut conduire à une consolidation partielle de l’oxyde poreux. 

Dans le cas de ZrB2, la formation simultanée de ZrO2 et B2O3 conduit à un oxyde plus 

volumineux que celui formé à partir de ZrC (les variations volumiques sont respectivement d’environ 

3,2 et 3,0 pour ZrB2 et ZrC). Si B2O3 occupe de manière transitoire l’espace entre les colonnes de ZrO2, 

cet oxyde contribue à la création plus importante de porosité et donc à l’apparition de cette structure 

poreuse particulière. L’estimation de la porosité finale dans la couche d’oxydes après évaporation de 

B2O3 ou CO est respectivement d’environ 64 et 54%vol. pour ZrB2 et ZrC. Sachant que CO se forme 

instantanément sous forme gazeuse, seule son accumulation dans la couche d’oxyde peut contribuer 

à l’augmentation de la porosité (voire conduire à un écaillage prématuré de la couche d’oxydes). La 

porosité ouverte présente dans la couche d’oxyde ZrO2 (entre les colonnes par exemple) semble 

permettre l’évacuation efficace des espèces gazeuses.  

Lors de la montée en température, l’existence d’une transformation allotropique réversible de la 

zircone est également à prendre en compte. Un passage de la phase monoclinique à la phase 

quadratique survient à environ 1150°C et entraîne une contraction « instantanée » de la structure de 

l’ordre de 4,5%. Mais pour tous les matériaux testés, les couches d’oxydes sont adhérentes durant 

toute la durée des essais. Seule l’étape de refroidissement induit un écaillage du fait : (i) des 

différences importantes entre les coefficients d’expansion thermique des composés oxydes et non 

oxydes, mais également à cause de (ii) l’augmentation de volume qui accompagne la transformation 

allotropique de la phase quadratique vers la phase monoclinique de la zircone. 

Pour la plupart des échantillons testés la couche d’oxydes est principalement constituée de 

ZrO2. Mais pour certains échantillons, de la silice est également identifiée. 

 Formation de SiO2 : 

La silice, SiO2, peut être formée uniquement à partir de SiC selon la réaction de l’Équation 67. 

Sous faible pression d’O2 et sous atmosphère corrosive la silice se volatilise rapidement sous la forme 

de SiO(g) (Équation 68Équation 70) ou d’hydroxydes et d’oxyhydroxydes (HxSiyOz) pour des 

températures supérieures à 1000°C (majoritairement Si(OH)4 pour l’Équation 69 [OPILA, 1997], et 

SiO(OH)2 pour l’Équation 70 [JACOBSON, 2005]). Lors de la montée en température, la silice permet la 

protection du matériau sous-jacent de manière transitoire avant d’être volatilisée totalement. Un 

verre borosilicaté peut également être formé et permettrait une meilleure stabilisation 

thermochimique de B2O3 à plus haute température [MONTEVERDE, 2002 ; PAUL, 2013]. Au vu des 
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températures atteintes et des résultats de la caractérisation physico-chimique, la volatilisation de SiO2 

est importante, et celle de B2O3 est totale.  

SiC(s) + 3/2 O2(g)  SiO2(l) + CO(g) Équation 67 

SiC(s) + O2(g)  SiO(g) + CO(g) Équation 68 

SiO2(s,l) + 2 H2O(g)  Si(OH)4(g)  Équation 69 

SiO2(s,l) + H2O(g)  SiO(OH)2(g) Équation 70 

La silice n’étant pas présente en surface après les essais (sur tous les échantillons), la ré-oxydation de 

SiO(g) vers SiO2(s,l) n’a pas lieu (SiO(g) peut être formé proche de l’interface matériau sain/oxydes, là où 

PO2 est plus faible). La flamme impactant les échantillons ne contient l’oxygène que sous la forme de 

réactifs de moindre pouvoir oxydant : H2O et CO2. À la surface de la couche d’oxydes, la volatilisation 

de la silice sous la forme d’hydroxydes et d’oxyhydroxydes est donc fortement accentuée dans les 

conditions d’essais utilisées.  

La structure colonnaire de la zircone peut permettre à une très faible proportion de silice de rester 

confinée entre les colonnes (colonnes très peu espacées, <1µm). La surface pouvant réagir avec les gaz 

oxydants et corrosifs étant réduite, la volatilisation peut être limitée. La quantité de silice retenue ne 

permet cependant pas de remplir le reste de la porosité, de plus grandes dimensions.  

Lors des essais cyclés où la couche d’oxydes est conservée, la volatilisation de la silice est atténuée au 

sein du squelette solide, sous la couche externe de ZrO2 formée lors du 1er cycle. Dans ce cas, il semble 

que la porosité ouverte vers la surface soit réduite. Un frittage très localisé des colonnes de ZrO2 lors 

du 2nd échauffement de la surface pourrait avoir lieu. Le coefficient de variation volumique associé à 

l’oxydation de SiC en SiO2 est de l’ordre de 2,2 et sa viscosité diminue fortement avec l’élévation de la 

température. Ainsi, un remplissage efficace de la porosité est observé dans la sous-couche ZrO2-SiO2. 

La diffusion des espèces oxydantes et corrosives est ralentie grâce à la présence de cet oxyde liquide. 

L’effet bénéfique de la couche ZrO2-SiO2 est démontré sur les échantillons testés, malgré une épaisseur 

consommée importante du fait d’une dégradation superficielle et de la présence plus importante du 

Cf/C dont le comportement en oxydation est actif. 

 Réactivité entre ZrO2/SiC/SiO2 : 

Dans le cas des composites de la combinaison 1, où la proportion de SiC après élaboration est 

la plus élevée dans la matrice (au moins 40%vol.), la silice formée en grande quantité remplit une partie 

des espaces entre les grains et les colonnes de ZrO2 (elle contient également des grains de SiC 

partiellement oxydés).  

La présence de cette couche ne permet pas d’améliorer sensiblement la résistance à l’oxydation 

puisque les valeurs d’épaisseurs consommées sont similaires à d’autres compositions testées. 

L’avantage de cette couche est cependant démontré au refroidissement puisque les couches d’oxydes 

formées sont adhérentes et ne s’écaillent pas. Une meilleure compatibilité thermomécanique avec le 

matériau sain est obtenue, notamment grâce au gradient de coefficient d’expansion thermique lié à la 

nature des différentes phases présentes. Le squelette de ZrO2 solide assure la tenue mécanique de la 

couche d’oxydes au cours des expositions sous torche. Il sert également d’enveloppe à la phase liquide 
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qui ne peut donc pas être éjectée par le flux gazeux. La présence de SiC est également constatée. La 

coexistence de ces phases à l’équilibre permet de moduler les coefficients d’expansion thermique de 

la couche. Ainsi lors du refroidissement les variations volumiques sont accommodées et la couche 

oxydée reste adhérente au matériau sous-jacent. 

Contrairement aux composites élaborés par RMI de Si de type Cf/C-ZrB2-SiC-Si (Chapitre III), la 

silice peut uniquement être formée à partir de SiC dans les composites issus de la combinaison 1. La 

quantité importante de ZrC, également présente dans ces composites, augmente la quantité d’espèces 

CO et/ou CO2 gazeuses pouvant être formée. Dans la littérature, la réaction de formation de SiC et de 

ZrO2 à partir de SiO2 et ZrC est mise en avant (cas du frittage sous vide par pressage à chaud et par SPS 

de mélanges ZrB2-ZrC-SiC dès 1650°C) [MEDRI, 2005]. Compte tenu de l’importante source de carbone 

disponible grâce au composite Cf/C, cette réaction pourrait être entretenue lors des tests. Cependant, 

pour les autres compositions de matrice élaborées au cours de cette thèse (avec des proportions en 

SiC au moins de moitié), aucune trace de SiC n’a été retrouvée avec ZrO2 et SiO2 dans les couches 

oxydées.  

D’autres travaux ont montré la coexistence de SiC et ZrO2 dans le cas d’essais d’oxydation à plus faible 

température, environ 1327°C [LEVINE, 2002]. L’effet de barrière thermique auquel contribue la couche 

externe de ZrO2 abaisse la température des couches d’oxydes sous-jacentes. Par exemple, la zircone 

yttriée (YSZ, stabilisée en phase cubique) permet une diminution de la température d’environ 1°C/µm 

[NICHOLLS, 2003]. Mais les mesures de températures en face arrière montrent que la température 

atteinte à cœur des composites est supérieure à 1327°C lors de tous les essais sous torche 

oxyacétylénique. Les cinétiques d’oxydation et les équilibres thermodynamiques peuvent cependant 

être favorables à la coexistence de ZrO2, SiO2 et SiC.  

La quantité importante de SiO2 liquide formée ne semble pas provoquer de dégradation accélérée, 

comme cela avait pu être montré dans la littérature [OPILA, 2004]. D’après le diagramme de phase 

SiO2-ZrO2 (Figure 153), au-dessus de 1687°C, ZrO2(Q) est en équilibre avec une phase liquide riche en 

SiO2. À la température de test (>2000°C), l’oxyde solide ZrO2 est à l’équilibre avec la phase liquide SiO2 

capable de dissoudre au moins 20%m. de ZrO2. La phase liquide mixte ZrO2-SiO2 semble être créée 

d’après les observations réalisées au sein des couches oxydées formées après 2 cycles successifs sans 

ôter la première couche d’oxydes. En effet, des zones avec une structure typique issue de la 

solidification d’un équilibre eutectique sont observées dans la sous-couche d’oxydes plus riche en silice 

(couche ZrO2-SiO2-SiC). Cependant, la zircone n’est pas dissoute dans la silice d’après les analyses EDX. 

Le composé défini ZrSiO4 n’est pas identifié. La rétention d’une plus grande quantité de SiO2 au sein 

des couches d’oxydes et la capacité de formation de SiO2 en continu sont mises en évidence par la 

présence conjointe de SiO2 et de SiC (Figure 151).  
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Figure 153 : Diagramme de phase binaire SiO2-ZrO2 [LIU, 2015]. 

 Bilan sur la propagation de l’oxydation/corrosion : 

Dans la littérature, l’oxydation de composés de type ZrB2+SiC (contenant entre 6 et 35%vol. de 

SiC) conduit à la formation d’une zone appauvrie en SiC observée sous le front d’oxydation dans le 

matériau sain [CLOUGHERTY, 1968 ; OPILA, 2004 ; FAHRENHOLTZ, 2007-2 ; ANDREANI, 2010 ; BARRE, 

2015 ; SHUGART, 2015]. L’appauvrissement en SiC est associé à l’oxydation active de SiC sous une très 

faible pression partielle en espèces oxydantes. Dans ces travaux, l’oxydation se propage sous la forme 

d’un front d’oxydation/corrosion homogène, et aucune zone d’oxydation préférentielle n’a été 

identifiée. Les conditions locales de la phase gazeuse très riche en CO et CO2 contribuent à limiter 

l’oxydation active de SiC et semblent empêcher la création d’une zone appauvrie en SiC.  

Malgré une quantité importante de carbone (fibres et matrice PyC), celui-ci n’est pas consommé 

préférentiellement par les espèces oxydantes et corrosives. Son oxydation se fait progressivement le 

long du front d’oxydation. Dans les couches d’oxydes, et notamment dans la couche externe de ZrO2, 

la présence de macroporosités à l’emplacement initial de torons de fibres prouve la bonne tenue 

mécanique de la couche d’oxydes vis-à-vis du flux gazeux. La structure colonnaire et poreuse de la 

zircone semble accroître la résistance au cisaillement de la couche.  

L’accumulation excessive des espèces gazeuses dans la couche d’oxydes et à l’interface 

oxydes/matériau sain ne peut pas se produire. En effet, la porosité ouverte permet l’évacuation 

efficace des espèces gazeuses CO et CO2 formées à partir du carbone et des phases carbures ZrC et SiC. 

Le décollement de la couche d’oxydes (à cause des surpressions en espèces gazeuses) et une 

dégradation accélérée du matériau sain sont ainsi évités.  
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Dans la partie suivante, la protection apportée aux composites Cf/C sous la forme d’une 

matrice est comparée aux caractéristiques d’une protection sous la forme de revêtement. Il s’agit de 

mettre en avant l’intérêt d’une matrice UHTC en tant que protection efficace à cœur du matériau. 

IV.2. Efficacité de la protection apportée par une matrice 

Dans le Chapitre I, la revue bibliographique a permis de mettre en avant les caractéristiques 

nécessaires à une bonne protection sous la forme d’un revêtement (Figure 154). La plupart de ces 

caractéristiques sont également valables localement pour une protection sous la forme d’une matrice 

afin d’assurer pleinement les rôles anti-oxydation et anti-corrosion recherchés à T>2000°C pour la 

protection de composites Cf/C sous flux gazeux oxydant et corrosif à haute vitesse. Les composites 

élaborés et testés dans ces travaux présentent des matrices de type ZrB2-SiC-Si et ZrB2-ZrC-SiC. 

 

Figure 154 : Schéma des caractéristiques nécessaires pour une protection de surface sur substrat carboné [STRIFE, 1988]. 

 Limiter la porosité ouverte pour limiter les chemins d’accès préférentiels à cœur du matériau 

après élaboration : 

Une des premières caractéristiques recherchées est d’obtenir un matériau dense après 

élaboration. En effet, si le matériau contient peu de porosités ouvertes et/ou de fissures après 

élaboration, alors les espèces oxydantes et corrosives n’auront pas de chemins d’accès préférentiels à 

cœur du matériau. Il s’agit en fait de sceller le matériau, de le rendre étanche aux espèces oxydantes 

et corrosives.  

Les composites Cf/C-UHTC élaborés dans ces travaux présentent peu de fissures et une porosité 

ouverte inférieure à 5%vol. grâce à la présence d’une couche de carbures en surface et au bon 

remplissage des pores initiaux du renfort Cf/C. De plus, la microstructure obtenue permet d’assurer la 

bonne continuité des phases entre le renfort fibreux et la matrice ZrB2-ZrC-SiC ou ZrB2-SiC-Si. Ce 

comportement global est également observé lors d’essais cyclés malgré l’élimination de la couche de 

carbures initiale.  

 Conserver une bonne adhérence tout au long de l’utilisation (de Tambiante à T>2000°C) : 

Les problèmes d’adhérence entre les matériaux protecteurs et le substrat sont source de 

délaminage et d’écaillage, et sont souvent mis en évidence dans le cas d’une protection par des 

revêtements de surface. L’adhérence est généralement favorisée par une bonne compatibilité 

chimique et mécanique de la température ambiante à la température d’utilisation T≥2000°C.  
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Dans le cas d’une matrice, l’adhérence de la protection est accrue par un ancrage mécanique des 

matériaux protecteurs avec le renfort fibreux. En effet, l’interpénétration des composés de la matrice 

et du renfort fibreux permet d’augmenter la surface de contact et limite ainsi l’écaillage prématuré de 

la protection lors de la montée en température jusqu’à T>2000°C et tout au long du palier en 

température. En plus d’un ancrage physique, lors de l’élaboration de la matrice, les interactions 

chimiques entre les différents précurseurs ont permis d’obtenir une microstructure à gradient de 

composition. La liaison forte créée à l’interface PyC/matrice grâce à la présence de SiC assure la 

cohésion de l’ensemble. Les différences entre les coefficients d’expansion thermique sont modérées 

au sein du matériau grâce à la matrice multi-phasée. Après les essais, la microstructure de la matrice 

reste inchangée au niveau du matériau sain avec toujours très peu de fissures, ce qui démontre une 

bonne stabilité thermique et chimique à T>2000°C.  

Le comportement à très haute température et sous flux gazeux oxydant et corrosif des 

matériaux composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC et Cf/C-ZrB2-SiC-Si montre la formation d’une couche d’oxydes 

qui reste adhérente tout au long des essais. La matrice multi-phasée crée un gradient de composition 

le long de l’interface oxydes/matériau sain qui limite l’apparition de contraintes et assure la continuité 

entre les phases oxydes et non oxydes.  

En cours de refroidissement, les contraintes résiduelles d’origine thermique et les changements de 

structures des phases oxydes (notamment la transformation allotropique de la zircone de la phase 

quadratique à la phase monoclinique) conduisent cependant à l’écaillage de la couche d’oxydes, dans 

le cas des composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC. Néanmoins, d’après les essais, l’adhérence de la couche 

d’oxydes sera effective en cours d’utilisation, sachant que l’application principale ne vise qu’une seule 

utilisation des matériaux. Les essais cyclés ont permis de montrer la possibilité d’obtenir une nouvelle 

couche d’oxydes tout aussi protectrice quel que soit l’état de la surface des matériaux. 

 Propriété de barrière environnementale : 

Les observations en section réalisées après les essais ont montré la propagation de l’oxydation 

sous la forme d’un front homogène, sans zones d’oxydation préférentielles. Bien que la couche 

d’oxydes soit poreuse et permette le transport des espèces oxydantes et corrosives jusqu’au front 

d’oxydation, aucune accélération de la dégradation n’est observée. En effet, le matériau-jacent est 

sain et non oxydé. 

Dans certains échantillons et selon les conditions d’essais (essais cyclés avec conservation de la couche 

d’oxydes), la présence d’une couche mixte contenant ZrO2 et SiO2 peut agir comme une barrière de 

diffusion aux espèces oxydantes et corrosives. En effet, la silice liquide peut napper le matériau non 

oxydé et aussi combler une partie des porosités du squelette solide de ZrO2. La diffusion des espèces 

oxydantes et corrosives peut dans ce cas être ralentie. L’effet bénéfique de cette couche sur la 

diminution de l’épaisseur consommée n’est cependant pas démontré sur les échantillons testés : 

ZrO2(s) est un fort conducteur ionique à très haute température [FOX, 2004 ; MOULIN, 2008] et SiO2(l) 

présente un faible coefficient de diffusion moléculaire (dépendant de la pression partielle de l’espèce 

considérée et de la température pour O2 et H2O) [DEAL, 1965 ; DOREMUS, 1976]. Mais cette couche 

est bénéfique lors du refroidissement puisque la présence de l’oxyde liquide permet de mieux 

accommoder les variations de volumes et permet d’améliorer l’adhérence de la couche d’oxydes au 

matériau sain.  
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 Propriété de barrière thermique : 

Le gradient de température mesurée entre la surface impactée par la torche et la surface 

arrière des échantillons témoigne d’un effet de barrière thermique efficace. La couche d’oxydes 

formée en surface lors des essais est principalement constituée de ZrO2 poreux. La composition 

chimique réfractaire et la microstructure poreuse sont à l’origine de ce caractère isolant. Ainsi, le 

transfert de la chaleur est limité vers le matériau sous-jacent. L’accumulation de la chaleur au niveau 

de la couche d’oxydes implique un échauffement plus rapide de la surface impactée par la torche dans 

le cas des essais cyclés. L’avantage est de limiter l’échauffement de l’ensemble de la pièce. Par 

exemple, lors de l’application sur des pièces de plus grandes dimensions (épaisseur supérieure à 5mm, 

épaisseur initiale des échantillons testés), la température en face arrière sera diminuée ou au moins 

constante (comme montré lors des différents essais), et permettra d’éviter la mise en place de 

dispositifs d’isolation ou de refroidissement conséquents qui alourdissent les lanceurs. 

 

Au bilan, un revêtement monophasé et dense permet de ralentir efficacement l’oxydation, 

mais les épaisseurs nécessaires pour une protection efficace durant l’application peuvent être 

importantes, au moins 1mm dans certains cas. Les matrices ZrB2-ZrC-SiC et ZrB2-SiC-Si de compositions 

chimiques variables ont toutes permis de limiter la propagation de l’oxydation (potentiellement sur 

l’ensemble de la pièce, contrairement à un revêtement). Le front d’oxydation homogène qui se 

propage à travers le matériau sain crée une couche d’oxydes adhérente au composite. Cette couche 

d’oxydes combine les propriétés de barrière environnementale et de barrière thermique.  

La compatibilité thermomécanique et chimique des composés à T>2000°C de chacune des phases 

oxydes et non oxydes permet la protection du renfort fibreux Cf/C en assurant l’adhérence de la couche 

d’oxydes. La microstructure poreuse de ZrO2 résiste mécaniquement au cisaillement imposé par les 

hauts flux gazeux, et permet l’évacuation des espèces gazeuses, évitant ainsi l’éclatement de la couche 

d’oxydes. Sous le front d’oxydation, le matériau sain est constitué du renfort Cf/C et de la matrice ZrB2-

ZrC-SiC ou ZrB2-SiC-Si. De ce fait, la couche d’oxydes peut être régénérée et reformée dans le cas d’une 

réutilisation.  

Dans le paragraphe suivant, le classement des compositions chimiques des matrices testées est réalisé 

vis-à-vis des résultats obtenus et permet d’extraire la composition chimique la plus prometteuse. Une 

comparaison avec plusieurs résultats issus de la littérature est exposée.  

IV.3. Classement des compositions chimiques de matrice  

Le rôle protecteur de ZrB2, ZrC et SiC a été expliqué dans les paragraphes précédents. La 

présence du squelette solide de ZrO2 est obtenue grâce à l’oxydation de ZrC et de ZrB2. La porosité 

obtenue dans la couche d’oxydes est plus importante à partir de ZrB2 du fait de la formation et de 

l’évaporation quasi-instantanée de B2O3. La présence de ZrB2 peut être considérée comme nécessaire 

pour conserver une couche d’oxydes adhérente. En effet, ZrO2 lorsqu’il est formé à partir de ZrB2 reste 

adhérent, contrairement à ZrO2 sur ZrC. Les échantillons testés ne permettent pas de distinguer 

d’influence notable lorsque ZrC varie d’environ 25 à 55%vol. dans la matrice, et respectivement lorsque 

ZrB2 varie d’environ 45 à 25%vol. 
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La présence de SiC dans le matériau sain permet également de modérer le coefficient d’expansion 

thermique global de la matrice, et contribue à maintenir une bonne adhérence de la couche d’oxydes 

au substrat non oxydé. Son oxydation induit la formation de SiO2(l) qui permet de napper le matériau 

non oxydé et de combler une partie de la porosité du squelette de ZrO2. Néanmoins, dans les 

conditions de test, cet oxyde est rapidement volatilisé sous la forme SiO(g) ou HxSiyOz(g). Seules les 

compositions initiales de matrice de type ZrB2-ZrC-SiC contenant plus de 40%vol. de SiC (et les matrices 

de type ZrB2-SiC-Si) permettent la formation d’une couche de type ZrO2(s)+SiO2(l), mais l’effet bénéfique 

de cette couche n’a pas été confirmé.  

La durée d’application visée pour les matériaux est de l’ordre de 180s. Un classement des 

échantillons peut être réalisé au vu des épaisseurs consommées obtenues (Tableau 62). La 

composition chimique de matrice permettant de fortement limiter la dégradation du composite Cf/C 

est issue de la combinaison 4** : 28%vol. ZrB2 + 56%vol. ZrC + 16%vol. SiC (pour un comblement 

d’environ 45%vol. par APS). Cette composition semble se rapprocher de la composition de référence 

issue de la littérature qui préconise une proportion d’environ 20%vol. de SiC. Ces résultats tendent à 

montrer qu’un rapport volumique ZrB2/ZrC d’environ 0,5 permet une protection efficace du composite 

Cf/C, lorsque que SiC est présent à hauteur de 20%vol.  

Tableau 62 : Classement des compositions de matrice testées sous torche oxyacétylénique pendant 260s en fonction de 
la vitesse de dégradation au niveau de la zone d’impact de la torche. #une seule condition d’essai permet d’extraire la 

valeur de vitesse de dégradation.  

Classement 
N° 

Combinaison 

Vitesse de 
dégradation 

en µm/s 

Composition de la matrice en %vol. (pour un 
comblement par les poudres de 45%vol. par 

APS) 

ZrB2 ZrC SiC 

+ + + 4** 2,00 ± 0,5 # 28 56 16 
++ 6* 2,13 ± 1,1 38 54 8 

+ 1 2,41 ± 0,6 32 26 42 

+ - Cf/C-ZrB2-SiC-Si 3,02 ± 0,7 <45 - (Si+SiC)>>55 

- 5** 3,04 ± 0,9 # 43 46 11 

- - 3** 3,27 ± 1,2 # 34 52 14 

- - - 2 3,54 ± 0,2 # 34 61 5 

Les vitesses de dégradation obtenues dans ces travaux peuvent être comparées aux valeurs obtenues 

dans la littérature sur des matériaux monolithiques ou composites de compositions variées (Tableau 

63). Si les conditions de test sous torche oxyacétylénique sont suffisamment sévères par rapport aux 

données de la littérature, alors les matériaux élaborés présentent des caractéristiques très 

satisfaisantes par rapport aux matériaux testés dans des conditions moins sévères. Dans tous les cas, 

la protection est efficace puisque les vitesses de dégradation mises en avant par la littérature pour 

différents types de substrats en carbone sont supérieures à 3,0µm/s [LI, 2012 ; LI, 2013-2].  

Finalement, les résultats obtenus dans ces travaux ont permis de classer différentes 

compositions de matrice contenant ZrB2-ZrC-SiC et ZrB2-SiC-Si élaborées par APS et RMI. L’optimisation 

des compositions de matrice n’apparaît pas cruciale mais les tendances pourraient être confirmées. 

Cependant, l’optimisation des conditions d’élaboration peut être approfondie dans le but d’élaborer 

des pièces de plus grandes dimensions (notamment plus épaisses).  
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Tableau 63 : Exemple de vitesses de dégradation issues de la littérature pour différents types de matériaux à base 
d’UHTC [ANDREANI, 2010 ; PI, 2012 ; LI, 2012 ; LI, 2013-2 ; CHEN, 2014-2 ; BARRE, 2015 ; TONG, 2015-2]. 

Référence 

Composition et 
type de matériau 
 monolithique 
(revêtement) ou 

composite (2D ou 
3D) 

Elaboration et 
conditions de test 

Température 
maximale atteinte 

en °C 
(vitesse des gaz) 

Vitesse de 
dégradation en 
µm/s (au centre 

de l’impact) 

[BARRE, 2015] 
Revêtement sur 
composite Cf/C 

ZrB2 + 10%vol. SiC 

Elaboration et test 
par torche plasma 
orienté à 90° avec 

apport d’eau = 
conditions plus 
sévères que O2 
seul ou sous air 

2170  
(vgaz > 100m/s) 

5,8 

[BARRE, 2015] 
Revêtement sur 
composite Cf/C 

ZrB2 + 10%vol. SiC 

Elaboration et test 
par torche plasma 
orienté à 90° avec 

apport d’eau  

2280 
(vgaz > 100m/s) 

2,2 

[BARRE, 2015] 

Revêtement sur 
composite Cf/C 

ZrB2 + 11%vol. SiC 
+ 2%vol. Y2O3 

Elaboration et test 
par torche plasma 
orienté à 90° avec 

apport d’eau  

2480 
(vgaz > 100m/s) 

3,0 

[ANDREANI, 2010] 
Monolithe  

ZrB2 

Frittage flash (SPS) 
Test au four 
solaire sous 
atmosphere 

ambiante  

2450 
(convection) 

4,2 

[ANDREANI, 2010] 
Monolithe 

SiC 

Frittage flash (SPS) 
Test au four 
solaire sous 
atmosphere 

ambiante 

1900 
(convection) 

15,0 

[ANDREANI, 2010] 
Monolithe 

ZrB2+7,5%vol.SiC 

Frittage flash (SPS) 
Test au four 
solaire sous 
atmosphere 

ambiante 

2400 
(convection) 

7,7 



Chapitre V – Évaluation du comportement sous flux gazeux à T>2000°C des composites Cf/C-UHTC 

265 
 

[ANDREANI, 2010] 
Monolithe 

ZrB2+20%vol.SiC 

Frittage flash (SPS) 
Test au four 
solaire sous 
atmosphere 

ambiante 

2250 
(convection) 

4,0 

[ANDREANI, 2010] 
Monolithe 

ZrB2+20%vol.SiC 

Frittage flash (SPS) 
Test au four 
solaire sous 
atmosphere 

ambiante 

2400 
(convection) 

18,3 

[PI, 2012] 
Composite 

2D C/SiC-ZrB2-ZrC 

RMI de ZrSi2 
Test sous torche 

oxyacétylénique à 
90° 

3000  
(vgaz > 100m/s) 

2,0 

[LI, 2013-2] 
Composite 
C/C-SiC-ZrC 

Composite Cf/C 
nappé d’un 
mélange de 

poudres Zr, Si, C et 
ZrO2, et traité 

thermiquement  
Test sous torche 

oxyacétylénique à 
90° 

2300 
(vgaz > 100m/s) 

0,3 à 2,3 

[LI, 2012] 
Composite 
C/C-SiC-ZrC 

Composite Cf/C 
nappé d’un 
mélange de 

poudres Zr, Si, C et 
ZrO2, et traité 

thermiquement  
Test sous torche 

oxyacétylénique à 
90° 

2300 
(vgaz > 100m/s) 

0,5 à 2,7 

[CHEN, 2014-2] 
Composite  
C/ZrC-ZrB2 

PIP résine 
phénolique et 

poudre B4C, et RMI 
de Zr 

Test sous torche 
oxyacétylénique à 

90° 

2000 
(vgaz > 100m/s) 

10,0  

[TONG, 2015-2] 
Composite 
C/ZrC-ZrB2 

RMI de 
l’eutectique Zr:B 
(86:14) sur des 

feutres de carbone 
Test sous torche 

oxyacétylénique à 
90° 

3000 
(vgaz > 100m/s) 

0,1 à 7,0 
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V. Conclusion  

Les composites de références Cf/C-SiC, utilisés actuellement dans les propulseurs spatiaux, 

sont des matériaux à conductivité thermique accrue. La protection est assurée par la présence d’un 

revêtement en surface sous la forme d’une couche dense et homogène de SiC. L’avantage de ces 

matériaux réside dans le comportement en oxydation homogène du seul matériau protecteur qu’est 

SiC. En effet, sous atmosphère oxydante et corrosive et à T<2000°C, SiC subit un régime d’oxydation 

passif. Mais au-dessus de 2000°C, son comportement devient actif puisqu’il forme de manière 

transitoire l’oxyde liquide SiO2(l), qui se volatilise sous la forme SiO(g) et HxSiyOz(g). L’avantage d’une 

protection monophasée est d’obtenir un comportement en oxydation homogène sur l’ensemble du 

matériau et une évacuation accrue de la chaleur de par la conductivité thermique élevée de SiC et C 

qui limite l’échauffement de la pièce. Néanmoins, la protection du carbone devient inefficace dès que 

le revêtement est localement consommé ou endommagé par fissuration.  

L’introduction de matériaux protecteurs sous la forme d’une matrice permet d’apporter une 

protection jusqu’au cœur des matériaux. Le choix des céramiques UHTC comme constituants de la 

matrice est justifié par les conditions d’application à très haute température sous atmosphère 

oxydante et corrosive. En effet, la combinaison de ZrB2, ZrC et SiC permet d’obtenir une couche 

d’oxydes protectrice au fur et à mesure que le front d’oxydation progresse. Les résultats ont montré 

que la dégradation des composites est progressive et qu’aucun chemin d’oxydation préférentiel n’est 

créé. Les valeurs des vitesses de dégradation sont similaires ou inférieures à celles de matériaux 

massifs (testés dans des conditions moins sévères). Les couches d’oxydes ralentissent la progression 

de l’oxydation en jouant les rôles de barrière environnementale et de barrière thermique. La nature 

des oxydes et leur microstructure permettent de jouer un rôle protecteur vis-à-vis de la consommation 

du composite Cf/C.  

Des oxydes solides, liquides et gazeux sont produits par les réactions hétérogènes entre les gaz de la 

flamme, les composés initiaux de la matrice (système {B;C;Si;Zr}) et le composite Cf/C. L’oxyde solide 

ZrO2 se développe sous la forme d’un squelette colonnaire et poreux qui permet la rétention d’une 

partie de la silice liquide et le comblement des pores selon la quantité de SiC initiale. Bien que la 

quantité de SiO2(l) reste généralement insuffisante pour combler toute la porosité de ZrO2 (proportions 

de SiC initiales faibles), les composites sont préservés d’une dégradation catastrophique, comme 

observée dans le cas de composites Cf/C non protégés.  

Les couches d’oxydes formées en surface sont adhérentes tout au long des essais d’oxydation. 

L’adhérence des couches d’oxydes est favorisée (i) par la bonne évacuation des espèces gazeuses qui 

ne s’accumulent pas et ne provoquent pas l’éclatement des couches d’oxydes ; mais également grâce 

(ii) au caractère multi-phasé du matériau non oxydé sous le front d’oxydation qui permet de modérer 

les différences de coefficient d’expansion thermique notamment.  

Les essais sous torche oxyacétylénique simples ont permis de classer les compositions de matrice, et 

ont montré que la composition 28%vol.ZrB2 + 56%vol.ZrC + 16%vol.SiC obtenue par APS d’un mélange 

de poudres (50%vol. ZrB2+25%vol. SiB6+25%vol. Si) et RMI de la composition Zr0,912Si0,088 semble la plus 

protectrice.  
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Les essais cyclés ont montré la capacité des matériaux à se protéger dans le cas d’une possible 

réutilisation des matériaux. L’endommagement de la couche d’oxydes formée lors du premier cycle 

d’exposition sous torche ne remet pas en cause l’efficacité de la protection lors d’un second cycle 

d’exposition. Lors de ce second cycle, une rétention de SiO2(l) se produit sous la couche d’oxydes 

conservée du 1er cycle. Il s’agira d’évaluer l’intérêt d’une couche mixte ZrO2 + SiO2 pour des essais de 

plus longue durée sur des matériaux pré-oxydés, ou après un plus grand nombre de cycles.  

La reproductibilité des résultats est limitée par l’hétérogénéité des matériaux (compositions, 

architecture fibreuse, et état de densification local). Néanmoins, les comportements observés 

permettent de conclure sur les relations entre composé(s) et comportement sous torche : 

- une proportion en SiC trop faible entraîne une protection limitée (par exemple : composition 

testée contenant 5%vol. de SiC, combinaison 2) ; 

- une proportion trop élevée en SiC conduit à la volatilisation d’une quantité importante de 

phases oxydes dans les couches d’oxydes, et à l’augmentation de la consommation du 

matériau (par exemple : composition testée contenant 42%vol. de SiC, combinaison 1) ; 

- des proportions combinées d’environ 8 à 16%vol. pour SiC, 25 à 50%vol. pour ZrC et 45 à 

30%vol. pour ZrB2 montrent des comportements similaires mais diffèrent par l’adhérence de 

la couche d’oxydes au matériau sain et les différences de coefficients d’expansion thermique 

au refroidissement.  

L’optimisation des conditions d’élaboration par APS et RMI devront être dirigées vers l’augmentation 

de la proportion en SiC (sans dépasser les 30%vol.) et en ZrB2 (au moins à 40%vol.) tout en diminuant 

celle de ZrC.  
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Conclusion générale et perspectives 
 

Les excellentes propriétés mécaniques à ultra haute température (T>2000°C) des composites 

Cf/C en font des matériaux de choix pour les pièces structurales internes aux propulseurs spatiaux. 

Cependant, les conditions environnementales oxydantes et corrosives sévères conduisent à des 

phénomènes simultanés d’oxydation et de récession catastrophiques de ces matériaux. Afin 

d’augmenter la durée de vie des pièces, des revêtements protecteurs à base de carbure de silicium ont 

été développés. Ils protègent efficacement les composites utilisés aujourd’hui à des températures 

supérieures à 2000°C pendant des durées inférieures à 3 minutes. Néanmoins, les évolutions du 

marché de l’aérospatial nécessitent le développement de nouvelles technologies, dans le but 

d’améliorer les processus de production et la conservation des performances des matériaux sur une 

durée d’utilisation plus longue.  

 

L’objectif de ces travaux de thèse était de mettre au point une protection plus efficace dans le temps 

en l’introduisant sous la forme d’une matrice. Un procédé en phase liquide a été choisi pour obtenir 

une composition chimique dans le système (B;C;O;Si;Zr) généralement mis en avant dans la littérature. 

Puis, le comportement des matériaux composites a été évalué à T>2000°C sous un flux gazeux oxydant 

et corrosif.  

 

La synthèse bibliographique a permis de mettre en évidence les propriétés physico-chimiques 

et la stabilité thermochimique intéressantes des céramiques ultra-réfractaires (UHTC) testées dans des 

conditions environnementales sévères et des domaines de températures supérieurs à 1800°C. Une 

composition chimique de référence, ZrB2+20%vol.SiC, semble offrir le meilleur compromis entre 

compatibilité thermomécanique et chimique vis-à-vis du substrat Cf/C entre 1800 et 2000°C. 

Cependant, l’introduction de ces phases sous la forme d’une matrice se révèle complexe. Pour faciliter 

la mise en œuvre des UHTC, deux procédés d’élaboration en phase liquide ont été sélectionnés : (i) le 

comblement de la porosité par imprégnation de suspensions de poudres (SI – Slurry Infiltration, 

imprégnation réalisée dans ces travaux par APS), et (ii) la densification par infiltration réactive d’un 

métal fondu (RMI – Reactive Melt Infiltration). Des compositions chimiques variées peuvent ainsi être 

obtenues, notamment avec ZrB2, ZrC et SiC. Les travaux soulignent néanmoins la présence de métal 

résiduel, inhérente au procédé de RMI. L’effet de « choking off » de l’infiltration est également mis en 

évidence. Il s’agit de l’arrêt de l’alimentation en métal liquide à cause du bouchage des canaux poreux 

avec la formation des phases solides (généralement de type carbure dans le cas de la RMI sur 

composites Cf/C) en amont du front d’infiltration du métal. Différentes techniques de test sous haut 

flux permettant de se rapprocher des conditions d’applications ont ensuite été comparées. Ce bilan a 

conduit à la sélection de la torche oxyacétylénique en tant que moyen d’évaluation du comportement 

des matrices, suffisamment discriminant et représentatif de l’application visée.  
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La démarche expérimentale suivie au cours de l’élaboration permet de mettre en évidence 

l’influence des paramètres procédés sur l’état de densification des matériaux à chaque étape du 

procédé. Ainsi, à partir d’une préforme fibreuse pré-densifiée de type 3D-Cf/C à la texture complexe, 

certaines limites des procédés ont pu être identifiées vis-à-vis du taux de densification :  

- des difficultés d’obtention de suspensions stables dans le temps avec plus de 2 poudres, 

notamment lorsque la granulométrie n’est pas homogène ;  

- des taux de comblement de la porosité initiale maximum de l’ordre de 50%vol. par APS 

impliquent une quantité de poudres introduite pouvant être limitée et faible par rapport 

à la proportion nécessaire pour permettre une densification totale par les phases UHTC ;  

- la présence d’une phase métallique résiduelle trop peu réfractaire et en trop grande 

quantité vis-à-vis de l’application finale dans le cas de la RMI de Si ;  

- une consommation trop importante du pyrocarbone en épaisseur par le métal liquide 

pouvant conduire à l’attaque des fibres de carbone sur le temps d’infiltration ;  

- l’apparition rapide de l’effet « choking off » au cours de la RMI des phases métalliques 

liquides de type Si-Zr, dont les phases solides formées par réaction avec des poudres de 

type SiB6 ou B4C introduites par APS, provoquent une augmentation de volume importante 

bouchant les canaux d’accès du métal liquide.  

L’optimisation des paramètres procédés a permis de trouver plusieurs solutions permettant de 

surmonter ces limites. Les calculs des équilibres thermodynamiques et des coefficients de variations 

volumiques des phases solides associés aux réactions mises en jeu ont permis de sélectionner les 

proportions de précurseurs à introduire. L’influence des proportions de précurseurs est observée sur 

l’état de densification des composites après l’étape de RMI. L’apport de mélanges de poudres inertes 

et réactives en proportions variables par APS a permis d’augmenter l’état de densification final des 

matériaux en limitant l’augmentation de volume des phases solides formées. L’effet « choking off » 

est ainsi retardé. Les résultats de la caractérisation structurale et morphologique ont montré que la 

présence d’une quantité importante de carbone (sous la forme de PyC) permet de carburer totalement 

la phase métallique dans le cas de l’infiltration par RMI d’alliages Zr-Si (notamment ZrSi2, Zr0,912Si0,088 

et Zr) contrairement à la RMI de Si. Il a donc été possible de calculer les compositions chimiques 

théoriques des matrices et d’estimer la proportion de PyC consommée. Les observations 

microscopiques ont permis de vérifier que le renfort fibreux n’était pas endommagé lors de 

l’infiltration par RMI. Il a été montré que suite à l’apport de silicium, la formation de SiC à la surface du 

PyC permet de créer un gradient de coefficients d’expansion thermique favorable à la cohésion à 

l’interface PyC/matrice UHTC (sachant que ZrB2 et ZrC ont des CET plus éloignés du C par rapport à 

SiC). Plusieurs compositions de matrice ont ainsi été identifiées pour permettre une densification 

satisfaisante des matériaux.  

 

L’évaluation du comportement de ces composites Cf/C-UHTC en oxydation/corrosion sous flux 

gazeux a ensuite été réalisée sous torche oxyacétylénique à flux incident constant. En s’assurant de la 

reproductibilité des conditions d’essais, la comparaison de la réponse des échantillons en fonction de 

leur composition de départ a pu être réalisée. Les paramètres d’essais ont été modulés afin de trouver 

les conditions les plus sévères et représentatives de l’application : T>2000°C, vitesse des gaz supérieure 

à 100m/s, et mélange gazeux oxydant/corrosif. Les mesures de température réalisées en face avant et 
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arrière des échantillons permettent de mettre en évidence des propriétés supplémentaires de barrière 

thermique sous la couche d’oxydes formée en surface. Par ailleurs, les caractérisations structurales et 

morphologiques permettent d’accéder à la nature réfractaire de l’oxyde principal ZrO2 et à sa structure 

poreuse. Ces caractéristiques contribuent à limiter le transfert de chaleur, et par conséquent 

l’échauffement du composite sain. Cette couche d’oxydes présente également des propriétés de 

barrière de diffusion aux espèces oxydantes et corrosives. Bien que l’oxyde liquide SiO2 soit rapidement 

volatilisé en surface, il peut être présent dans les sous-couches d’oxydes selon la quantité susceptible 

d’être formée en fonction de la teneur initiale en SiC (et/ou Si) de la matrice. Si la quantité formée est 

importante, elle permet de remplir une partie de la porosité du squelette de ZrO2. La porosité de la 

couche externe d’oxydes permet l’évacuation des espèces gazeuses formées par oxydation/corrosion 

et empêche l’accumulation des gaz sous pression. Ce phénomène favorise la conservation de 

l’adhérence des couches d’oxydes au matériau sain tout au long des essais. Au refroidissement, les 

couches d’oxydes majoritairement constituées de ZrO2 s’écaillent à cause des variations de volumes 

causées par les différences importantes de CET entre toutes les phases en contact, mais surtout à cause 

de la transformation allotropique de la zircone (de quadratique à monoclinique, +4,5%vol.). 

L’augmentation de la quantité de SiO2(l) formée (à partir de SiC) permet de limiter cet écaillage en 

créant une liaison plus forte à l’interface entre la couche d’oxydes et le composite Cf/C-UHTC. Elle 

permet une meilleure accommodation des variations de volumes grâce à sa plus forte capacité de 

déformation à l’état visqueux. Dans le cas des échantillons de type Cf/C-ZrB2-SiC-Si obtenus par RMI de 

Si, la proportion de SiC+Si dans la matrice peut être supérieure à 50%vol. La présence de Si résiduel ne 

s’est pas révélée être un frein pour l’utilisation à ultra haute température sous haut flux. Une couche 

externe de ZrO2 et une sous-couche constituée de ZrO2 et SiO2 sont formées. Ces couches sont 

adhérentes tout au long des essais et au refroidissement. La progression de l’oxydation est cependant 

plus rapide que pour les composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC dépourvus de métal résiduel, tout en restant 

dans la moyenne des cinétiques de dégradation issues de la littérature pour des matériaux de type 

ZrB2+SiC(+ZrC).  

Malgré le caractère poreux de la couche externe de ZrO2, la couche d’oxydes peut être considérée 

comme protectrice. Le front d’oxydation reste net sur les échantillons malgré l’hétérogénéité de 

l’architecture du matériau. Toutes les compositions de matrice testées permettent de protéger 

efficacement le composite Cf/C, puisque les épaisseurs consommées sont plus faibles que celles 

obtenues sur des matériaux de référence de type Cf/C-SiC ou SiC fritté. Des essais cyclés ont été réalisés 

afin d’évaluer la capacité d’auto-protection des matériaux en cas d’endommagement de la surface, et 

pour juger d’une possible ré-utilisation de ceux-ci. Ces essais ont également permis : (i) de s’affranchir 

de l’état de surface initial des matériaux (présence d’une couche de carbures inhérente au procédé de 

RMI) lors d’une seconde exposition à la torche et (ii) de justifier la capacité des matériaux à se protéger 

grâce à la formation d’une nouvelle couche d’oxydes bien que les fibres de carbone ne soient plus 

protégées après écaillage de la couche d’oxydes intermédiaire. L’influence de l’état de surface 

n’apparaît pas primordiale sur l’amorçage de l’oxydation pour la formation de couches d’oxydes 

protectrices.  

Il a été montré que l’oxydation/corrosion d’un matériau associant les composés ZrB2, ZrC et SiC dans 

le cas des composites Cf/C-UHTC permet de combiner les effets protecteurs de chacun des composés. 

La dégradation et la consommation des matériaux sains sont ainsi limitées dans le temps et une 

augmentation de la durée de vie des composites Cf/C en conditions d’utilisation peut être envisagée. 

L’influence de la proportion de chaque constituant a été évaluée et malgré un nombre limité 
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d’échantillons plusieurs tendances ont été observées : (i) ZrB2 est indispensable dans la matrice initiale 

afin d’assurer la continuité entre ZrO2 et le matériau sain, (ii) ZrC en proportion double par rapport à 

ZrB2 n’est pas dommageable pour la résistance à l’oxydation, (iii) la présence de SiC est également 

nécessaire pour moduler le coefficients d’expansion thermique global du composite et assurer le 

cohésion PyC/matrice dans le matériau sain, et enfin (iv) SiC permet la formation de SiO2 mais une 

proportion limitée doit être introduite pour éviter une trop forte volatilisation des oxydes conduisant 

à une porosité trop importante dans les couches d’oxydes.  

 

Ces travaux ouvrent de nombreuses perspectives tant pour l’élaboration de nouveaux 

composites Cf/C-UHTC à composition et à densification optimisées, que pour l’évaluation du 

comportement en conditions de propulsion.  

 Élaboration de matrices UHTC par des procédés en phase liquide : 

Les procédés en phase liquide tels que l’APS et la RMI ont révélé de nombreux avantages et 

une facilité d’introduction simultanée des phases UHTC telles que ZrB2, ZrC et également SiC sous la 

forme d’une matrice dans un matériau composite. La principale limitation réside dans le contrôle de 

la composition de la matrice, et notamment sur l’augmentation de la proportion de ZrB2. En effet, la 

réactivité des différents précurseurs implique une limitation de l’état de densification lorsque les 

cinétiques de formation des phases solides sont trop rapides vis-à-vis de la progression de l’infiltration 

du métal liquide lors de la RMI. Dans le cas de la formation de ZrB2 à partir de B4C ou SiB6 et des alliages 

métalliques Si-Zr, les variations volumiques des phases solides sont très élevées et conduisent trop 

rapidement à l’effet « choking off ».  

La présence de poudres au sein des porosités permet d’augmenter la force de capillarité favorisant 

l’infiltration du métal liquide. Il faut cependant introduire des poudres inertes vis-à-vis de la phase 

métallique pour ralentir le bouchage des porosités. L’utilisation d’une poudre de distribution 

granulométrique bimodale pourrait être considérée : poudre grossière de nature réactive et poudre 

plus fine de nature inerte. Dans cette configuration, les poudres les plus fines permettraient au métal 

liquide d’infiltrer la totalité de la porosité, tandis que les poudres plus grossières réagissant avec le 

métal liquide verraient leur réactivité baisser, pouvant diminuer les risques de « choking off ». Utiliser 

des poudres core-shell ou encapsuler les poudres réactives par imprégnation et pyrolyse d’une résine 

peuvent également être des solutions pour limiter la réactivité des poudres. Il faut alors déterminer 

quelle phase permettrait de ralentir suffisamment la formation des phases solides pour favoriser 

l’infiltration. Dans la littérature Pi et al. ont réalisé un cycle PIP pour déposer du carbone autour de 

poudres de B4C [PI, 2012]. D’après les résultats de cette thèse, une très fine couche de SiC pourrait 

également être envisagée.  

La présence d’une source de carbone importante sous forme de PyC matriciel représente également 

une limite pour l’infiltration homogène des composites. En effet, la réactivité du carbone est très 

élevée avec les phases métalliques infiltrées (température de fusion généralement très élevées qui 

accélère les cinétiques de réaction). La diffusion du carbone n’est pas suffisamment ralentie par les 

phases formées en surface du PyC, qui peuvent elles-mêmes réagir avec la phase métallique. Les 

phases solides formées grâce aux réactions avec le carbone contribuent à accélérer l’apparition de 

l’effet « choking off ». Cependant, le carbone permet de transformer la totalité de la phase métallique 
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en carbures et permet d’éliminer la présence de métal résiduel dans le cas des alliages Si-Zr. Il faudrait 

pouvoir limiter la réactivité du carbone. Dans la littérature, le dépôt d’une couche de SiC par CVI ou 

imprégnation et pyrolyse d’une résine semble permettre de protéger efficacement la couche de PyC 

[PI, 2012 ; ZHANG, 2014]. Nos travaux montreraient que cette couche n’est pas une barrière à la 

diffusion du carbone, du fait de la carburation totale des alliages Zr-Si et de la réactivité entre Zr et SiC, 

mais doit la ralentir.  

La détermination plus précise des cinétiques : (i) d’infiltration et (ii) de réactions entre chaque 

précurseur ; est également nécessaire afin de mieux comprendre comment chaque paramètre influe 

sur l’état de densification des matériaux. Une meilleure connaissance des réactions entre le métal 

liquide et la surface des pores permettrait de quantifier les vitesses des phénomènes mis en jeu. Par 

exemple, SiC freine mais ne bloque pas la diffusion de C du PyC vers le métal. Cependant, la carburation 

de Zr en captant le carbone de SiC pourrait être envisagée. La modélisation du procédé de RMI au sein 

d’un composite Cf/C poreux pré-comblé par des poudres (réactives et/ou inertes) pourrait alors 

permettre de sélectionner par exemple la distribution granulométrique optimale favorisant une 

densification complète. En effet, les changements que subit le milieu poreux lors de la formation des 

phases solides en amont du front d’infiltration du métal liquide, ont un impact certain sur cet état de 

densification puisque les cinétiques d’infiltration et réaction sont alors modifiées.  

Dans cette thèse, l’architecture de la préforme fibreuse Cf/C est identique tout au long des travaux. Le 

renfort fibreux est suffisamment protégé par le PyC déposé initialement par CVI, dont l’épaisseur est 

homogène dans l’ensemble de la préforme. Les pièces réelles pouvant atteindre des épaisseurs 

supérieures à 10cm, une protection apportée sur toute l’épaisseur contribuerait à fortement alourdir 

la pièce. Il pourrait être suffisant de limiter la protection uniquement à la face directement exposée au 

flux en utilisant des préformes fibreuses de composition hétérogène. Pour faciliter l’élaboration de 

cette protection, il faudrait réduire la quantité de carbone au niveau de la face exposée au flux en 

variant par exemple la fraction volumique de fibres ou de matrice PyC. En surface, la taille des porosités 

serait alors plus importante et faciliterait l’introduction de la matrice UHTC par APS et RMI. Dans le 

premier cas, une fraction volumique de fibres plus importante à cœur, et plus faible en surface, permet 

de conserver les propriétés mécaniques nécessaires à ces pièces. Dans le deuxième cas, un gradient 

de densification par le PyC pourrait être obtenu par exemple avec des techniques d’infiltration par voie 

gazeuse à gradient thermique. De ce fait, la surface n’étant pas exposée directement au flux gazeux 

pourrait être plus fortement densifiée par le PyC. Une protection fortement ancrée constituée des 

phases UHTC pourrait être obtenue sur plusieurs centimètres.  

Le développement d’un outil de quantification des phases par analyse d’images serait un moyen 

pratique et précis pour déterminer la composition des matrices. Le contraste des phases par MO ou 

MEB (en électrons rétrodiffusés) n’est pas toujours suffisant pour permettre leur distinction. 

L’exploitation des cartographies par EDX peut alors être réalisé pour recomposer/colorier les images 

avec les phases exactes. Cette technique permettrait uniquement une quantification des phases 

matricielles. En effet, il faudrait pouvoir tenir compte de la consommation d’une partie du pyrocarbone 

pour une quantification plus globale des phases dans le composite. Une analyse plus précise et plus 

approfondie des diffractogrammes obtenus par DRX peut également être réalisée dans le but de 

quantifier les phases avec la méthode d’affinement de Rietveld. La difficulté réside dans le nombre de 

précurseurs apportés et le nombre de phases pouvant être formées au cours de l’élaboration.  
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La meilleure maîtrise et le contrôle plus précis des paramètres d’élaboration permettront de mieux 

contrôler la composition chimique de la matrice et sans doute d’améliorer la résistance à 

l’oxydation/corrosion.  

 

 Évaluation du comportement à ultra haute température sous flux gazeux :  

La torche oxyacétylénique s’est révélée être un moyen pratique et suffisamment flexible pour 

moduler rapidement les paramètres d’essais. Dans ce cadre, il est important de pérenniser la 

collaboration mise en place avec le LERMPS qui permet la mise en commun des compétences de 

chaque laboratoire. Néanmoins, l’instrumentation de l’essai peut être améliorée afin de s’assurer de 

la reproductibilité des conditions mais également pour améliorer la compréhension des phénomènes 

mis en jeu lors des essais et la compréhension des mécanismes de dégradation des matériaux qui sont 

dépendants des conditions d’essai. Plusieurs pistes peuvent être suivies : 

- la mesure de la température pourrait être confortée avec la détermination des émissivités 

des matériaux testés et des variations d’émissivités en cours d’essai ; 

- la détermination plus précise de la composition de la flamme permettra également 

d’améliorer la compréhension des mécanismes de dégradation mis en jeu et permettre 

d’étayer les observations avec des calculs des équilibres thermodynamiques solides/gaz 

de combustion et la détermination des diagrammes de volatilité dans les conditions 

d’essais ; 

- la connaissance de la vitesse des gaz est également une condition essentielle pour 

envisager par exemple la modélisation des flux gazeux à la surface des échantillons ; 

- la mesure des conductivités thermiques des matériaux avant et après les essais pourrait 

permettre d’évaluer plus précisément les variations de températures ayant lieu au sein 

des matériaux, et d’isoler le rôle de barrière thermique de la couche d’oxydes formée. 

L’influence de l’état de surface initial des matériaux a été mise en évidence au cours de ces travaux de 

thèse. Ainsi, pour de futurs essais, il s’agira de supprimer la couche de carbure inhérente au procédé 

de RMI afin d’obtenir des valeurs d’épaisseurs consommées associées uniquement à la dégradation 

des composites Cf/C-ZrB2-ZrC-SiC et Cf/C-ZrB2-SiC-Si. Augmenter la taille des échantillons pour obtenir 

une surface de test plus importante pourrait être envisagée afin de s’affranchir de l’effet de bords à 

l’origine de l’écaillage, ayant lieu notamment lors du refroidissement. De même, il serait intéressant 

de réaliser la mesure des coefficients d’expansion thermiques des matériaux afin de définir les 

compositions de matrice et d’oxydes formés permettant de réduire les gradients de CET entre les 

couches d’oxydes formées et les composites sains (par exemple par dilatométrie par analyse thermo-

mécanique).  
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Communications et publications  

 

Publication dans un journal à comité de lecture 

Titre : « UHTC-based matrix as protection for Cf/C composites: original manufacturing, microstructural 

characterisation and oxidation behaviour at temperature above 2000°C » – Soumise en novembre 

2017 – Journal of the European Ceramic Society  

Auteurs: C. Liégaut; P. Bertrand; L. Maillé; F. Rebillat. 

Liste des communications:  

- Journées annuelles du GFC 2015 à Dijon, France– 24 au 26 mars 2015 – Poster 

Titre : « Élaboration de composites à matrice UHTC en voie liquide » ;  

Auteurs : C. Liégaut; L. Maillé; F. Rebillat 

- Journée de l’École Doctorale des Sciences Chimiques à Bordeaux, France – 28 avril 2016 – 

Poster  

Titre : “Élaboration de composites à matrice céramique UHTC résistants à haute température sous flux 

gazeux” 

Auteurs : C. Liégaut; L. Maillé; F. Rebillat; E. Mendez; C. Zeppa 

- Journées annuelles de la SF2M à Albi, France – 25 au 27 octobre 2016 – Présentation orale  

Titre : “Protection fortement ancrée de composites Carbone/Carbone à base de céramiques ultra 

hautes températures” 

Auteurs : C. Liégaut; P. Bertrand; L. Maillé; F. Rebillat 

- 48èmes Journées d’Études de la Cinétique Hétérogène à Compiègne, France – du 16 au 17 mars 

2017 – Présentation orale  

Titre : “Protection fortement ancrée de composites Carbone/Carbone à base de céramiques ultra 

hautes températures” 

Auteurs : C. Liégaut; P. Bertrand; L. Maillé; F. Rebillat 

- Journées annuelles du GFC à Rennes, France – 21 au 23 mars 2017 – Présentation orale  
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hautes températures” 

Auteurs : C. Liégaut; P. Bertrand; L. Maillé; F. Rebillat 

- 15th Conference & Exhibition of the European Ceramic Society à Budapest, Hongrie – 

EcerS2017 – 9 au 13 juillet 2017 – Présentation orale  

Titre : “UHTC bases matrix as a protection for C/C composites for very high temperature use: original 

manufacturing and oxidation resistance” 

Auteurs : C. Liégaut; P. Bertrand; L. Maillé; F. Rebillat 
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Annexes  

Annexe 1 : Notions théoriques sur la stabilisation de suspensions de poudres. 

Les procédés poudres, aussi appelés colloïdaux pour les particules qui possèdent au moins une 

dimension inférieure à 10µm, sont très souvent utilisés pour l’élaboration des céramiques du fait de la 

possibilité de réaliser des pièces de formes plus ou moins complexes, et du faible coût engagé [CHEN, 

2008]. Cinq étapes se distinguent généralement [LEWIS, 2000] : 

- synthèse des poudres ; 

- préparation des suspensions ; 

- consolidation dans la forme choisie, à adapter dans le cas d’une préforme fibreuse par 

l’intermédiaire d’un procédé d’imprégnation de poudre ; 

- élimination du solvant ; 

- densification avec obtention de la microstructure et de la forme désirées.  

Pour ces travaux de thèse, différents paramètres du procédé d’imprégnation de poudres doivent être 

optimisés afin d’assurer une bonne reproductibilité vis-à-vis du procédé de densification par RMI qui 

le suit. La réussite de cette étape dépend fortement de la taille, de la forme et de la concentration en 

particules tout cela couplé à une bonne stabilité de la dispersion [BARRIE, 2004]. La stabilisation des 

suspensions de poudres est donc une étape essentielle.  

Notions théoriques sur la stabilisation  

L’état stabilisé d’une suspension signifie que les particules solides dispersées ne peuvent pas 

former d’agrégats (aussi appelés flocs). La suspension ne sédimente/décante pas pendant un certain 

temps, même très long [THILL,1999]. La distribution de la taille des particules n’évolue pas au cours 

du temps. Certains systèmes sont thermodynamiquement instables. C’est le cas de la dispersion de 

poudres très fines qui, du fait d’interfaces liquide-solide extrêmement étendues, présente un fort 

excès d’énergie libre. L’état le plus stable correspond alors à la floculation.  

Des facteurs physiques sont connus pour être à l’origine de l’instabilité des suspensions de poudres 

[HUNTER, 1985]. La gravité, par exemple, conduit à la sédimentation des particules, surtout celles de 

grande taille. Les forces de sédimentation peuvent être réduites par l’augmentation de la viscosité. 

L’effet d’agitation créé par le mouvement brownien, peut également causer la floculation par 

l’intermédiaire de collisions entre les particules [MEADUS, 1969]. Les particules sont également 

soumises à des forces de différentes natures au sein d’une suspension [LEWIS, 2000], dont : 

- les forces de London-van der Waals : attractives, provenant des interactions de van der Waals 

entre particules (dipôles instantanés créés par les fluctuations des nuages électroniques 

autour des atomes) ; 

- les forces électrostatiques : répulsives, provenant des interactions électrostatiques entre les 

charges opposées à la surface des particules ; 

- les forces stériques et de recouvrement : répulsives, provenant des interactions stériques 

(encombrement) entre particules ayant adsorbées des macromolécules (polymères par 

exemple).  
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Dans une suspension très concentrée, les particules sont assez proches les unes des autres pour 

pouvoir interagir. L’équilibre entre les forces électrostatiques (répulsion) et les forces de Van der Waals 

(attraction) conduit soit à la coagulation ou floculation, soit à la stabilisation des suspensions. Le 

potentiel d’énergie électrostatique permet de déduire les dépendances au potentiel de surface, à la 

concentration ionique et à la constante diélectrique de la phase aqueuse ou non aqueuse [GREEN, 

1988]. La proportion de chacune de ces forces permet de déterminer l’état de dispersion des 

particules, à savoir : dispersées, faiblement floculées ou fortement floculées (Figure 155).  Un 

minimum d’énergie potentielle dictera la distance d’équilibre entre particules. Le maximum d’énergie 

correspond à la barrière de potentiel à franchir avant de pouvoir rapprocher deux particules.  

 

Figure 155 : Illustration de la relation entre l’énergie potentielle totale inter-particulaire et l’état de suspension résultant 
adapté de J.A. Lewis [LEWIS, 2000]. 

L’agrégation peut donc être évitée si les contacts et les collisions entre particules individuelles 

sont contrôlés/maîtrisés. Plusieurs modes de stabilisation peuvent être proposés en fonction du 

solvant et de la nature des particules : 

- répulsion électrostatique : modification des propriétés électriques superficielles des 

particules ; 

- répulsion stérique : modification de la distance minimale entre particules par adsorption de 

molécules polymériques ; 

- répulsion électro-stérique : combinaison des deux modes ci-dessus.  
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Dans le paragraphe suivant, différents modes de stabilisation sont détaillés, notamment par 

l’intermédiaire du modèle de la double couche électrique et de la théorie DLVO (Derjaguin, Landau, 

Verwey et Overbeek) qui sont généralement utilisés pour décrire la stabilité d’une suspension. La 

notion de stabilisation stérique est également introduite.  

Modèle de la double couche électrique 

En solution (milieu aqueux notamment), les surfaces solides sont chargées électriquement. Ces 

charges peuvent provenir de : 

- la dissolution partielle du solide ;  

- l’ionisation de la surface favorisant la fixation de groupements superficiels (par exemple : 

carboxyle, sulfate, silanol …) ;  

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

La solution contient également des ions (aussi appelés électrolytes). Quelle que soit la charge de 

surface, le principe d’électroneutralité s’applique. Des charges de signe opposé (contre-ions) 

permettent de rétablir l’équilibre grâce à une redistribution des ions à la surface des particules (co-

ions et contre-ions) [CANSECO, 2009]. La Figure 156 schématise un exemple de double couche 

électrique décrite par Stern et Grahame [LE PLUART, 2002] [CANSECO, 2009].    

 

Figure 156 : Représentation schématique de la double couche électronique et de l’évolution du potentiel électrique en 
fonction de la distance à la particule [LE PLUART, 2002]. 

A l’interface solide-solution, la couche de Stern, dite rigide, se forme par l’adsorption des 

contre-ions qui sont solidaires de la particule. La seconde couche est appelée couche diffuse, 

puisqu’elle est formée par les co-ions et les contre-ions mobiles et répartis au sein de la solution. La 

limite entre les deux couches est appelée plan de Helmholtz. La concentration en ions évolue en 

fonction de la distance à la surface. L’accumulation de contre-ions au voisinage de la surface voit sa 

concentration décroître progressivement avec l’augmentation de la distance inter-particulaire. Loin de 

l’interface solide-solution, la solution est homogène [THILL, 1999]. 
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La différence de concentration entre anions et cations engendre un potentiel électrique. Celui-ci 

décroît de façon linéaire à travers la couche de Stern, puis exponentiellement d’après la théorie de 

Gouy-Chapman jusqu’à respecter l’électroneutralité dans la solution. L’intensité de la répulsion est 

donc directement liée à la concentration en espèces ioniques et au potentiel de surface [DESTRIBATS, 

2010]. La valeur du potentiel électrique au plan de Helmholtz est appelé potentiel zêta (ζ), et 

représente/constitue la seule valeur pouvant être obtenue/déterminée expérimentalement.  

Le potentiel zêta (ζ)  

Le potentiel zêta dépend principalement de la force ionique de la double couche et du pH de 

la solution [CANSECO, 2009]. La variation de la force ionique entraîne un déplacement du plan de 

Helmholtz. Le pH influe notamment sur la nature des charges électrostatiques à la surface des 

particules. Par exemple, lors de la dispersion d’une poudre oxyde dans l’eau, une réaction de surface 

mène à la formation de groupes hydroxyde pouvant se dissocier suivant le caractère acide ou basique 

de la suspension [VALLAR, 1999].  

Cela se traduit par une variation du potentiel zêta dont un exemple est présenté sur la Figure 157. La 

valeur nulle du potentiel zêta indique le pH pour lequel la suspension a atteint le point isoélectrique, 

qui correspond à l’inversement de la polarité de la charge de surface.  

 

Figure 157 : Variation du potentiel zêta en fonction du pH pour un électrolyte quelconque [CANSECO, 2009]. 

Des critères de stabilité des suspensions ont été établis en fonction de la valeur du potentiel zêta. La 

Figure 158 présente une classification des états de dispersion en fonction de la valeur absolue du 

potentiel zêta, dans le cas de suspensions sans ajout de dispersant. La floculation est maximale au 

point iso-électrique, en s’éloignant de cette valeur la stabilité augmente. D’après Greenwood et al., 

l’énergie nécessaire pour minimiser la coagulation d’une suspension aqueuse de poudre oxyde 

correspond à une valeur absolue du potentiel zêta au moins supérieure à 25 mV à 20°C [GREENWOOD, 

2000].  
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Figure 158 : Degré de stabilité d’une suspension en fonction de la valeur absolue du potentiel zêta, adapté de Vallar et al. 
[VALLAR, 1999]. 

Principe de la stabilisation électrostatique et théorie DLVO  

La théorie DLVO classique (développée par Derjaguin, Landau, Verwey et Overbeek) prend en 

compte le potentiel d’interaction total entre deux particules sphériques. C’est-à-dire, à la fois le 

potentiel attractif dispersif des forces de London-Van der Waals, et le potentiel répulsif de la double 

couche électrique (qui décroît exponentiellement lorsque la distance entre particules augmente 

[YANG, 1997]). Les interactions considérées par cette théorie sont dites de longue portée, dans le cas 

de particules chargées identiquement.  

Les profils d’énergie obtenus grâce à la théorie DLVO varient en fonction de la distance entre 

particules, dont un exemple est présenté sur la Figure 159. La somme des forces attractives et 

répulsives fait apparaître une barrière d’énergie dont la hauteur détermine la qualité de la stabilité [LE 

PLUART, 2002]. La stabilisation résulte de la répulsion entre deux particules, uniquement lorsque les 

forces de répulsion sont supérieures aux forces d’attractions. Les particules seront dans un état 

coagulé si elles ont une énergie suffisamment importante pour dépasser cette barrière et se 

rapprocher à une distance où l’attraction domine. À plus grandes distances, les particules peuvent être 

piégées dans un puit de potentiel correspondant à un deuxième minimum, cet état correspond à la 

floculation des particules. 

La création d’une forte densité de charges à la surface des particules permet le renforcement de la 

répulsion provoquée par la double couche électrique [WIDEGREN, 2000]. Ce type de stabilisation est 

considérée plus fort que la stabilisation stérique [MEDRI, 2010] et plus efficace dans un milieu ayant 

une constante diélectrique élevée [ZHANG, 2012], comme pour l’eau, du fait de la présence d’une 

couche de contre-ions plus important, qu’il est également possible d’améliorer dans l’éthanol 

[WIDEGREN, 2000].  
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Figure 159 : Profil d’énergie potentielle entre deux particules en fonction de la distance les séparant en tenant compte de 
la théorie DLVO classique [CANSECO, 2009]. 

Cette théorie reste cependant incomplète, puisque de nombreux facteurs influent sur la stabilité entre 

2 particules : la taille et la forme des particules, la rugosité de surface, la nature du milieu dispersif, le 

pH, la concentration en électrolytes, la température, la répartition des charges en surface, … Pourtant, 

il semble que de faibles potentiels de surface soient suffisants pour stabiliser des suspensions à 

dimension colloïdale [MEADUS, 1969]. Néanmoins, les forces de répulsion électrostatiques ne sont 

parfois pas suffisantes pour stabiliser une suspension, notamment à cause d’un phénomène de 

compression de la double couche électrique lorsque la concentration ionique est trop élevée 

[GRIESSER, 2012]. C’est pourquoi d’autres moyens de stabilisation peuvent y être associés, 

notamment la stabilisation stérique qui fait l’objet du paragraphe suivant.  

Principe de la stabilisation stérique  

La répulsion stérique consiste en l’adsorption de macromolécules, comme les polymères, à la 

surface des particules créant ainsi une force de répulsion consécutive à l’interpénétration des 

différentes couches de polymères [WIDEGREN, 2000]. L’utilisation de polymères permet d’améliorer 

la dispersion et la stabilité de certaines suspensions ou au contraire de provoquer une floculation. Il a 

été constaté que ce type de répulsion est favorisé dans des milieux non aqueux aux constantes 

diélectriques faibles [ZHANG, 2012]. Trois états d’adsorption peuvent être observés sur les particules : 

l’adsorption insaturée, l’adsorption saturée et enfin la sur-saturation du système comme schématisé 

sur la Figure 160 [HE, 2014]. 

L’encombrement stérique limite ainsi le rapprochement entre particules à des distances pour 

lesquelles les forces de Van der Waals prédominent. La théorie de la répulsion stérique prend en 

compte les interactions qui se manifestent dès lors que les couches de polymères adsorbées sont en 

contact. La combinaison des deux modes de stabilisation, électrostatique et stérique, est alors plus 

efficace [ZHANG, 2012] [HE, 2014]. 
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Figure 160 : Les différents états d’adsorption, exemple d’acide polyacrylique polyélectrolytes (PAA) à la surface d’une 
particule : a) adsorption insaturée, b) l’adsorption saturée et c) la sur-saturation [HE, 2014]. 

L’optimisation de la stabilité permet entre autre de diminuer la viscosité et de limiter la 

sédimentation des particules dans le temps. Dans le cas d’une imprégnation de préformes fibreuses, 

cela conduira à l’introduction d’une quantité plus élevée de poudres, et de ce fait à un comblement 

plus important des porosités. Des exemples de stabilisation électro-stérique sont présentés plus en 

détail dans le chapitre I, notamment pour des suspensions de ZrB2 et de noir de carbone.  
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Annexe 2 : Réactivité entre les phases issues du système binaire Si-Zr.  

Le suivi des interactions entre Zr et Si peut être réalisé lors d’expériences de SHS (Self-

propagating High-temperature Synthesis) sur des systèmes pulvérulents [BERTOLINO, 1999]. Les 

compositions de départ riches en Si présentent généralement 2 phases majoritaires : ZrSi2 et ZrSi. Les 

compositions de départ riches en Zr sont constituées majoritairement de la phase Zr5Si3 avec la 

possibilité de retrouver d’autres phases minoritaires (voir Tableau 64).  

 

Figure 161 : Diagramme de phase Si-Zr simplifié [BERTOLINO, 1999]. 

 

Composés 
Mélange initial ratio Zr:Si 

1:2 1:1 5:4 3:2 5:3 2:1 3:1 

Si m       

ZrSi2 M M      

αZrSi  M  t    

βZrSi   M M t t m 

αZr5Si4   t t m   

βZr5Si4        

Zr3Si2        

Zr5Si3   m M M M t 

Zr2Si        

Zr3Si        

Zr m   t  m M 

Tableau 64 : Proportion relative des composés intermétalliques en fonction du ratio Zr:Si initial avec : M phase 
majoritaire, m phase minoritaire et t trace [BERTOLINO, 1999]. 

L’élément qui déclenche en premier la réaction SHS pour ce système, est la fusion du silicium 

(Tf=1415°C) suivie de réactions/interactions solide (Zr)-liquide (Si) ou liquide-liquide. Des expériences 

de couple de diffusion ont également montré l’importance des interactions solide-solide. Plusieurs 

mécanismes interviennent : (i) la dissolution de Zr solide dans le Si liquide, (ii) l’interdiffusion des 

réactifs dans la phase liquide, (iii) la nucléation à partir des phases fondues et (iv) la diffusion à l’état 

solide. 
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Les résultats des expériences de couples de diffusion Zr-Si de Bertolino et al. ne mettent pas 

en évidence la présence des phases riches en Zr autres que Zr2Si. Les couches produites contiennent 

toujours les phases ZrSi2 et ZrSi. Zr5Si3 doit théoriquement être la phase finale majoritaire. Deux 

explications sont alors possibles : (i) soit la nucléation de Zr5Si3 est cinétiquement favorable comme 

pour ZrSi, (ii) soit sa formation a lieu à très haute température par réaction entre ZrSi et Zr fondu 

(d’après le diagramme de phase de la Figure 161 pour une T ≥ 1745°C). Cette phase est donc stable 

uniquement à très haute température (supérieure à 1925°C), et sera donc d’autant plus présente que 

la vitesse de refroidissement est grande.  

Tant que la source de silicium est disponible, l’épaisseur de la couche de ZrSi n’évolue pas. Si cette 

source se tarie, la couche de ZrSi se met à croître jusqu’à devenir le composé principal. Les interactions 

solide-solide sont très rapides. La couche de ZrSi formée est également dépendante de la température. 

Pour une température de 1513°C, la quantité de ZrSi augmente car la réaction entre Zr et ZrSi2 se 

produit, et une autre phase apparaît, il s’agit de Zr2Si (Figure 162).  

Les phénomènes sont différents pour des températures supérieures à celle de la composition 

eutectique riche en Zr (Tf=1570°C). Avec l’apparition d’une phase liquide, la cinétique d’interaction 

entre les deux réactifs accélère, même si cette température est inférieure à leur point de fusion 

(température notamment inférieure à la température de fusion du zirconium de 1850°C). Une large 

couche biphasée contenant Zr et Zr3Si croît (phases correspondantes à l’eutectique riche en Zr, Figure 

163). Il semble que la diffusion de Si dans Zr soit très rapide et soit améliorée par la présence d’une 

phase liquide.  

 

Figure 162 : Résultat des interactions entre Zr solide et Si fondu dans le cas d’un excès en Zr, T = 1513°C, t = 180s. Cliché 
MEB d’une section polie : (1) Zr, (2) Zr2Si, (3) ZrSi, (4) ZrSi2. [BERTOLINO, 1999]. 
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Figure 163 : Couple de diffusion entre Zr et Si pour T = 1600°C (> Tf (eutectique riche en Zr) = 1570°C), t = 400s. Cliché 
MEB d’une section polie : (1) Zr, (2) Zr et Zr3Si = eutectique, (3) ZrSi, (4) ZrSi2, (5) Si [BERTOLINO, 1999]. 

La description des interactions entre les phases métalliques permet d’appréhender l’évolution 

des phases en cours de RMI. En effet, selon les températures de RMI et l’appauvrissement de la phase 

métallique en Si ou Zr conduira à la formation de composés définis au point de fusion plus ou moins 

élevé. Les phases identifiées après RMI et leur répartition au sein du matériau pourront être expliquées 

et reliées aux interactions déjà observées et présentées dans cette annexe.  
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Annexe 3 : Mesure de la masse volumique et du taux de porosité d’un milieu poreux par 
différentes méthodes expérimentales et théoriques.  

Plusieurs techniques d’analyses permettent d’estimer le taux de porosité ainsi que la 

distribution de taille d’entrée de pores, mais également les masses volumiques apparente et vraie d’un 

matériau. Cette annexe présente une description comparative entre chacune des méthodes pour 

adapter la technique à l’état de densification du matériau à analyser. La pycnométrie hélium, la 

porosimétrie à l’eau (méthode d’Archimède) et la porosimétrie par intrusion de mercure sont 

détaillées, une ouverture sur l’évaluation de la porosité par micro-tomographie X est également 

proposée. La mesure de la porosité ouverte repose essentiellement sur la connaissance du volume 

géométrique Vg et du volume réel de solide Vs. Après imprégnation de poudres, les variations de 

masses permettent également d’évaluer la proportion de porosité résiduelle.  

- La pycnométrie hélium : 

La pycnométrie hélium peut être utilisée pour suivre l’évolution de la porosité ouverte tout au long du 

processus d’élaboration puisqu’elle met en jeu un gaz inerte vis-à-vis des matériaux utilisés. L’hélium 

possède un faible diamètre atomique et peut donc s’infiltrer dans l’ensemble des porosités ouvertes 

d’un matériau. Cette technique est non-destructive. La dimension des échantillons impose l’utilisation 

du modèle AccuPyc 1330 de Micromeritics qui dispose d’une cellule d’analyse suffisamment grande 

(30cm3). Pour garantir des résultats fiables, il faut permettre un remplissage supérieur à 30%vol. du 

volume de la cuve par l’échantillon et des billes de calibration.  

Le principe repose sur l’injection d’hélium à une pression donnée dans une cellule de référence. Ce gaz 

est ensuite détendu dans l’enceinte de mesure où une nouvelle mesure de la pression est réalisée. 

L’application de la loi de Mariotte permet d’établir la relation entre les valeurs de volumes et de 

pressions suivant l’Équation 71.  

P1 V1 =  P2 (V0 + V1 − Vs)  

donc Vs = V0 + V1 (1 −
P1

P2
) 

Équation 71 

Où V0 est le volume de l’enceinte de mesure, V1 est le volume de l’enceinte de référence, Vs le volume 

de l’échantillon, P1 est la pression dans l’enceinte de référence et P2 est la pression dans l’enceinte de 

mesure après détente du gaz. 

Le résultat de l’analyse est la moyenne de 10 mesures consécutives. Connaissant le volume 

géométrique (mesuré par l’intermédiaire d’un pied à coulisse ou tout autre outil de mesure), le taux 

de porosité et déduit selon l’Équation 72. 

1 −  τP =  
Vs

Vg
 

Équation 72 

Où τP est le taux de porosité ouverte. 

De même, connaissant la masse du solide poreux ms, la masse volumique est calculée par l’Équation 

73. 

ρ =  
ms

Vs
  Équation 73 

Où ρ est la masse volumique du solide poreux analysé. 
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- La porosimétrie à l’eau (méthode d’Archimède) : 

La méthode de mesure par porosimétrie à l’eau est une méthode simple et rapide. Elle ne peut être 

utilisée que sur les préformes initiales et les matériaux consolidés (après RMI dans le cadre de ces 

travaux). En effet, l’eau peut altérer le comblement par les poudres après l’étape d’imprégnation des 

préformes. L’échantillon poreux est immergé dans un récipient rempli d’eau et placé sous vide pendant 

au moins 2 heures. L’eau pénètre ainsi dans les porosités ouvertes. Différentes mesures de masses 

permettent d’accéder aux valeurs de densités apparente dapp et vraie dv ainsi qu’à la porosité ouverte 

P0 du matériau : 

- m0 : masse du matériau sec ;  

- m1 : masse du matériau immergé dans l’eau ; 

- m2 : masse du matériau humide dans l’air.  

Cette dernière masse m2 est la plus sujette aux erreurs de mesure, puisque la pellicule d’eau à la 

surface de l’échantillon doit être éliminée, tout en évitant d’aspirer l’eau contenue dans les pores. Les 

formules suivantes peuvent ensuite être appliquées : 

dapp =  
m0

m2 − m1
 Équation 74 

dv =  
m0

m0 − m1
 Équation 75 

P0 =  
m2 − m0

m2 − m1
 Équation 76 

- La porosimétrie par intrusion de mercure : 

La porosimétrie mercure est une technique destructive mais précise, qui n’est réalisée que sur des 

échantillons clés permettant de confirmer les optimisations apportées aux différents procédés de 

densification. Elle permet de déterminer à la fois la distribution de la taille d’entrée des pores et le 

pourcentage de porosité ouverte. Connaissant la masse sèche de l’échantillon, les densités vraie et 

apparente peuvent être déduites. Les mesures sont réalisées avec un porosimètre Autopore IV 9500 

de Micromeritics.  

Le principe de la mesure est basé sur la pénétration capillaire d’un liquide non mouillant, tel que le 

mercure. La pression d’intrusion dépend du diamètre des pores, il est donc possible de déduire la 

distribution de taille des pores d’un solide poreux. La relation entre la pression appliquée et le diamètre 

d’un pore est exprimée par l’équation de Washburn (loi de Laplace), Équation 77, et considère un pore 

homogène de forme cylindrique. La géométrie réelle d’une porosité est complexe et n’est pas 

accessible avec cette technique. Le diamètre interne du pore reste inconnu, seul le diamètre d’entrée 

du pore est extrait. 

D = − 
4 γ cos θ

P
  

Équation 77 

Où D est le diamètre des pores, P est la pression appliquée, γ est la tension de surface du mercure 

(environ 0,48 N.m-2), et θ est l’angle de mouillage du mercure avec une surface solide (environ 135-

140°) ; valeurs issues de [MALVAULT, 2013 ; LEDAIN, 2014]. 
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Les macropores sont caractérisés à basse pression (P<) Les pores de plus petites tailles sont identifiés 

à plus haute pression (<P<). La gamme de porosité accessible par l’appareil se situe entre 3 nm et 900 

µm. La porosité mesurée correspond uniquement à la porosité percolante, c’est-à-dire ouverte. La 

mesure implique l’application de pressions élevées. Cette pression peut provoquer la rupture de parois 

de porosités fermées ou modifier la structure du solide. La rugosité de la surface des pores ou plus 

généralement du solide n’est pas prise en compte via cette technique. Par conséquent, la présence de 

particules au sein des pores pouvant induire une modification de la rugosité n’est pas prise en compte.  

- La reconstruction 3D d’un milieu poreux par micro-tomographie X : 

La micro-tomographie est une technique d’analyse en 3 dimensions qui permet d’obtenir une série 

d’images pouvant permettre une reconstruction en volume. C’est une technique rapide et non-

destructive. L’appareil utilisé est un micro-tomographe X-ray microCT de GE modèle V/TOME/X S. 

Le principe de l’analyse est schématisé sur la Figure 164. Un échantillon est traversé par un flux de 

rayons X. Une partie de ce flux est absorbée par la matière et l’autre partie est transmise vers une 

surface réceptrice grâce à laquelle une projection est obtenue. L’information principale permettant 

l’obtention des images est basée sur la variation du coefficient d’absorption linéaire des rayons X. 

L’échantillon effectue une rotation de 360°. Des radiographies en niveaux de gris sont obtenues à 

chaque pas de mesure. Le traitement informatique de chaque projection 2D permet de reconstruire 

l’échantillon en 3D. Finalement, un contraste de phase est obtenu et permet d’identifier chaque 

constituant d’un matériau, comme la porosité (ouverte et fermée). 

 

Figure 164 : Schéma du fonctionnement d’un tomographe X pour l’acquisition d’images en vue d’une reconstruction 3D. 
Issu de http://eduscol.education.fr/sti/sites/eduscol.education.fr.sti/files/ressources/techniques/5469/5469-la-

tomographie-en-sm-et-mm-ens.pdf 

Cette technique présente des avantages non négligeables. Néanmoins, le matériau doit transmettre 

au moins 10% du rayonnement initial afin d’obtenir un contraste suffisant (les éléments trop 

absorbants limitent fortement l’utilisation de cette technique). De plus, les coefficients d’absorption 

des rayons X des différents composés doivent être suffisamment éloignés pour pouvoir les distinguer.  

La résolution des images est fortement dépendante de la taille des échantillons à analyser et de la 

capacité de stockage des dispositifs. Cela implique de ne pas pouvoir utiliser cette technique pour 

observer des constituants à des échelles trop réduites. La taille des échantillons analysés est également  

http://eduscol.education.fr/sti/sites/eduscol.education.fr.sti/files/ressources/techniques/5469/5469-la-tomographie-en-sm-et-mm-ens.pdf
http://eduscol.education.fr/sti/sites/eduscol.education.fr.sti/files/ressources/techniques/5469/5469-la-tomographie-en-sm-et-mm-ens.pdf
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Il s’agit bien sûr de rester suffisamment représentatif de la structure du composite. Par exemple, des 

particules trop fines ne pourront pas être détectées après imprégnation de poudre, et induiraient une 

source d’erreur importante.  

Dans le cadre de ces travaux de thèse, la micro-tomographie X est utilisée pour caractériser les 

préformes en C fournies par Safran Ceramics et ArianeGroup.  

L’utilisation du logiciel Avizo permet le traitement des données 3D. Plusieurs fonctions de 

reconstruction ont permis de séparer les niveaux de gris associés à la matière carbonée et au vide 

(porosité) pour un volume bien défini. Ainsi, le rapport du nombre de pixels associés à la porosité sur 

le nombre de pixels totaux permet d’extraire le taux de porosité global. La résolution obtenue est de 

l’ordre de 6 à 7 µm. La reconstruction en 3 dimensions du réseau poreux est également possible.  

- Variation de masse et porosité résiduelle après imprégnation de poudres : 

La porosité initiale P0 des préformes est connue grâce aux différentes techniques citées 

précédemment. Ainsi, après imprégnation par les poudres, la variation de masse Δm de l’échantillon 

correspond à la masse de poudre introduite. Connaissant la masse volumique de la poudre ou du 

mélange de poudre (calculée par la loi des mélanges), le volume de poudre introduit peut être calculé. 

La formule suivante est utilisée pour déterminer le taux de porosité résiduelle après imprégnation de 

poudres (Équation 78) :  

PAPS =

(
Vgéo × P0

100 −
mAPS − m0

ρpoudre
) × 100

Vgéo
  

Équation 78 

Où Vgéo est le volume géométrique de la préforme en cm3, mAPS la masse totale de l’échantillon après 

imprégnation par APS en g, m0 la masse initiale de la préforme en g, ρpoudre la masse volumique de la 

poudre ou du mélange de poudre en g/cm3, P0 la porosité initiale des préformes en %vol. (environ 

31,2%vol.) et PAPS la porosité résiduelle après imprégnation par APS en %vol.  

Il faut néanmoins respecter la condition de volume géométrique constant. Les échantillons peuvent 

sécher avec une couche de poudre en surface. Cette couche doit donc être enlevée avant la mesure 

de la masse après imprégnation pour limiter les erreurs de mesure.  
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Annexe 4 : Caractérisation structurale et morphologique par Diffraction des Rayons X (DRX) 
et Microscopie Électronique à Balayage (MEB).  

La diffraction des rayons X et la microscopie électronique à balayage sont présentées dans 

cette annexe.  

- La diffraction des rayons X, DRX :  

Le principe de cette analyse est basé sur l’interaction des rayons X et de la matière qui donne lieu à 

des interférences. Seuls les matériaux cristallisés peuvent être analysés. En effet, un réseau cristallin 

peut être considéré comme la répétition périodique tridimensionnelle d’atomes. Lorsqu’un faisceau 

de rayons X est envoyé sur un échantillon cristallin, ce faisceau est renvoyé dans des directions 

caractéristiques du réseau formé par les atomes. Les mesures des angles et de l’intensité des rayons 

diffractés permettent de déterminer la structure cristalline mais également la nature des atomes. La 

longueur d’onde des rayons X étant de l’ordre de grandeur des distances interatomiques, les 

interférences entre les rayons (issus d’atomes différents) sont soit constructives, soit destructives. 

Lorsque ces interférences sont constructives, les rayons diffractent. Le faisceau est diffracté lorsque 

les conditions de Bragg sont vérifiées (Équation 79). Les résultats sont obtenus sous la forme d’un 

diffractogramme, où les pics sont indexés en fonction de l’angle de diffraction. Le schéma de la Figure 

165 montre la position de l’angle de Bragg θ dans le cas d’interférences constructives.  

2 d sin θ = n λ  Équation 79 

Où d est la distance interréticulaire (c’est-à-dire la distance entre 2 plans cristallographiques), θ est le 

demi-angle de déviation entre le faisceau incident et le détecteur, n est l’ordre de réflexion, et λ est la 

longueur d’onde des rayons X (qui dépend de la source utilisée pour générer les rayons X).  

 
Figure 165 : Schéma de la réflexion des rayons X par une famille de plans réticulaires espacés d’une distance d. Issu de 
http://culturesciencesphysique.ens-lyon.fr/ressource/Diffraction-rayons-X-techniques-determination-structure.xml 

Le laboratoire dispose d’un diffractomètre D8 advance de Bruker, équipé d’une anticathode en cuivre 

(Lambda Kα1 = 1,5406 Å). La géométrie de Bragg-Brentano utilisée par l’appareil correspond à une 

configuration angulaire de type θ-2θ, où la source et le détecteur de rayons X bougent alors 

symétriquement. L’échantillon est immobile tout au long de l’analyse. Le logiciel EVA permet des 

traiter les diffractogrammes obtenus en corrélant la position et l’intensité des pics avec la base de 

http://culturesciencesphysique.ens-lyon.fr/ressource/Diffraction-rayons-X-techniques-determination-structure.xml
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données JCPDS (Joint Committee on Powder Diffraction Standards). Cette analyse permet 

l’identification des phases cristallines présentes dans les composites après élaboration. La pureté des 

précurseurs initiaux est également vérifiée, afin d’exclure la présence d’impuretés ou pollutions avant 

l’élaboration. Généralement, les échantillons analysés sont des poudres, dans le cas des matériaux 

composites, l’analyse est réalisée sur une surface plane ou en section. Après les essais d’oxydation, les 

analyses sur les surfaces rugueuses sont uniquement qualitatives, les analyses en section sont plus 

précises. 

Les conditions d’acquisition des diffractogrammes par DRX dépendent des éléments recherchés : 

- analyse rapide (identification rapide des phases aux différents stades d’élaboration) : plage 

8 à 110°, pas de mesure de 0,008°, temps d’acquisition par pas de 0,3 s, durée totale 

1h05min37s, à 40kV et 40mA ; 

- analyse longue (détection du Si résiduel après essais d’oxydation/corrosion, ou 

identification des phases oxydes en section après les essais) : plage 20 à 65°, pas de mesure 

de 0,019°, temps d’acquisition par pas de 17 s, durée totale de 11h40min25s, à 40kV et 

40mA.  

Les fiches JCPDS utilisées pour l’identification des phases formées dans les composites en cours 

d’élaboration et après les essais sous torche oxyacétylénique sont les suivantes :  

Tableau 65 : Fiche JCPDS associées aux phases identifiées et utilisées au cours de la thèse. 

Phases identifiées Numéro fiche JCPDS 

B4C rhomboédrique axe H 00-035-0798 

C graphite  00-041-1487 

Si  00-005-0565 

SiB6 orthorhombique 00-035-0809 

SiC hexagonal 04-010-5698 

SiO2 quadratique 00-013-0026 

Zr  04-008-1477 

ZrB2 hexagonal 04-001-1203 

ZrC0,957 cubique 04-002-5610 

ZrC0,96 cubique 04-002-5304 

ZrO2 quadratique 04-001-7278 

ZrO2 monoclinique 00-037-1484 

ZrSi  01-072-2031 

ZrSi2  00-032-1499 

Zr2Si  04-001-0938 

Zr3Si  04-001-3081 
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- La microscopie électronique à balayage, MEB :  

Le principe de fonctionnement de cet outil se base sur les interactions électrons-matière. Il permet 

l’obtention d’images de haute résolution de la surface d’échantillons divers. Un faisceau d’électrons 

est émis et concentré via des lentilles électromagnétiques sur la surface d’un échantillon (le balayage 

est induit par une bobine). Les observations sont généralement réalisées sous vide afin d’éviter toute 

interaction avec d’autres atomes que ceux de l’échantillon à analyser. Selon l’énergie apportée par les 

électrons incidents, le matériau va réagir de manière différente en fonction de sa nature. Le résultat 

de cette interaction provoque l’émission de différentes réponses sous forme d’électrons ou de 

rayonnements (électromagnétique ou X), regroupées sur le schéma de la Figure 166 et qui apportent 

chacune une information spécifique [RUSTE, 2013].  

 

Figure 166 : Rayonnements réémis dans le cas de l’interaction d’un faisceau d’électron avec un échantillon massif 
[RUSTE, 2013]. 

Un volume d’interaction, aussi appelé poire d’interaction de par sa forme, se crée au niveau et sous la 

zone d’impact. Chaque réponse provient d’une source plus ou moins profonde, et plus ou moins 

étendue (Figure 167).  
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Figure 167 : Schéma des dimensions spatiales des différentes zones d’émissions électroniques et électromagnétiques 
[RUSTE, 2013]. Avec d0 le diamètre du faisceau électronique incident (quelques nm), Ej l’énergie d’ionisation du niveau 

électronique j, zd la profondeur de « complète diffusion » limite de l’émission rétrodiffusée, zu la profondeur de 
pénétration utile définie par E = Ej, et zM la profondeur de pénétration totale définie par E = 0. 

Différents détecteurs sont nécessaires pour caractériser ces émissions. Les principales émissions 

analysées sont :  

- l’émission électronique secondaire, zone d’environ quelques nm3 au niveau de l’impact du 

faisceau incident. Une énergie faible de l’ordre de 10 eV caractérise ces électrons. Les 

électrons primaires sont fortement ralentis par des chocs inélastiques. Il s’agit de l’éjection 

d’un électron de valence par ionisation (Figure 168). La quantité d’électrons collectés par les 

détecteurs est fortement dépendante de l’état de surface. Ces électrons renseignent sur la 

topographie de la surface.  

 
Figure 168 : Éjection d’électrons secondaires par ionisation d’un électron de valence peu lié à la bande de conduction de 

l’atome. 

- l’émission électronique rétrodiffusée, la zone est plus large et plus profonde, d’environ 

quelques centaines de nm3. Ce sont des électrons issus du faisceau primaire qui ont subi un 

certains nombres de chocs élastiques (avec les noyaux atomiques) et inélastiques (avec les 

électrons orbitaux). Ils sont réémis dans une direction proche de celle d’origine avec une 

moindre perte d’énergie (Figure 169). L’information apportée par ces électrons est 

dépendante du numéro atomique des éléments considérés. Ainsi, un contraste de phase 

apparaît sur les images. Plus un atome est lourd et plus la zone observée apparaîtra brillante.  
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Figure 169 : Émission d’un électron rétrodiffusé après collision avec le noyau atomique et des électrons orbitaux. 

- l’émission de rayons X (photons très énergétiques) se produit dans une zone d’environ 

quelques µm3. Après l’éjection d’un électron de cœur, l’atome est dans un état excité. Le 

réarrangement des électrons permet la désexcitation de l’atome. Lors du passage d’un 

électron de valence d’une bande extérieure vers une bande de cœur de l’atome, une certaine 

quantité d’énergie est libérée sous la forme d’un rayonnement X. Ce rayonnement est 

caractéristique de la nature chimique de l’atome considéré. Cette désexcitation est 

schématisée sur la Figure 170. La détection de ce rayonnement et la mesure de son intensité 

permettent la réalisation des analyses par EDS (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy).  

 
Figure 170 : Émission d’un photon X lors de la désexcitation après l’ionisation d’un atome. 

Les observations sont réalisées avec un MEB QUANTA 400 FEG V3 de FEI. Il est équipé de détecteurs 

d’électrons secondaires et rétrodiffusés. Le premier mode permet l’analyse de la morphologie de 

surface des échantillons, contraste topographique. Le second mode permet d’observer les contrastes 

de composition chimique, la rétrodiffusion des électrons est dépendante du numéro atomique des 

éléments analysés et augmente avec l’accroissement de la masse atomique. Par ailleurs, cet appareil 

est équipé d’un analyseur EDS (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) permettant de réaliser des 

cartographies élémentaires, et d’évaluer la composition chimique de l’échantillon (analyse 

qualitative).  

Les échantillons massifs sont généralement métallisés par CVD (Chemical Vapour Deposition, ou dépôt 

chimique en phase vapeur) d’or-palladium afin de faciliter l’absorption des électrons vers la masse et 

ainsi augmenter la stabilité des images en limitant les phénomènes de charges. Ces observations 

permettront d’observer les différentes populations d’une poudre et analyser sa pureté, de visualiser 

la répartition des phases au sein d’un composite, et enfin, d’évaluer l’état des fibres, l’état de 

fissuration et la porosité dans le composite après élaboration.  

 

Conditions d’observations MEB et analyse élémentaire par EDS : 5kV, spot 3 ou 4, diaphragme 3 

(50µm) ou 4 (40µm), métallisation or-palladium (par CVD, dépôt chimique en phase vapeur) des 

échantillons.  
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Annexe 5 : Mécanismes relatifs à l’infiltration d’un milieu poreux par un liquide. 

Dans cette annexe les notions théoriques sur le mouillage d’une surface solide par un liquide, 

et la force capillaire moteur de l’infiltration d’un liquide dans un cylindre sont abordées. Elles 

permettent de comprendre les propriétés qui ont une influence sur l’infiltration d’un milieu poreux 

par un liquide tant pour l’imprégnation par des suspensions de poudres ou pour l’infiltration par un 

métal fondu.  

- Notion de mouillage :  

Lorsqu’un liquide est mis en contact avec une surface solide, des forces de natures différentes 

s’exercent. Une zone d’interaction se crée entre chacune des phases (liquide, gaz et solide). L’énergie 

de surface minimale nécessaire à l’établissement d’une interface cohésive est proportionnelle à l’aire 

de l’interface (A en m2) et à la tension de surface (σ en J.m-2), voir Équation 80.  

Es =  σ .  A Équation 80 

L’équilibre thermodynamique lié à la minimisation des énergies de surface à chacune des interfaces, 

peut être comparé à l’équilibre mécanique lié à une ligne triple dont la représentation schématique 

est donnée à la Figure 171. Les trois forces qui en résultent sont reliées par l’équation de Young-Dupré 

(Équation 81).  

 
Figure 171 : Schéma de l’équilibre mécanique de la ligne triple formée à l’interface entre une goutte de liquide, une 

surface solide et un gaz [MEUNIER, 2002]. 

σSV = σSL + σLV  cos θ Équation 81 

Où σSV , σSL , σLV sont respectivement les tensions de surface solide-vapeur, solide-liquide et liquide-

vapeur, et θ est l’angle de mouillage en °. Cette loi impose que : -1 ≤ 
σSV−σSL

σLV
 ≤ +1.  

Lorsque l’angle prend une valeur nulle, le mouillage est total. Un mouillage partiel du solide sera 

équivalent à un angle de contact compris entre 0 et 180°. Un angle de 180° correspond alors une 

situation de séchage total, autrement dit un mouillage total de la vapeur. Ces situations sont 

schématisées à la Figure 172. Plus généralement, un liquide est considéré mouillant sur une surface 

solide lorsque la valeur de l’angle de contact est comprise entre 0 et 90°. La mesure de l’angle de 

contact peut être réalisée expérimentalement et permet de justifier de la création d’une interface 

cohésive nécessaire à l’imprégnation. L’évolution de l’angle de mouillage a donc été évaluée au cours 

de ces travaux et est présentée au paragraphe III.2.c.  
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Figure 172 : Schémas des trois états de mouillage : a) mouillage total du solide, b) mouillage partiel, et c) séchage total 

(=mouillage total de la vapeur) [MEUNIER, 2002]. 

- Force capillaire :  

Un autre critère nécessaire à l’imprégnation est la présence d’une pression capillaire qui participe 

l’écoulement du liquide au sein du réseau poreux. Dans le cas le plus simple, un tube de section 

constante est plongé dans un liquide mouillant (0° < θ < 90°) et une interface courbe se crée par la 

différence de tension de surface entre liquide et vapeur (Figure 173). La valeur de la pression capillaire 

est donnée par la relation de Laplace (Équation 82). 

 
Figure 173 : Schéma de l’interface liquide-vapeur lors de la montée capillaire dans un tube solide de section constante 

[MARCHAIS, 2016]. 

Pc = PNM −  PM  =  
2 σLV  cos θ

r
 

Équation 82 

Où PNM-PM est la différence de pressions de part et d’autre de l’interface, r le rayon du tube, σLV la 

tension de surface liquide-vapeur, et θ l’angle de contact.  

De nombreuses lois ont été établies afin de rendre compte de la dynamique de l’imprégnation 

capillaire de milieux poreux (généralement simples et homogènes). Ces lois s’appuient sur des régimes 

d’écoulement laminaire à faible vitesse d’écoulement, notamment les lois de Darcy et Lucas-

Washburn. Les évolutions de ces lois ont permis de prendre en compte des cas plus complexes relatifs 



Annexes 

322 
 

à des milieux poreux non homogènes, type préforme fibreuse ou des compacts de poudres. Les 

différents travaux menés ont montré l’importance des propriétés caractéristiques du milieu poreux, 

comme la perméabilité, la distribution de taille de pores (et la définition d’un diamètre de pore 

représentatif de l’architecture), la tortuosité, ou la surface spécifique. La caractérisation des préformes 

Cf/C a donc été réalisée afin de prendre en compte ces différents paramètres pour l’optimisation de la 

densification des matériaux.  

Les propriétés du liquide ont également une influence non négligeable, notamment la densité, 

la viscosité et la tension de surface, paramètres à relier également à la mouillabilité du liquide sur la 

surface solide. La réactivité des composés solide et liquide doit également être prise en compte afin 

d’évaluer les changements de composition chimique pouvant avoir lieu. La modification de cette 

composition peut également avoir un impact sur l’état de surface et donc sur la rugosité qui peut avoir 

un effet positif pour l’infiltration.  
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Annexe 6 : Scenarii de densification détaillés de la Figure 75. 

Scénario 1 : Combinaison APS et traitement thermique (TT) réactif  

Pour le scénario 1, l’apport de poudres réactives (et inertes) est réalisé par APS en visant un 

taux de comblement le plus élevé possible. Un unique traitement thermique (TT) de frittage permet 

de faire réagir les poudres en apportant l’ensemble des constituants de la matrice et obtenir la 

densification de la matrice. Plusieurs réactions sont alors possibles : une réaction entre les poudres 

uniquement, et/ou une réaction entre les poudres et le PyC de la matrice conduisant à la formation 

d’une ou plusieurs phases UHTC. Une densification complète ne peut être obtenue que dans le cas où 

l’expansion volumique globale des réactions est suffisamment élevée pour combler la porosité :  

- l’introduction des phases UHTC visées (ZrB2 + SiC) conduit à un frittage non réactif, qui n’induit 

pas de variation volumique  la porosité est maintenue ; 

- l’introduction de composés réactifs non métalliques et métalliques sous forme pulvérulente 

conduit à une composition chimique de type ZrB2 + SiC mais les variations volumiques 

induisent souvent un retrait volumique  la porosité est augmentée. 

La Figure 174 met en évidence la consommation du PyC. Or, sa consommation doit être limitée afin de 

ne pas endommager les fibres de carbone. Ce scénario est le plus simple à mettre en œuvre, cependant 

les taux de comblement par APS restent inférieurs à 60%vol. Des taux de densification faibles seraient 

atteints avec les systèmes réactionnels issus du système global (B;C;Si;Zr). La scénario 1 est donc écarté 

vis-à-vis des travaux.  

 
Figure 174 : Schéma de densification par le scénario 1 : APS + TT. 

Scénario 2 : Combinaison APS et RMI 

Le scénario 2 correspond à un procédé hybride qui combine un comblement par les poudres 

puis une densification par RMI. L’apport de poudres réactives et/ou inertes peut être réalisé par APS 

avec un taux de comblement approprié pour conserver une distribution de taille de pores suffisante 

pour que le métal puisse s’infiltrer. Un taux de comblement adapté permettra d’éviter l’effet « choking 

off » qui stopperait la progression du métal au sein des préformes pré-comblées. La densification est 

alors assurée par l’infiltration homogène et complète du métal lors de la RMI (Figure 175). Le métal 

peut alors réagir avec :  

Après THTPore initial
Après APS : 

2 poudres réactives 

PyC
Réaction poudre bleue et  PyC

Réaction entre 
poudre verte et PyC

Contour du pore initial



Annexes 

324 
 

- les poudres réactives (introduites en proportions variables dans un mélange avec une poudre 

inerte) ; 

- et/ou le PyC de la matrice.  

Du métal résiduel peut être présent selon les proportions de précurseurs pulvérulents et de PyC (de la 

matrice de la préforme Cf/C) engagées dans la réaction globale. Il s’agit donc de trouver le meilleur 

compromis entre le taux de comblement par APS et l’expansion volumique des réactions considérées 

lors de la RMI, en fonction des proportions de poudres réactives et/ou inertes des nouveaux systèmes 

réactionnels considérés. Le scénario 2 est évalué pour la suite des travaux.  

 
Figure 175 : Schéma de densification par le scénario 2 : APS + RMI. 

Scénario 3 : Combinaison APS, TT réactif et RMI 

Le scénario 3 dérive du scénario 2 lorsque la poudre réactive réagit complètement avec le PyC. 

Un TT est effectué après l’apport de poudres réactives (et inertes) par APS. Ce traitement thermique 

permet d’amorcer la réaction entre les poudres réactives et le PyC de la matrice pour former une ou 

plusieurs nouvelles phases. Ces phases peuvent alors être réactives et/ou inertes lors de l’étape de 

RMI qui suit. La variation volumique de la réaction engagée lors du TT doit être maîtrisée. Une 

expansion volumique inférieure ou égale à 1 permet de conserver une distribution de taille de pores 

et un taux de porosité adaptés pour permettre au métal de s’infiltrer. La densification maximale est 

finalement assurée par l’infiltration homogène et complète par le métal liquide lors de la RMI. Le métal 

réagit avec la ou les phases réactives, précédemment formées lors du TT, pour former une ou plusieurs 

nouvelles phases et peut être présent en phase résiduelle (Figure 176). Le nombre de phases formées 

est limité par la nature de la ou des poudres introduites par APS. Le scénario 3 ne sera pas rencontré 
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seul mais toujours associé au scénario 2 (la montée en température lors de l’étape de RMI pouvant 

correspondre à un TT). 

 
Figure 176 : Schéma de densification par le scénario 3 : APS + TT + RMI. 

Scénario 4 : Combinaison 1ère APS, TT réactif, 2nde APS et RMI 

Le scénario 4 dérive du scénario 3 en envisageant une nouvelle étape de comblement par APS 

après le TT. Un second apport de poudres réactives ou inertes peut être envisagé par APS si le taux de 

porosité et la distribution de taille de pores sont suffisants pour permettre l’imprégnation de poudres. 

Comme pour chaque scénario précédent, le taux de comblement par APS doit être maîtrisé afin 

d’assurer une infiltration du métal liquide complète et homogène en évitant l’effet « choking off ». 

Lors de la RMI, le métal peut réagir avec : 

- les phases réactives précédemment formées lors du TT,  

- et/ou avec les poudres introduites lors de la seconde imprégnation par APS, pour former une 

ou plusieurs nouvelles phases 

- le PyC de la matrice.  

Du métal résiduel peut être présent au sein de la matrice si les proportions des phases réactives ne 

permettent pas sa consommation complète (Figure 177). La distribution de taille de pores ne pouvant 

pas être suffisamment bien contrôlées après le TT, une seconde imprégnation par APS n’est pas 

réalisable. Ce scénario permettrait un meilleur contrôle de la composition chimique finale de la 

matrice, et également de l’organisation des phases formées. Mais la complexité du scénario 4 ne 

permet pas de l’envisager pour la suite des travaux.  
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Figure 177 : Schéma de densification par le scénario 4 : APS + TT + APS + RMI. 

Au bilan, chaque scénario présente des avantages intéressants pour améliorer la densification 

et pour limiter la quantité de phase métallique résiduelle. Seuls les scénarii 2 et 3, ou leur combinaison, 

sont envisageables dans le système (B;C;Si;Zr). L’apport de matière pulvérulente par une 2nde 

imprégnation par APS, comme dans le scénario 4, n’est pas réalisable car le réseau poreux est trop 

étroit pour permettre l’écoulement d’une suspension de poudre. Le scénario 1 ne permet pas de 

densifier totalement le composite, puisque la matrice est uniquement consolidée par frittage des 

composés ou par réaction des phases pulvérulentes apportées par APS ne conduisant pas à une 

expansion volumique.  
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Annexe 7 : Calculs théoriques de la composition chimique de la matrice et des proportions 
des différentes phases dans le composite obtenu après APS et RMI.  

Cette annexe décrit les étapes des calculs de détermination des proportions des phases UHTC 

dans le composite après élaboration par imprégnation de poudres par APS et par infiltration d’un métal 

liquide par RMI.  

 État initial des préformes Cf/C :  

Les préformes poreuses Cf/C sont constituées de fibres de carbone et d’une matrice partielle de 

pyrocarbone. Un volume géométrique fixe (V0) est considéré. Le volume poreux initial (VPi - Équation 

83) et le volume de fibres+PyC initial (Vfib+PyC i - Équation 84) sont extraits grâce aux données 

expérimentales de mesure de la porosité. Les caractéristiques des préformes sont regroupées dans le 

Tableau 66. Une porosité initiale est représentée sur la Figure 178. Les préformes sont ensuite 

imprégnées par des poudres par APS.  

Tableau 66 : Propriétés des préformes Cf/C définitives (LR = Laminaire Rugueux). 

Propriétés Valeurs 

Masse volumique apparente en g/cm3 1,35 

Masse volumique vraie en g/cm3 1,93 

Porosité en %vol. 32,00 

Proportion de fibres C ex-PAN en %vol. (dans le 
composite) 

31,76 

Masse volumique des fibres C ex-PAN en g/cm3 1,75 

Proportion de PyC matriciel (LR) en %vol. (dans le 
composite) 

36,24 

Masse volumique du PyC matriciel (LR) en g/cm3 2,13 

 

VPi =  V0  × 0,32  

Avec VPi le volume poreux initial, V0 le volume géométrique initial et P0=0,32 le 

taux de porosité initial de la préforme Cf/C/. 

Équation 83 

  

Vfib+PyC i =  V0  × (1 − 0,32) 

Avec Vfib+PyC i le volume de fibres et de PyC matriciel initial, V0 le volume 

géométrique initial et P0=0,32 le taux de porosité initial de la préforme Cf/C. 

Équation 84 

 
Figure 178 : Schéma d’une porosité de la préforme Cf/C initiale. 



Annexes 

328 
 

 Étape d’imprégnation de poudre par APS :  

Les données accessibles expérimentalement après APS permettent de calculer le taux de comblement 

par les poudres (de même nature ou mélangées). Ainsi, le taux de comblement (αAPS) est une donnée 

d’entrée pour les calculs pour extraire le volume des poudres introduites (Vpoudres – Équation 85). Les 

proportions de poudres dans chaque mélange (xcomposé j en %vol.) permettent de déterminer le volume 

de chaque nature de poudre (Vcomposé j - Équation 86). Les poudres utilisées sont : ZrB2, Si, SiB6, C et/ou 

B4C. Le volume poreux après APS (VP APS) est également calculé (Équation 87). Le nombre de moles de 

chaque composés (ncomposé j) est ensuite calculé par l’intermédiaire des volumes molaires (VMj – 

Équation 88). Les propriétés physico-chimiques des poudres sont regroupées dans le Tableau 67. Une 

porosité comblée par une poudre après APS est représentée sur la Figure 179. La porosité restante est 

ensuite comblée par infiltration réactive d’un métal fondu.  

Tableau 67 : Masse volumique, masse molaire, volume molaire et température de fusion des phases pulvérulentes 
pouvant être introduites par APS : ZrB2, Si, SiB6, C et B4C. 

Composé pulvérulent ZrB2 SiC SiB6 ZrC B4C C (noir de carbone) 

Masse volumique en g/cm3 6,10 3,23 2,43 6,73 2,51 1,88 

Masse molaire en g/mol 112,84 40,1 92,94 103,24 55,25 12,01 

Volume molaire en cm3/mol 18,50 12,41 38,25 15,34 22,01 6,39 

Température de fusion en °C 3245 2700 1850 3540 2470 3550 (sublimation) 

 

Vpoudres =  VPi  ×
αAPS

100
 

Avec Vpoudres le volume de poudres introduites, VPi le volume poreux initial, et αAPS le 

taux de comblement par APS.  

Équation 85 

  

Vcomposé j =  Vpoudres  × xcomposé j 

Avec Vcomposé j le volume pour chaque nature de poudre j (inerte ou réactive), Vpoudres 

le volume des poudres introduites par APX, et xcomposé j la proportion volumique de 

chaque nature de poudre j (inerte ou réactive). 

Équation 86 

  

VP APS =  VPi  × (1 − (
αAPS

100
)) 

Avec VP APS le volume poreux après APS, VPi le volume poreux initial, et αAPS le taux 

de comblement par APS. 

Équation 87 

  

ncomposé j =  
Vcomposé j

VM j
  

Avec ncomposé j le nombre de mole de chaque nature de poudre j (réactive), Vcomposé j 
le volume pour chaque nature de poudre j (réactive), et VM j le volume molaire de 
chaque poudre j (réactive). 

Équation 88 
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Figure 179 : Schéma d’une porosité de la préforme Cf/C comblée par une poudre après APS. 

 Étape d’infiltration réactive d’un métal fondu, RMI :  

La composition de la phase métallique est nécessaire afin d’adapter les calculs aux réactions chimiques 

ayant lieu dans les composites. Plusieurs hypothèses sont formulées en fonction de la priorité donnée 

aux réactions (de l’Équation 37 à l’Équation 50) :  

- (1) la totalité des phases pulvérulentes réactives réagit avec le métal infiltré, ainsi les phases 

ZrB2, SiC, ZrC et une phase métallique résiduelle peuvent être formées ;  

- (2) la phase métallique résiduelle après réaction complète des phases pulvérulentes réactives 

réagit ensuite entièrement avec le PyC matriciel pour former SiC et ZrC (hypothèse raisonnable 

vis-à-vis des résultats expérimentaux) ;  

- (3) la porosité est considérée nulle après RMI ; c’est-à-dire que les phases ZrC et SiC sont 

formées afin de combler la totalité de la porosité. Leurs proportions dépendent de la phase 

métallique Si-Zr infiltrée par RMI.  

Les hypothèses (1) et (2) sont relatives à la réaction complète des poudres réactives. Les réactions 

définies dans le paragraphe II.2.c (de l’Équation 45 à l’Équation 50) sont utilisées afin de déterminer le 

nombre de moles de chaque produit (nproduit j) et calculer le volume correspondant à chaque composé 

solide formé (Vproduit j - Équation 89). Du PyC peut également être emprunté à la matrice afin de 

permettre la réaction totale de la poudre ou de la phase métallique résiduelle, le nombre de mole est 

également déterminer (nPyC consommé 1) pour calculer le volume de PyC consommé (VPyC consommé 1 - 

Équation 91). Selon le taux de comblement, la réaction totale des poudres ne permet pas de combler 

la totalité de la porosité, ainsi le volume poreux restant après réaction des poudres peut être calculé 

(VP réaction poudres - Équation 91). Une représentation schématique de ces hypothèses est proposée sur la 

Figure 180. 

Vproduit j =  nproduit j × VM j  

Avec Vproduit j le volume de chaque composé j formé par réaction des poudres avec le 

métal, nproduit j le nombre de moles de chaque composé j formé par réaction des avec 

le métal, et VM j le volume molaire de chaque composé j. 

Équation 89 
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VPyC consommé 1 =  nPyC consommé 1 × VM PyC  

Avec VPyC consommé 1 le volume de PyC consommé par les réactions des poudres avec 

le métal, nPyC consommé 1 le nombre de moles de PyC consommé par les réactions des 

poudres avec le métal, et VM PyC le volume molaire du PyC. 

Équation 90 

  

VP réaction poudres

= VPi − ((∑ Vproduit j

j

) + (∑ Vcomposé inerte j

j

) 

− (∑ Vcomposé réactif j

j

) − VPyC consommé 1) 

Avec VP réaction poudres le volume poreux après réaction des poudres avec le métal, VPi 

le volume poreux initial, Vproduit j le volume de chaque composé j formé par réaction 

des poudres avec le métal, Vcomposé inerte j le volume de poudre inerte j, Vcomposé réactif j 

le volume de chaque poudre j (réactive), et VPyC consommé 1 le volume de PyC consommé 

participant aux réactions des poudres avec le métal.  

Équation 91 

 
Figure 180 : Schéma d’une porosité de la préforme Cf/C en cours de RMI après réaction totale des poudres introduites 

lors de l’étape d’imprégnation de poudres par APS. 

L’hypothèse (3) implique une porosité nulle après la densification par RMI. Après réaction des poudres, 

lorsque VP réaction poudres > 0, le comblement total de la porosité est obtenu par la formation des phases 

carbures au regard de la composition de la phase métallique utilisée (en prenant en compte la 

consommation de PyC nécessaire aux réactions). Ainsi, les proportions finales de SiC et de ZrC pour 

remplir le reste de la porosité sont regroupées dans le Tableau 68, au regard de la proportion de PyC 

consommée (ϒPyC) pour un volume de porosité restant à combler. 
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Tableau 68 : Répartition des phases carbures formées (en %vol.) et proportion de PyC consommée (ϒPyC) par rapport au 
volume poreux restant à combler. 

Phase 
métallique 

Proportion finale SiC 
formée en %vol. (par 

rapport au volume total 
de carbures formés) 

Proportion finale ZrC 
formée en %vol. (par 

rapport au volume total 
de carbures formés) 

Proportion PyC 
consommée en %vol. (par 

rapport au volume 
poreux restant à combler) 

Si 100 0 83,2 

ZrSi2 38,2 61,8 72,7 

Zr0,912Si0,088 92,8 7,2 59,7 

Zr 0 100 58,1 

Le volume de PyC consommé (VPyC consommé 2) est donc calculé à partir de l’Équation 92. Le volume total 

des phases carbures formées pour combler le reste de la porosité (Vcarbures2) est ensuite calculé 

(Équation 93). De ce volume de carbures total, il est possible d’extraire les proportions de SiC et ZrC 

correspondantes. Une représentation schématique de l’état final de la matrice est présentée sur la 

Figure 181. 

VPyC consommé 2 = VP réaction poudres  × 
γPyC

100
 

Avec VPyC consommé 2 le volume de PyC consommé pour la formation des phases 

carbures finales, VP réaction poudres le volume poreux après réaction des poudres avec le 

métal, et ϒPyC la proportion de PyC nécessaire pour la formation des phases carbures 

permettant de combler la porosité après réaction des poudres avec le métal. 

Équation 92 

  

Vcarbures2 = VP réaction poudres + VPyC consommé 2  

Avec Vcarbures2 le volume des phases carbures finales, VP réaction poudres le volume poreux 

après réaction des poudres avec le métal, et VPyC consommé 2 le volume de PyC 

consommé pour la formation des phases carbures finales pour combler la porosité 

restante après réaction des poudres avec le métal. 

Équation 93 

 
Figure 181 : Schéma d’une porosité de la préforme Cf/C après la densification totale de la matrice par RMI (pas de 

porosité résiduelle).  
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 État final du matériau :  

Finalement, il est possible de calculer : 

- la composition chimique de la matrice : ZrB2, ZrC et SiC ; 

- la composition chimique globale du composite : Cf, PyC, ZrB2, ZrC et SiC ; 

- la proportion de PyC consommée ; 

- et la masse volumique théorique. 

Ces différentes propriétés seront utilisées pour décrire les matériaux dans le manuscrit, et permettre 

de déterminer l’influence des différentes compositions chimiques sur le comportement en 

oxydation/corrosion à ultra haute température sous flux gazeux.  
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Annexe 8 : Compositions des matrices en fonction du taux de comblement par APS pour 
différentes combinaisons poudre/métal. 

Cette annexe regroupe l’évolution des compositions chimiques de matrice élaborées par APS de ZrB2, 

SiB6 ou B4C, et par RMI de ZrSi2, Zr0,912Si0,088 ou Zr. Chaque combinaison poudre/métal permet 

l’obtention d’une matrice contenant ZrB2, SiC et ZrC dans des proportions dépendantes du taux de 

comblement par APS. Les évolutions générales sont décrites dans le manuscrit au paragraphe II.3.b. Le 

taux de comblement conduisant à une densification totale uniquement par réaction des poudres 

réactives avec le métal liquide est signifié sur les graphiques correspondants.  

 APS d’une poudre de ZrB2 et RMI de ZrSi2, Zr0,912Si0,088 et Zr : 
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 APS d’une poudre de SiB6 et RMI de ZrSi2, Zr0,912Si0,088 et Zr : 
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 APS d’une poudre de B4C et RMI de ZrSi2, Zr0,912Si0,088 et Zr : 
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Annexe 9 : Comparaison des clichés MEB et cartographies élémentaires réalisées après 
différents traitements thermiques sur des échantillons de type Cf/C-SiB6. 

Différentes conditions de traitement thermique ont été réalisées sur des préformes Cf/C comblées par 

APS d’une poudre de SiB6. Les clichés MEB et les cartographies EDX des éléments B, C, O et Si sont 

présentées dans cette annexe en fonction des conditions de traitement thermique (Tableau 69).  

Tableau 69 : Clichés MEB en électrons rétrodiffusés de composites Cf/C comblés par APS d’une poudre de SiB6 après 
différentes conditions de traitement thermique, et les cartographies par EDX associées aux éléments B, C, O et Si. 

 
Conditions de traitement thermique 

Température de palier-durée de maintien-vitesse de montée en température 

 1650°C-2h-5°C/min 1850°C-1h-5°C/min 1850°C-1h-20°C/min 

APS 15%vol. de comblement 44%vol. comblement 39%vol. de comblement 
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Quelles que soient les conditions de traitement thermique, les analyses par DRX montrent la présence 

des phases : C, SiC, B4C (y compris B12C3 et B13C2). La température de palier, la vitesse de montée en 

température ou la durée de palier ne semblent pas influencer la nature des phases formées. Les 

observations MEB et les cartographies élémentaires par EDX indiquent qu’une couche multi-phasée se 

développe à la surface du PyC matriciel. Un gradient de composition existe au sein de la couche sous 

la forme :  

PyC matriciel  SiC  Si/B/C  B4C 

Le traitement thermique n’endommage pas les fibres de carbone, en effet, seule une faible proportion 

de PyC semble consommée. Dans les porosités se trouvent également des grains identifiés comme une 

phase B4C. Une vitesse de montée en température de 5°C/min semble favoriser la séparation des 

phases de manière à obtenir une phase plus riche en SiC au contact du PyC et une phase plus riche en 

B4C à la surface de la couche. L’échantillon ayant été traité thermiquement à 1650°C pendant 2h 

possède une couche d’épaisseur plus faible du fait d’un taux de comblement par les poudres faible (de 

l’ordre de 15%vol., contre 41±3%vol. pour les 2 autres conditions de traitement thermique).  

Thermodynamiquement, en excès de carbone, l’équilibre se crée avec la formation de SiC et B4C, plus 

stables que C et SiB6. D’après la répartition des phases, le carbone semble diffuser plus rapidement 

que les autres éléments chimiques. Il réagit avec SiB6, de manière préférentielle avec le bore pour 

former la phase carbure de bore. Le silicium est libéré sous forme liquide ou gazeuse (proportion 

accrue sous vide à haute température) et diffuse à travers la porosité jusqu’à une surface réactive de 

carbone. Une couche de type SiC est ainsi formée en contact direct avec le PyC matriciel (les phases 

SiC et C peuvent coexister). En s’éloignant du PyC, la concentration en B augmente et la concentration 

en Si diminue jusqu’à former une phase de type B-C en surface (SiC et B4C peuvent coexister en même 

temps que C). B4C se retrouve également sous la forme de grains dispersés dans la porosité initiale.  

Le traitement thermique permet l’obtention in situ d’une couche dense et continue en surface du PyC 

matriciel qui pourrait agir comme une barrière de diffusion au carbone vers le métal de la RMI. Dans 

la direction inverse, cette couche pourrait également agir comme une barrière de diffusion vis-à-vis du 

métal liquide lors de la RMI vers le PyC matriciel. La réactivité du métal avec le PyC matriciel serait 

atténuée puisque le contact direct métal/PyC est limité. 

 

 

 

 



 

 
 

 

 

 

 



 

 
 

  



Résumé 
En français : Élaboration de composites à matrice céramique ultra-réfractaire résistants aux très 

hautes températures sous flux gazeux 

Les composites de type Cf/C sont utilisés en tant que pièces structurales dans les propulseurs spatiaux 

du fait de leurs excellentes propriétés mécaniques dans le domaine des très hautes températures. 

Néanmoins, l’atmosphère oxydante et corrosive créée lors du décollage des lanceurs et les hauts flux 

gazeux dégradent ces matériaux. Afin d’améliorer les performances de ces matériaux vis-à-vis de 

l’oxydation/corrosion, une protection composée de céramiques ultra-réfractaires (dites UHTC) peut 

être appliquée. Pour une efficacité de protection optimale, des phases UHTC ont été introduites en 

tant que constituants de la matrice. Dans ces travaux de thèse, la matrice a été réalisée par 

l’intermédiaire d’un procédé d’élaboration en phase liquide combinant : (i) l’introduction de poudres 

et (ii) la densification par infiltration réactive d’un métal fondu. La composition de la matrice appartient 

au système (B;C;Si;Zr). La caractérisation des matériaux après élaboration a permis de comprendre les 

mécanismes d’infiltration et les réactions permettant de mieux contrôler la composition chimique et 

la répartition des phases. Des essais sous torche oxyacétylénique ont été utilisés pour se placer dans 

des conditions proches de l’application visée. La caractérisation post-test des matériaux a permis 

d’évaluer l’efficacité de la protection dans le cas d’une utilisation unique et également d’une possible 

réutilisation. Les résultats en oxydation/corrosion ont permis de classer les matériaux en fonction de 

leur efficacité de protection.  

Mots clés : composites, CMC, propulsion spatiale, céramique ultra réfractaire, diborure de zirconium, 

carbure de silicium, carbure de zirconium, imprégnation de poudres APS, infiltration réactive d’un 

métal fondu RMI, oxydation/corrosion, tests sous torche oxyacétylénique. 

In English: Manufacturing and oxidation behaviour of UHTC-based matrix as a protection for C/C 

composites in space propulsion systems 

Since many decades, Carbon/Carbon composites are used as structural parts in rocket engines due to 

their excellent thermomechanical properties. However, under highly oxidizing/corrosive atmosphere 

and high gas flow rates, carbon suffers from severe oxidation. To improve oxidation resistance of these 

composites, Ultra High Temperature Ceramics (UHTC) can be used as a protection. To protect the 

whole composite, the introduction of UHTC as a matrix has been done using a liquid phase process 

combining: (i) slurry infiltration process and (ii) reactive melt infiltration. Matrix constituents belong 

to the (B;C;Si;Zr) system. Material characterisation allowed a better understanding of the infiltration 

mechanisms and of the phase distribution and composition in respect to the processing conditions. To 

select the best composition, oxyacetylene torch testing has been done to recreate spacecraft launch 

environmental conditions. Post-test characterisation has been done to evaluate protection efficiency 

of each matrix composition for single use and possible reuse. Finally, advantages and drawbacks 

assessment of each composition allowed to highlight the most protective composition and phase 

distribution.  

Keywords: composites, CMC, launchers, ultra-high temperature ceramics, zirconium diboride, silicon 

carbide, zirconium carbide, slurry cast, reactive melt infiltration, oxidation/corrosion, oxyacetylene 

torch testing. 


