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Résumé :

Les matériaux composites a matrice métalliqgue (CMM) sont actuellement étudiés pour étre utilisés dans de
nombreux domaines d’application. L une des applications potentielles concerne leur utilisation en tant que
drain thermique pour les modules de puissance. Pour cette application, deux conditions sont requises : une
conductivité thermique (CT) élevée pour évacuer la chaleur générée par la puce électronique et un
coefficient d’expansion thermique (CTE) proche du substrat céramique (2-8x10°/K) utilisé dans le module

de puissance.

Ainsi des matériaux composites a matrice aluminium (Al : CT de 217 W/m.K et CTE de 24x10°/K) et a
renfort plaquette de graphite (GF : CT de 1000 W/m.K et CTE de -1x10/K dans le plan de la plaquette)
ont été élaborés. Ces matériaux composites ont été fabriqués par Métallurgie des Poudres (MP)
conventionnelle mais aussi par un procédé original nommé Flake Powder Metallurgy (FPM). Ce procédé,
qui consiste a utiliser une poudre métallique a morphologie plaquette, a permis d’optimiser 1’ orientation des
renforts plaquette dans un plan perpendiculaire & la direction de densification sous I’action d’une pression
uniaxiale. De plus, ce procédé a permis d’obtenir une meilleure adhésion entre la matrice et le renfort
comparé aux matériaux composites élaborés par MP conventionnelle. Cela a abouti a une amélioration de
la CT qui est passée de 400 W/m.K a 450 W/m.K pour un taux de renfort de 50%vol. Néanmoins, concernant
la dilatation thermique, des CTE de 21,8x10° /K et 21,7x10° /K ont été obtenus par MP et FPM

respectivement, ce qui est incompatible avec 1’application visée.

Pour surmonter cette problématique, des matériaux composites a renfort multiple ont été élaborés par
frittage en phase liquide. Ainsi des fibres de carbone (FC) ont été rajoutées a I’aluminium et aux plaquettes
de graphite. L ’ajout de ce second renfort au graphite a permis de diminuer de maniére importante le CTE
des composites Al/(GF+FC) avec une faible proportion en FC tout en maintenant une haute CT. De plus les
matériaux composites Al/(GF+FC) présentent des CTE nettement inférieurs aux composites Al/FC avec un
%vol. de FC équivalent. Ainsi des matériaux composites Al/(GF+FC) ont été élaborés par frittage en phase
liquide permettant d’obtenir une CT de 400 W/m.K (comparable & la CT du cuivre) et un CTE de 8x10°/K
(comparable au CTE de I’alumine). De plus la 1égéreté de I’aluminium confére aux matériaux composites
Al/C une faible densité (d=2,4). Par conséquent, les matériaux développés dans cette étude sont prometteur

en tant que drain thermique 1éger, notamment dans le domaine de 1’électronique embarquée.

Mots clés: Composite ; Aluminium ; Carbone ; Conductivité thermique ; Coefficient

d’expansion thermique



Abstract: Development of metal matrix composite (MMC) materials with specific
architectures and thermal properties

Many carbon/metal composites are currently used in several applications. One of them concerns their use
as heat sinks in microelectronics. Concerning this application, two conditions are required: a high thermal
conductivity (TC) in order to evacuate the heat generated by the electronic chip and a coefficient of thermal
expansion (CTE) similar to the used material type of the electronic device (2-8x10¢/K).

Therefore, graphite flakes (GF; TC: 1000 W/m.K and CTE: -1x10° /K in the graphite plane) reinforced
aluminum matrix (Al; TC: 217 W/m.K and CTE: 25x10°/K) composites were fabricated. These composite
materials were fabricated by Powder Metallurgy (PM) and Flake Powder Metallurgy (FPM). This process,
which consist to use a flattened metallic powder, helped to improve the in-plane orientation (perpendicular
to the pressure direction) of GF under uniaxial pressure. Moreover, this process provided a better Al-C
interface thanks to a planar contact between the matrix and the reinforcements. This resulted in an
improvement of the CT from 400 W/m.K to 450 W/m.K for a reinforcement content of 50 vol.%.
Nevertheless, regarding thermal dilation, CTEs of 21.8x10®/K and 21.7x10°/K were obtained by MP and

FPM respectively, which is incompatible with the intended application.

To overcome this problem, composite materials with multiple reinforcement were developed by solid-liquid
phase sintering. Then, carbon fibers (CF) have been added to aluminum and graphite flakes. The addition
of CF to GF reinforcement reduced significantly the CTE of the Al/(GF+CF) composites with a small
proportion of CF, while preserving a high TC. In addition, the Al/(GF+FC) composite materials have
significantly lower CTEs than the Al/CF composites with a equivalent vol.% of CF. Therefore, Al/(GF+CF)
composite materials were developed by solid-liquid phase sintering to obtain a TC of 400 W/m.K
(comparable to the TC of copper) and a CTE of 8x10°/K (comparable to the CTE of alumina). In addition,
the lightweight of aluminum gives composite materials Al/C a low density (d = 2.4 g/cm®). Therefore, the
composite materials developed in this study are promising as a lightweight heat sink in microelectronic
industries.

Keywords: Composite; Aluminum; Carbon; Thermal conductivity; Coefficient of thermal expansion
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1. Introduction générale

1.1. Contexte

Dans le secteur des transports, I’intégration de systemes électriques, que ce soit pour des systemes
de traction ou pour des commandes d’auxiliaires, devient un aspect de plus en plus déterminant.
En effet, cette tendance a commencée depuis plusieurs décennies dans le secteur ferroviaire, et se
développe fortement ces derniéres années dans le secteur automobile et aéronautique [1]. Ceci
répond a un besoin grandissant de préservation des ressources naturelles et de diminution des
émissions de gaz polluants. Dans le secteur automobile, de nombreux constructeurs proposent
actuellement des voitures hybrides (électrique et/ou carburant) mais aussi des voitures uniquement
électriques. Dans le domaine aéronautique, la tendance vers un avion plus électrique se confirme
par le développement de I’ Airbus A380. Ainsi, I’intégration de plus en plus importante de systémes
électriques dans les différents moyens de transport permet une meilleure rationalisation énergétique

abord, etdonc a:

e Une diminution de la consommation en carburant.
e Une amélioration de la performance des systemes embarqués.

e Une diminution des co(ts et des temps de maintenance.

Par conséquent, I’augmentation de ’utilisation de 1’énergie électrique va permettre a I'électronique
embarquée de prendre une part de plus en plus importante dans le secteur de I’aéronautique et de

I’automobile.

Au milieu du 20°™ siécle, I'invention des transistors [2] et des circuits intégrés [3] a révolutionné
I'ingénierie électrique. En effet, cela a eu pour conséquence d’accélérer le développement de ce
secteur, se traduisant par la miniaturisation et I’augmentation de la densité des transistors dans les
circuits intégres, améliorant ainsi leurs performances. Le co-fondateur d'Intel, Gordon E. Moore,
avait prédit que le nombre de transistors sur un circuit intégré doublerait tous les 18 mois [4] (Fig.
1.1.a). Cette prédiction, devenue par la suite la loi de Moore, a été utilisée pour définir les objectifs
de recherche et de développement sur le long terme. Durant des décennies, 1’industrie arrivait a
maintenir un rythme de 2 ans mais depuis 2015, la cadence tend a ralentir, avec un nombre de

transistors sur un circuit intégré qui doublerait tous les 3 ans.
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Figure 1.1.a Evolution de la densité des transistors [4]

Cette évolution se traduit par une puissance de calcul qui a considérablement augmenté avec la

densité de transistors utilisés. Cela a eu pour conséquence d’augmenter la chaleur générée par les

composants actifs des circuits intégrés [5] (Fig. 1.1.b (a)) Une fois que la température d'un systéeme

dépasse un certain seuil, des dysfonctionnements ou des dommages permanents peuvent se

produire [6].
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Figure 1.1.b (a)Evolution de la densité de flux thermique dissipée par les microprocesseurs et (b)
comparaison des différentes techniques de dissipateur de chaleur [7].

Ainsi, pour éviter une surchauffe, les puces électroniques doivent étre refroidies. Ceci est

généralement réalisé par une configuration de répartiteur/dissipateur (Fig. 1.1.b (b)) qui évacue la

chaleur de la puce électronique. Le systeme de refroidissement peut étre :
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e Actif : Transfert de chaleur par convection forcée nécessitant I’utilisation d’une pompe
mécanique.

e Passif : Nécessitant aucune alimentation externe.

L’évacuation de la chaleur par un systéeme passif (basé sur la conduction thermique) est préférée
lorsque, pour des problemes de poids, d’encombrement et de colts, I’utilisation de systémes actifs
est impossible. La Fig. 1.1.c représente un schéma simplifié d’un module de puissance composé
de:

e Une puce électronique qui réalise les calculs et gere les signaux électriques genérant un
échauffement du systeme.

e Des joints de brasure qui assurent une liaison mécanique et thermoélectrique entre les
composants.

e Des films minces métalliques ou sont gravées les pistes du circuit imprimé.

e Un substrat céramique assurant une isolation électrique de la partie supérieure du module
de puissance.

e Un drain thermique permettant de dissiper la chaleur induite par la puce électronique lors

de son fonctionnement.

Puce électronique , )
Substrat céramique

Films minces de Cu

Joints de brasure

Drain thermique

Figure 1.1.c Schéma simplifié d'un module de puissance

La puce électronique, généralement constituée de silicium, posséde une température maximale de
fonctionnement de 150°C. La capacité d’évacuation thermique du module de puissance est limitée
par la conductivité thermique des differents composants et des résistances thermiques d’interface
entre les différentes couches. De plus, 1’élévation de la température générée par la puce

électronique, induit des contraintes thermomécaniques qui peuvent, sur le long terme, provoquer
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des décohésions entre les différentes couches constituant le module de puissance [8] (Fig. 1.1.d).
En effet, ces contraintes thermomécaniques sont générées par la différence de coefficient de

dilatation thermique entre les différentes couches.

Figure 1.1.d Fissuration dans le joint de brasure d'un assemblage électronique [8]

1.2. Motivations & Objectifs
Considérant toutes ces contraintes, le drain thermique doit ainsi avoir :

e Une conductivité thermique (CT) la plus élevée possible
= Afin d’évacuer la chaleur générée par la puce électronique (70-150°C)

e Un coefficient d’expansion thermique (CTE) proche du substrat céramique (2-8x10°/K)
= Afin d’éviter la formation de contraintes thermomécanique provoquant la

décohésion drain thermique/substrat céramique

Actuellement, les métaux tels que le cuivre et I’aluminium sont généralement utilisés en tant que
drain thermique. Grace a leurs CT élevées, ces métaux (Al: 237 W/m.K; Cu: 400 W/m.K)
permettent effectivement d’évacuer la chaleur de la puce. Cependant leurs CTE élevés (Al : 24x10°
/K ; Cu: 17x10° /K) ne permettent pas d’éviter les contraintes thermomécaniques et donc une

décohésion drain thermique/substrat au fil des cycles thermiques imposés par la puce électronique.

Cette étude se focalise donc sur I’amélioration des performances des drains thermiques. Pour ce
faire, il s’agira d’élaborer des matériaux composites a matrice métallique (CMM) et renfort

carbone, ayant des propriétés adaptatives. L’ajout des renforts carbones permettra d’augmenter la
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conductivité thermique tout en diminuant la dilatation thermique de la matrice. L’aluminium a été
sélectionné comme matrice métallique. En effet, malgré un CT plus faible et un CTE plus élevé
que le cuivre (Table 1.2.a), I’aluminium posséde 1’avantage d’étre nettement plus léger (Al : 2,70
g/cm?®; Cu : 8,95 g/cm?®) et moins couteux (Al : 1,7 €/Kg ; Cu : 5,2 €/Kg). De ce fait, le secteur de
I’automobile et 1’aéronautique portent un intérét particulier pour les matériaux composites a

matrice aluminium.

Table 1.2.a Propriétés physiques a température ambiante de quelques métaux

Metal CT (W/m.K) | CTE (x10%K) | Densité | Prix (€/Kg) | CT/Densité
Argent 429 19 10,5 460 41

400 17 8,96 5,2 45

237 24 2,7 1,7 88

156 26 1,74 1,96 90

La microstructure, la composition chimique et les propriétés physiques des matériaux composites
base aluminium ont été étudiées. Une attention particuliére a été portée sur l’architecture,
I’orientation du renfort carbone (graphite et/ou fibre de carbone) et I’interface matrice-renfort. Ces

différents points ont ensuite été corrélés aux propriétés thermiques des CMM.
1.3. Structure du manuscrit

Ce manuscrit est structuré en quatre parties. Le premier chapitre détaillera les propriétés physiques
des renforts en carbone utilisés ainsi que les études déja réalisées sur la thématique des CMM. Le
deuxiéme chapitre abordera la théorie concernant les propriétés thermiques et thermomecaniques
dans le domaine des matériaux composites. Le troisieme chapitre abordera un premier axe de
travail, concernant I’optimisation de [’orientation des renforts par un controle du design
microstructural de la matrice aluminium. Le quatrieme chapitre présentera le travail effectué sur
I’élaboration et I’optimisation de matériaux composites a renforts multiples, incluant une
discussion sur les propriétés thermiques obtenues. Et enfin, une conclusion générale permettra de

mettre en lumiére les principaux résultats obtenus ainsi que les perspectives liees a cette étude.
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2. Etat de I’art ; Matériaux CMM et renforts carbone

2.1. Introduction

L’introduction générale a permis de mettre en lumiére les contraintes relatives a I'électronique de
puissance pour un drain thermique. En effet, la dissipation thermique est 1’un des facteurs limitant
la performance des composants électroniques. Un cahier des charges a alors été defini afin
d’obtenir un matériau optimal ayant une conductivité thermique élevée et un CTE compatible avec
les matériaux ceramiques. L'association de renforts ayant un faible CTE et une grande CT avec une
matrice ayant une CT élevée, doit répondre a ces exigences. Le fait de pouvoir faire varier la
fraction volumique de renfort permettra d’obtenir un matériau a propriétés thermiques et
thermomécanique adaptatives.

Dans cette partie, la synthése, la structure et les propriétés des renforts utilisés seront présentées.
L’état de D’art sur les matériaux composites Al/C dans le domaine des propriétés thermiques sera

discute et permettra de dégager les axes de travail menés durant cette étude.

2.2. Renfort carbone

Parmi les renforts carbones, il existe trois groupes:
- Les renforts nanométriques : Nanotube de carbone [9-11], graphéne [12-14],
nanodiamant [15, 16] et graphite nanoplatelet [17, 18].
- Les renforts micrométriques : Fibre de carbone [19], graphite [17, 20] et diamant [19, 21,
22].

- Les préformes de carbone : Fibres de carbone tissées [23].

L’utilisation de préformes de carbone est essentiellement destinée aux procédés de fonderie.
Concernant les renforts nanométriques, I’incorporation de ces derniers dans une matrice métallique
reste encore aujourd’hui un challenge. En effet, leur tendance a s’agglomérer rend leur dispersion
au sein de la matrice complexe. Les renforts micrométriques, quant a eux, restent faciles a disperser

dans la matrice (par metallurgie des poudres) et sont moins chers que les renforts nanométriques.
2.2.1. Propriétés thermomécaniques des renforts micrométriques

Parmi les renforts micrométriques, il existe deux types de renforts (Fig. 2.2.a) :
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2. Etat de ’art : matériaux CMM et renforts carbone

- Les renforts anisotropes : les propriétes thermiques différent selon la direction du renfort
- Lesrenforts isotropes : les propriétés thermiques sont les mémes quelle que soit la direction

du renfort.
Isotrope Anisotrope
Diamant Fibre de carbone Graphite Flake
d=35 = d&=22+v d=22+v
2000 Wm.K v /1550 WimK = // 1000-2000 W/m.K v
2.5x10% /K * 1 5-10 WmK = 1 5-10 WmK =
Coit élevé * [l -1x10% /K v /1 -1x106 /K v
Difficilement usinable %* 1 12-15x106 /K * 1 28x10% /K =
Faible cofit v Faible coiit v
Facilement usinable v Facilement usinable v

Figure 2.2.a Propriétés thermiques des renforts en carbone micrométriques [19, 21]

La haute conductivité thermique et le faible CTE de ces renforts micrométriques ont generé un
grand intérét pour le développement de matériaux composites CMM en vue d’étre utilisés comme
drain thermique. Ces hautes CT ont pour origine les fortes liaisons covalentes entre les atomes et
les vibrations de ces derniers (phonons). La compréhension de ces propriétés exceptionnelles sera
abordée dans la section 3. Comparé aux deux autres renforts, le diamant possede comme principaux
désavantages son cout élevé et le fait de rendre le matériau composite difficilement usinable a cause
de sa dureté. Il possede cependant, une trés haute CT comparé aux fibres de carbone. Dans cette
étude, du fait des nombreux avantages en termes de cout, d’usinabilité, de densité et de propriétés
thermomecaniques, les plaquettes de graphite (GF ; Yanxin-Graphite Co., Ltd) et les fibres de
carbone (FC ; 223HM, CTN DIALEAD ™/BOBBINS, Sumitomo Corporation Europe Limited)
seront utilisées comme renforts pour 1’¢laboration de matériaux composites Al/C. Cependant, étant
donné 1’anisotropie en propriétés de ces deux renforts (Fig. 2.2.b), ’orientation de celles-ci aura

un impact sur les propriétés macroscopiques du matériau composite final.
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CTE : 12-15%10 /K L CTE : 28%10° /K
CT:5-10 Wm.K CT : 5-10 Wm.K

CTE : -1x10 /K 1A_ CTE : -1x106 /K
—_N [T+ 550 Wm.K \__’ 1 €T : 1000-2000 Wm.K

Fibre de carbone

1

Graphite flake

Figure 2.2.b Propriétés thermomécaniques anisotropes d'une fibre de carbone (FC) et d'une
plaquette de graphite (GF)

2.2.2. Plaquette de graphite
2.2.2.1.  GF synthétique : Procédé de fabrication

La carbonisation (ou pyrolyse) est un cycle thermique qui permet de transformer le précurseur
organique en un matériau carboné. La montée en temperature du précurseur est lente et se fait sous
atmospheére inerte ou réductrice. Le domaine de température, pouvant atteindre les 3000°C [24]
(Fig. 2.2.c), dépend du précurseur organique utilisé. En se décomposant, les hétéro-éléments (N,
O, H...) constituant le précurseur, se combinent sous forme de composés volatiles (H-0, CO, COs,
H>). La fraction massique de carbone peut atteindre 90% a 900°C et 99% a 1300°C. La diffusion
des composés volatils est une étape cruciale et doit se faire lentement pour éviter la dégradation et

la rupture du réseau graphitique.

Durant la montée en température, il se produit une aromatisation croissante du réseau de carbone,
avec de moins en moins d'anneaux de carbone non hexagonaux. En conséquence, les domaines
aromatiques (plats) croissent et les feuilles de carbone deviennent plus proches et plus paralleles
(graphitisation ; Fig. 2.2.c), ou les feuillets de graphéne empilés sont connectés par des liaisons
faibles de types Van der Waals. La morphologie plaquette du graphite est directement induite par
la morphologie de base du précurseur mais aussi par la structure d’empilement de plans

graphitiques.
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Figure 2.2.c Organisation progressive d'un matériau carbone soumis a un traitement thermique
[24]

2.2.2.2. GF Naturel : Procédé de fabrication

Les plaquettes de graphite (ou graphite flakes ; GF) sont la variété de graphite naturel la plus
répandue géologiquement. D’énormes gisements de graphite flakes sont exploités aux Etats-Unis
d’Amérique, en Amérique centrale, en Amérique du Sud, au Canada, en Afrique, en Allemagne, en
Ukraine, en Russie et en Chine. Les GF peuvent se former sous une pression de 1GPa et une
température de 750 °C [25]. Comme tout carbone, les GF s'oxydent a haute température en présence
d’oxygene. Par conséquent, le graphite ne peut se former que dans un environnement réducteur

pour étre stable a haute température.

Le minerai qui est extrait des gisements est un mélange de roche et de GF. Le minerai est donc
ensuite concassé et broyé pour faciliter ’extraction du graphite de la roche. Le minerai réduit est
ensuite placé dans une cellule de flottation afin de séparer finement les GF de la roche. La taille
des GF est une considération commerciale trés importante. Bien que les GF de petites tailles
puissent étre produites a partir de grandes tailles, lI'inverse n'est pas vrai. Par conséquent, il est dans
I’intérét du producteur de GF de maximiser la quantité de GF de grandes tailles retirée du minerai.
Cela signifie que tous les traitements qui tendraient a réduire la taille des plaquettes de graphite
doivent étre minimisés. Le concassage et le broyage du minerai pour libérer les plaguettes piégees
sont les principales causes de la réduction de la taille des GF extraits. Ainsi, le processus mécanique

effectué sur le minerai, est optimisé avec soin afin de préserver la grande taille des GF [25].
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2.2.2.3. Structure

Les plans graphitiques sont composés d’atomes de carbone sp? (Fig. 2.2.d.a). Chaque atome de
carbone est relié a 3 autres atomes, formant une série continue d’hexagones qui peut étre considéré
comme un plan 2D infini. Les liaisons entre les atomes sont covalentes (524 kJ/mole) et courtes
(0,141 nm). Le quatrieme électron (orbitales p selon I’axe c) est en interaction avec un autre
électron du plan adjacent a travers une liaison de van der Waals (7 kJ/mole). La structure
hexagonale du graphite résulte ainsi de I’empilement des plans de carbone correspondant a une
séquence -A-B-A-B- (Fig. 2.2.d.b) avec un espacement entre les plans de 0,335 nm [19]. Ainsi, la
forte anisotropie de la structure du graphite entraine une trés grande anisotropie de ses propriétés

thermiques et mécaniques.

« atoms (In full circles) have
(a) nelghbors directly above (b)
and below In adjacent planes
B atoms (In open circles)
have no direct nelghbors
In adjacent planes
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Figure 2.2.d Structure hexagonale du graphite [19]
2.2.3. Fibre de carbone

2.2.3.1.  Procédé de fabrication et structure

Les fibres de carbone sont élaborées a partir de trois types de précurseurs : la cellulose, le
polyacrylonitrile (PAN) ou encore le brai. Les structures et donc les propriétés thermiques pouvant
étre obtenues varient en fonction du précurseur. Tout comme les plaguettes de graphite, le principe
général est de faire subir des traitements thermiques aux précurseurs afin d’obtenir une fibre de
carbone. Les fibres obtenues a partir de cellulose présentent le plus grand nombre de défaut ; au

contraire celles obtenues a partir de PAN sont les plus proches de la structure idéale du graphite.
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Les fibres utilisées dans cette étude sont formées a partir de brai (Pitch ; produit organique pouvant
étre obtenu par distillation de la houille ou du pétrole). lls présentent 3 & 8 cycles aromatiques qui
réagissent entre eux a des températures de 1’ordre de 350 a 450 °C, sous atmosphere neutre, pour
former des structures condensées de 20 a 40 cycles préfigurant la structure du graphite. Le matériau
est alors filé afin de déterminer une direction d’orientation privilégiée. Une étape de carbonisation
(Jusqu’a 1500°C) suivi d’une étape de graphitisation (plus de 3000°C) sont nécessaires afin
d’ordonner la structure [26]. Néanmoins, contrairement aux fibres ex-PAN, il est difficile
d’éliminer les impuretés initialement présentes dans le précurseur, rendant les fibres ex-brai moins
performantes. En fonction des conditions opératoires, la texture transverse de la fibre de carbone
variera entre différents types de microstructures (Fig. 2.2.e). La structure des fibres de carbone
découle ainsi de celle du graphite avec un empilement de plans graphitiques ce qui explique
’anisotropie de ces propriétés thermiques. Cependant, 1’étendue des plans graphitiques (a-b) et de
leurs empilements est nettement moins importante que pour les plaquettes de graphite. En plus de
la présence d’impuretés, ceci explique la CT moins ¢élevée des fibres de carbone utilisées par

rapport aux plaquettes de graphite.
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Figure 2.2.e Microstructure transverse des fibres ex-brai [24]

2.2.4. Propriétés mécaniques du graphite

Comme expliqué précédemment, les liaisons entre les atomes de carbone dans le plan graphitique

sont nettement plus fortes que les liaisons entre les plans. De ce fait, les propriétés mecaniques
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(Table 2.2.a) sont nettement plus élevées dans le plan (a-b) que perpendiculairement aux plans
(axe c). Il est a noter que les valeurs des différentes propriétés énumérées jusqu’a présent
correspondent a celles du graphite ayant une structure idéale. En effet toutes ces propriétés sont
sensibles a la présence de defauts.

Table 2.2.a Propriétés mécaniques du graphite (E: module d'Young ; B: module de compression
isostatique ; G: module de cisaillement ; v: coefficient de Poisson [27]

Graphite

directions E(GPa) | B(GPa) | G(GPa) v

plan a-b 1109 6.4 485 0,12
axec 38,7 ' 5 0,01

2.2.5. Résistivité electrique du graphite

Dans les matériaux conducteurs électriqgues comme les métaux, I’interaction entre les électrons et
le noyau est faible. Ainsi la forte mobilité des électrons permet une bonne conduction électrique.

En opposition, dans les isolants electriques, les électrons sont fortement liés au noyau.

Electriquement, le graphite peut étre considéré comme un semi-métal, étant donné qu’il est
conducteur électrique dans le plan a-b. Cependant, le quatrieme électron (orbitales p selon 1’axe ¢)
forme une paire avec un autre électron du plan adjacent ce qui a pour conséquence d’augmenter la
résistivité électrique dans le plan a-b (comparée au graphéne). Selon la direction c, la distance entre
les plans graphitiques et 1’absence de liaisons fortes ne permet pas une grande mobilité des
électrons rendant donc le graphite isolant électriquement. La résistivité électrique du graphite est
estimé a 2,5-5x10° ohm.m et 3000x10° ohm.m dans le plan a-b et selon la direction c,

respectivement [19].
2.3. Matériaux composites
2.3.1. Généralités

Un matériau composite est, par définition, constitué d’au moins 2 phases qui, de par leurs propriétés
intrinseques, conduisent a I’obtention d’un matériau ayant de nouvelles propriétés macroscopiques.
Le matériau composite est constitué d’au moins une phase discontinue dispersée dans une phase
continue. Généralement, la phase discontinue, consideré comme le renfort, présente des propriétés

physiques supérieures a la phase continue considérée comme la matrice [28].
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Plusieurs facteurs influent sur les propriétés macroscopiques du matériau composite obtenu : les

propriétés intrinséques du renfort et de la matrice, la dispersion du renfort dans la matrice, la taille

du renfort, la porosité, I’interface entre le renfort et la matrice. De plus, si le renfort utilisé posséde

des propriétés anisotropes, I’orientation de celui-ci influera sur les propriétés macroscopiques du

matériau.

Les matériaux composites peuvent étre classés en 3 catégories, selon la nature de la matrice

utilisée :

Composite a matrice céramique (CMC) [29] : La matrice, généralement de I’alumine, du
carbure de silicium ou de titane, est couplée avec un renfort céramique (SiC, C, TiC, TiN).
Composite a matrice métalliqgue (CMM) [30] : La matrice, généralement métallique (Cu,
Al, Ti) est couplée avec un renfort céramique (SiC, C, TiC, TiN).

Composite a matrice organique (CMO) [31] : La matrice, généralement un polymere
thermoplastique ou thermodurcissable, est couplée a un renfort organique ou inorganique

(fibre de verre, de carbone, d’aramide).

Les matériaux composites peuvent aussi étre classés en fonction des propriétés finales obtenues a

partir des propriétés intrinseques des constituants de base :

Les matériaux composites a “propriétés sommes” : 1’association des différentes phases
donne lieu a des propriétés macroscopiques qui résultent de la somme des propriétés de
chaque phase, pondérée par leurs fractions volumiques respectives. Dans ce cas, la propriété

P du composite vérifie la loi des mélanges avec Vi la fraction volumique du constituant i.

P=YXV, (2.1)

Les propriétés telles que la masse volumique, la capacité thermique massique, le module d’Young

vérifient cette loi.

Les matériaux composites a “propriétés produits” : Dans ce cas les propriétés du composite
peuvent étre complétement différentes voire opposées aux propriétés intrinseques de
chaque constituant. Dans ce cas de figure, la loi des mélanges n’est pas applicable étant
donné que d’autres facteurs peuvent avoir un impact sur les propriétés macroscopiques du

matériau composite.
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Les matériaux composites elaborés lors de cette étude seront obtenus par métallurgie des poudres
ou une poudre metallique sera mélangée a un renfort carboné réparti uniformément puis ce mélange
sera densifié a chaud sous pression uniaxiale afin d'obtenir un matériau final dense. Ces matériaux
de fonctions seront a classer dans la catégorie CMM avec un renfort carbone (GF et/ou FC) aux

propriétés anisotropes.
2.3.2. Reéactivité matrice-renfort
2.3.2.1.  Systéme non réactif

Les propriétés macroscopiques d’un matériau composite obtenues par 1’association de deux phases
dépendent du transfert de propriétés et entre la matrice (M) et le renfort (R). Ainsi les propriétés de
la zone interfaciale M-R sont a prendre en compte dans le développement des matériaux

composites. Il existe deux types d’interfaces : hon-réactif et réactif.

Un systéeme est dit non réactif lorsqu’il n’y a pas d’interaction chimique entre la matrice et le
renfort. La liaison interfaciale M-R peut alors se faire grace a une rugosité sur le renfort par
exemple permettant d’avoir des points d’accroche : dans ce cas I’interface est dite mécanique. Une
adhésion mécanique entre la matrice et le renfort peut aussi étre obtenue grace au frettage. Il s’agit
d’un phénoméne thermomécanique se produisant lorsque deux matériaux ont des CTE tres
différents [32]. Dans un systeme Métal-FC, le CTE de la matrice (Cu, Al ou Mg) est nettement
supérieure a celui de la fibre de carbone quelle que soit sa direction. Apres densification, lors du
refroidissement du systéme, la matrice va se rétracter sur une plus grande distance que le renfort,
ce qui va genérer un effet de compression sur les fibres de carbone. Les FC sont ainsi liés a la

matrice par I’intermédiaire d’une interface mécanique.

L’ajout d’¢léments d’addition dans la matrice peut permettre de passer d’un systeme non réactif a
un systeme réactif. En effet dans un systéme Cu/C, 1’ajout d’un €élément carburigeéne (Ti, Zr, Cr)
dans la matrice cuivre alliée permet la formation d’un carbure métallique a I’interface entre la
matrice et le renfort [33-35]. Cela permet ainsi d’améliorer le transfert thermique entre la matrice

et le renfort et donc d’améliorer la CT macroscopique du matériau composite.
2.3.2.2.  Systeme reactif

Un systeme réactif fait référence a 1’association de deux phases ayant une miscibilité entre elles

permettant la formation d’une liaison chimique par 1’apparition d’une troisiéme phase :
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I’interphase. Cette troisieme phase peut avoir un impact sur les propriétés du matériau composite
en modifiant le transfert de propriété entre la matrice et le renfort selon 1’épaisseur et la
composition. Le titane, le zirconium ou encore 1’aluminium sont des exemples de métaux pouvant

réagir avec un renfort carbone.
2.3.2.3.  Systéeme Al/C

Le diagramme de phase aluminium-carbone (Fig. 2.3.a) montre I’existence d’une réactivité entre

les deux éléments se traduisant par la formation du carbure d’aluminium AlsCa.
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Figure 2.3.a Diagramme de phase Al-C

La formation de carbure d’aluminium peut étre décrite par la réaction suivante :
4Al + 3C > AlCs

L’enthalpie libre de formation (AG°f) du carbure Al4sCz dépend de la température selon les

expressions suivantes [36] :
AG®f =-71965 + 13,95xT J/mol.K [298-933 K] (2.2)
AG°f = -88840 + 32,1xT J/mol.K [933-2000 K] (2.3)

Avec une AG°f de -67,8 kd/mol (a 298 K) la formation du carbure d’aluminium est donc
thermodynamiquement favorable. Ainsi Al/C est un systéme réactif comme I’ont montré de
nombreux travaux ou les composites ont été réalisé par voie liquide (gas pressure infiltration,
squeeze casting,...) [37-40]. Le carbure a une morphologie d’aiguille comme le montre la Fig.
2.3.b.a, pour des temps de réaction courts. Neanmoins quand le temps de réaction est de plusieurs
heures, il se forme une couche continue de carbure d’aluminium (Fig. 2.3.b.b). Il est & noter que la
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formation de carbure d’aluminium a I’interface AI-C est un phénoméne qui doit étre contrélé
lorsque le matériau composite est €laboré par fonderie. En effet, le carbure d’aluminium AlsCs peut

étre sensible a I’humidité selon la réaction suivante :
AlsCz + 12H,0 - 4AI(OH)3 + 3CHg4 (2.4)

Monje et al. [41] ont cherché a évaluer I’effet de I’humidité sur la conductivité thermique des
matériaux composites Al/Diamant élaborés par gas pressure infiltration avec des temps de contact
de 15 a 45 minutes. Ils ont ainsi montré qu’il y avait aucune variation significative de la CT des

composites apres avoir soumis leurs matériaux composites a de la vapeur d’eau durant 500 heures.

Graphite

Carbon fiber

100nm

Figure 2.3.b Formation du carbure Al4Cz a I'interface Al/C [42, 43]

En voie solide (métallurgie des poudres), la réactivité entre 1’aluminium et le carbone est fortement
inhibé par la présence d’une couche d’oxyde d’aluminium présente a la surface de chaque grain
d’aluminium. En effet, cette couche de passivation de 3-5 nm d’épaisseur (alumine), empéche la
mise en contact entre le carbone et I’aluminium (Fig. 2.3.b.c) ce qui inhibe la diffusion des atomes
au niveau de I’interface [43]. Ainsi, malgré une enthalpie libre de formation favorable, le systeme
Al/C peut étre considéré comme un systeme non réactif. Néanmoins, il est a noté que, malgré cette
inhibition de réactivité, la formation de carbure en voie solide a aussi été reporté [44] pour des
matériaux élaborés par spark plasma sintering (SPS). En effet, le courant appliqué durant le SPS
permettrait de dissoudre la couche d’alumine en diverses endroits permettant un contact Al-C. Cette
dissolution de la couche d’oxyde serait favorisée par la présence de magnésium sous forme
d’alliage Al-Mg (Fig. 2.3.c) [45]. En effet, le magnésium reéagirait avec Al.O3 présent a la surface
de chaque grain permettant ainsi de rendre la couche d’oxyde discontinue et donc de favoriser le
contact métal-métal. Cela se traduit par la formation d’MgAl.04 et ou MgO sous forme de

particules selon la quantité de Mg.
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Figure 2.3.c Représentation de la dissolution de la couche d'oxyde entre particules d'Al-Mg frittées par
SPS [45]

2.3.3. Densification

La densification est un des facteurs a prendre en compte lors de 1’élaboration de matériaux
composites, par métallurgie des poudres notamment [46]. En effet, les pores contiennent un gaz
(air, argon,...), isolant thermique (0,025 W/m.K) qui va perturber le flux de chaleur et donc abaisser
la conductivité thermique du matériau. Pour un taux de porosité supérieure a 6%, la conductivité
thermique décroit rapidement (Fig. 2.3.d). Dans le contexte des composites, le taux de porosité du
matériau augmente avec la fraction volumique en renfort [47]. En effet, les nano-pores
éventuellement présents a I’interface Métal-Carbone et les points de contact entre renforts (ou le

frittage n’a pas lieu), génerent une diminution de la densité relative du matériau composite.
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Figure 2.3.d Variation de la CT du cuivre en fonction de la porosité [46]

Afin de résoudre ce probleme, K. Mizuuchi et al. [48], rejoint plus tard par H. Kurita et al. [49], a
mis en place un procédé permettant a des composites Al/Diamant de maintenir une densité relative

élevée. Ce procédé, nomme frittage en phase liquide, consiste a ajouté une fraction volumique d’un
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alliage Al-Mg [50] ou Al-Si [48], a la poudre d’aluminium pur. L’alliage Al-X ayant une
température de fusion inférieure a 1’aluminium pur, permet la formation d’une phase liquide durant
le frittage du mélange Al+Al-X+C. L’utilisation de 1’alliage Al-Mg induit la formation d’une
solution solide et d’intermétalliques nuisibles aux propriétés thermiques. L’alliage Al-Si, ne
provoquant pas la formation de solutions solides ou d’intermétalliques, permet d’améliorer le taux
de densification et donc la conductivité thermique des matériaux composites Al/C. En effet, la
présence d’une fraction de liquide au sein du matériau durant le frittage, favorise la diffusion des
atomes d’aluminium et permet donc d’améliorer la cinétique de frittage. De plus, cela permettrait
de s’affranchir de la couche d’alumine et donc d’augmenter la réactivité entre la matrice et le

renfort.

Dans le cadre de cette étude une attention particuliére sera portée au maintien d’une densité relative
des matériaux composites Al/C. En effet, la fraction volumique en phase liquide sera optimisee
pour des taux de renforts supérieurs a 40% volumique (GF et/ou FC). Dans la continuité des travaux
effectués précédents, il s’agira ici de travailler avec un alliage Al-12%m.Si afin de déterminer

I’influence sur les propriétés thermiques (CTE notamment) et sur la réactivité d’interface.
2.3.4. Orientation des renforts

Comme expliqué dans la partie 2.2.1., les renforts utilisés dans cette étude (GF & FC) possedent
des propriétés physiques anisotropes. Cependant, leurs différentes morphologies (fibre et
plaquette) impliquent une dépendance a I’orientation différente. En effet, a 1’image de sa
morphologie, les GF possédent des propriétés isotropes dans le plan ab de la plaquette (CT : 1000
W/m.K ; CTE : -1x10® /K), et des propriétés différentes perpendiculairement a ce plan (CT : 5-10
W/m.K ; CTE : 28x10® /K). Durant le frittage, une pression uni-axiale est appliquée selon z. Cela
induit une orientation préférentielle des GF selon le plan xy (Fig. 2.3.e). Ainsi le fait que les GF
soient plus ou moins orientées selon le plan xy, influera sur les propriétés macroscopiques du
matériau composite. Concernant les fibres de carbone, en plus de la dépendance en propriétés liée
a I’orientation selon le plan xy, il y a aussi une dépendance au sein méme du plan xy. En effet, les
FC possédent une haute CT et un faible CTE selon un axe seulement et comme le montre la figure
2.3d, les FC sont orientées aléatoirement dans le plan xy durant la densification. Ainsi, en plus de
la qualité d’orientation selon le plan Xy, leurs orientations au sein méme de ce plan influeront les

propriétés macroscopiques du matériau composite.
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Figure 2.3.e Orientation des renforts carbone sous I'action d'une pression uniaxiale

Concernant les matériaux composites a renfort fibre de carbone, des travaux ont été effectués afin
d’orienter les fibres, initialement orientées aléatoirement dans le plan xy, selon un méme axe dans
le but d’améliorer les propriétés macroscopiques finales [32, 51-53]. L’extrusion est un procédé
qui a été utilisé sur des matériaux composites afin d’orienter les fibres selon un axe. Ce procédé de
forgeage consiste a réduire la section d’un matériau sous contrainte en passant au travers d’une
filiere. Sous I’effet d’une pression et d’une vitesse d’avance constante, une pi¢ce brute (billette) est
déformée plastiquement pour former la piéce finie appelée extrudat. La déformation plastique du
matériau composite induit une orientation préférentielle des fibres de carbone selon la direction
d’extrusion (Fig. 2.3.f). Ainsi une amélioration des propriétés thermiques a été mesurée selon la
direction d’extrusion. La maniére d’éviter ces problémes d’orientation, est d’utiliser des fibres

longues de carbone unidirectionnelles [54]

Piston Meétal/FC Filiere

Figure 2.3.f Schéma d'un montage d'extrusion directe

Concernant les composites a renfort GF, du fait leurs propriétés 2D, il n’est pas nécessaire d’avoir
recours a I’extrusion pour orienter les renforts dans une méme direction. En effet, les GF s’orientent
perpendiculairement a 1’axe de la pression (z) appliquée lors du frittage. Cela se traduit par une
forte anisotropie de la conductivité¢ thermique du matériau composite, mesurée selon 1’axe z (CT

through-plane) et le plan xy (CT in-plane) [30, 55-59]. La Figure 2.3.g propose un réesume des

30



2. Etat de ’art : matériaux CMM et renforts carbone

conductivités thermiques in-plane de matériaux composites a matrice Al ou alliage d’aluminium et
a renfort GF. Ces composites ont été élaborés avec différents procédés (métallurgie des poudres,
gas pressure infiltration, squeeze casting), montrant ainsi une importante augmentation de la

conductivité thermique dans le plan xy.
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Figure 2.3.g Conductivités thermiques paralléles de différents matériaux composites Al/GF
reportés dans la littérature

Cependant, malgré cette orientation préférentielle des GF selon le plan xy, des zones de
désorientations locales peuvent étre observées dans les travaux reportés dans la littérature [30, 60,
61] (Fig. 2.3.h). Cela entraine une mauvaise exploitation des propriétés intrinseques des GF selon
les plans graphitiques (1000 W/m.K) et donc minimise les propriétés macroscopiques du matériau

composite final.

100pm

Figure 2.3.h Orientation préférentielle des GF perpendiculairement a la pression (a-c) [30, 60,
61] et microdéformations du graphite a l'interface Al/C [33, 55]
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De plus, des microdéformations du graphite au niveau de I’interface ont €té reportées dans certains
travaux réalisés sur les CMM a renfort GF (Fig 2.3.h). Aucune explication n’a été proposée
concernant ces déformations et leurs impacts sur les propriétés macroscopiques des CMM.
Néanmoins, J. Chen et al. [62] ont expliqué que le dépot d’un métal sur les GF, permettrait de
former une couche protectrice permettant d’éviter ce type de microdéformations, en plus

d’optimiser la qualité d’interface.

Ainsi, aucune étude n’a proposé un moyen d’optimiser 1’orientation du graphite dans le plan xy.
Dans cette étude, le moyen proposé pour optimiser I’orientation du renfort est d’utiliser un procédé
appelé Flake Powder Metallurgy (FPM). Comme son nom 1’indique, il s’agit d’utiliser une poudre
métallique de morphologie plaquette, remplacant ainsi les poudres d’Al conventionnelles de
morphologie sphérique ou sphéroide. Ce procédé permet apres frittage contraint, d’obtenir une
microstructure stratifiée résultant de I’empilement des plaquettes métalliques sous 1’action de la
pression. L’idée est donc d’utiliser le procédé FPM afin d’induire une meilleure orientation des GF

selon le plan xy et donc d’obtenir de meilleures propriétés macroscopiques.
2.4. Flake powder metallurgy

Du fait de I’utilisation du procédé FPM dans cette étude, il est important de connaitre le contexte
dans lequel cette technique a été utilisée. La FPM est un procédé utilisé dans le domaine des
matériaux de structures. En effet 1’idée de la FPM est inspirée d’un systéme biologique : la nacre.
Sa structure est composée de plaquettes d’aragonite (200-900 nm d’épaisseur), séparées par des
couches de collagene (10-50 nm). Grace a cette structure laminée, la nacre possede des propriéetés
mécaniques remarquables [63-65]. La structure nacre a ainsi inspiré plusieurs études sur le

développement de CMM avec une structure stratifiée [66].

Des plaquettes d’aluminium, ont été utilisées afin d’augmenter la capacité d’adsorption des
nanotubes de carbone (NTC) mais aussi pour optimiser leurs orientations dans le plan xy grace a
la facilité d’empilement des plaquettes d’Al [67-69] (Fig. 2.4.a). Une etude analogue a éte réalisé
avec de I’oxyde de graphéne qui vient s’intercaler entre les plaquettes d’aluminium empilées les
unes sur les autres, permettant ainsi d’augmenter I’UTS (Ultimate tensile strength ou contrainte a
rupture)[70] dans la direction parallele aux plaquettes. Le procéde FPM a aussi été utilisé afin de
développer des matériaux composites in situ Al/Al2Oz ou I’alumine se forme a la surface des

plaquettes d’Al durant le broyage mécanique. En effet le passage d’une poudre sphérique a une
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poudre plaquette génére une augmentation de la surface spécifique et donc une augmentation de la
quantité d’oxyde présente sous forme de couche de passivation. Cela a abouti a un matériau
composite ayant un excellent ratio UTS/ductilitée [71]. Ces matériaux sont qualifiés de bio inspirés
étant donné que leurs propriétés mécaniques proviennent, en partie, de cette structure nacre. Dans
le domaine des matériaux de fonctions (propriétés thermiques), aucunes études utilisant le procédé
FPM n’a été réalisées.

o"/:?all-m
A -

Figure 2.4.a Elaboration de composites AI/NTC par le procédé FPM [67]

2.5. Aluminium : Phénomene de passivation

Il est communément reconnu que 1’aluminium, malgré qu’il soit trés oxydable, est immédiatement
passivé par une couche d’oxyde de quelques nanomeétres d’épaisseur a température ambiante. Cette
passivation permet d’empécher une oxydation étendue de 1I’aluminium, ce qui fait de ce dernier un
métal trés utilisé dans 1’industrie. Comme expliqué précédemment, le passage d’une poudre
sphérique a une poudre plaquette, implique une augmentation de la surface spécifique et donc de
la quantit¢ d’oxyde. De plus il a ét¢ vu que la couche d’oxyde inhibait la réactivité entre
I’aluminium et le carbone. Ainsi, dans le contexte d’élaboration de CMM a base d’aluminium par
métallurgie des poudres, il est important de connaitre le comportement de ce métal vis-a-vis de son
oxydation a plus haute température et 1’état de surface de 1’aluminium. Une étude bibliographique
a donc été réalisée dans le but d’étendre la compréhension autour de la formation et de I’évolution

(structure, épaisseur, composition) de la couche d’oxyde en fonction de la température.

De nombreuses études ont permis d’apporter une compréhension du mécanisme de croissance de

la couche d’oxyde a la surface de 1’aluminium [72-75]. Pour ce faire un substrat d’aluminium a
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été exposé a une pression partielle en Oz de 1,33.10* Pa dans une gamme de température allant de
100 a 500°C. L’évolution de I’oxydation du substrat a été suivie par XPS-in situ permettant ainsi
de remonter a 1’épaisseur de la couche d’oxyde en fonction du temps et a différentes températures
(Fig. 2.5.a).

Lors des premiers instants de contact entre le substrat d’aluminium et I’oxygene, ce dernier subit
une chimisorption dissociative. La transformation de ces atomes d’oxygeéne chimisorbés en oxyde

I’aluminium se déroule selon un ou plusieurs mecanismes possibles [74] :

e Pénétration/dissolution des atomes d’oxygéne chimisorbés dans les premiéres couches
atomiques d’aluminium.

e Une partie des oxygénes chimisorbés a la surface diffusent en surface pour former des
clusters.

e Diffusion interstitielle des atomes d’Al dans des clusters d’oxygenes chimisorbés présents

en surface

Il se forme ainsi une premiére couche d’oxyde amorphe de 0,5 & 1 nm d’épaisseur a la surface du
substrat dans les 100 premieres secondes [73]. La cinétique de croissance de la couche d’oxyde se
fait en deux temps : une premicres étape ou la couche d’oxyde croit trés rapidement (100 premieres
secondes) puis une deuxieme étape ou la croissance est quasi-nulle pour des températures allant

jusqu’a 300°C et qui continue de croitre lentement pour de plus hautes températures.

o 5 10 15
time (10° s)

Figure 2.5.a Variation de I'épaisseur de I'oxyde d'aluminium en fonction du temps pour
différentes températures [72]

La croissance de la couche d’oxyde implique la diffusion d’atome d’oxygene et ou d’aluminium

sous forme anionique permettant ainsi de faire croitre la couche au niveau de 1’interface métal-
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oxyde et ou oxyde-gaz [74]. Durant 1’étape rapide de croissance, une couche d’oxyde sur-
steechiométrique en Al se forme, et sa croissance est contr6lée par la migration de cations Al. La
couche croit jusqu’a atteindre une €paisseur critique et atteint la composition steechiométrique de
I’alumine Al,Os. L’arrangement atomique d’une couche d’oxyde varie selon 1’¢lément considéré.
Pour des métaux tels que Fe, Cu, Ni ou encore Zn, I’oxydation se traduit par la formation direct
d’une couche d’oxyde cristallisée [72]. Cependant, pour des éléments tels que Al, Si, Cr, Ge, il se
forme initialement une couche d’oxyde amorphe pouvant cristalliser a partir d’une certaine

température et d’une épaisseur critique.

Dans le cas d’une poudre d’aluminium, pour une température allant jusqu’a 500°C, la couche
d’oxyde amorphe croit jusqu’a une épaisseur critique d’environ 5 nm. Cette couche amorphe
cristallise ensuite en y-Al>Oz a partir d’environ 620°C [76]. Cette cristallisation génére de multiples
fissurations de la couche d’oxyde qui permettrait de favoriser le contact direct entre la matrice Al
et le renfort C et donc la formation de carbure d’aluminium [77]. Concernant le procédé FPM,
I’épaisseur de la couche d’oxyde a été mesurée a 5 nm (Fig. 2.5.b) [68, 70] ce qui montre donc que

cette technique n’induirait pas d’augmentation significative de 1’épaisseur de la couche d’alumine.

Figure 2.5.b Epaisseur de la couche d'oxyde en FPM [68, 70]

2.6. Conclusion

Cet état de I’art a ainsi permis de présenter les caractéristiques physiques et structurales des renforts
utilisés pour I’élaboration de matériaux composites. Les fibres de carbone et les graphite flakes ont
ainsi été preférés au diamant grace a leurs faibles CTE et leurs hautes conductivités thermiques
tout en étant facile d’utilisation. Ces renforts susceptibles de permettre le développement de
matériaux composites remplissant les exigences liées au domaine de 1’électronique de puissance.
De plus, cette partie a permis de mettre en lumiere les problématiques générales, liées a
1’¢laboration de matériaux composites, mais aussi spécifiques a I’utilisation d’un renfort anisotrope

et d’une matrice I’aluminium. En effet, 1’utilisation de renforts aux propriétés anisotropes implique
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une forte influence de leurs orientations sur les propriétés macroscopiques du matériau composite.
Concernant la matrice, 'utilisation de 1’aluminium implique la présence d’une couche de
passivation qui inhibe la réactivité Al/C. Cela a permis de dégager des axes de recherches,

permettant ainsi d’améliorer les performances des matériaux composites Al/C :

e L’optimisation de I’orientation de renforts anisotropes par 1’utilisation du procédé FPM

e [’¢laboration de matériaux composites a renforts multiples (GF+FC) afin d’évaluer et de
comprendre 1’impact de la combinaison des deux renforts sur les propriétés
thermomécaniques.

e L’¢laboration de matériaux composites par frittage en phase liquide afin d’améliorer les
propriétés d’interface et d’optimiser la densification de matériaux composites a taux de

renfort élevé.

36



3. Théorie sur les propriétés thermiques et thermomécaniques

3. Théorie sur les propriétés thermiques et thermomécaniques

3.1. Introduction

Dans cette partie, les concepts théoriques sur le transfert d’énergie par conduction thermique seront
présentés. L’origine des propriétés thermiques des métaux et des renforts carbones sera expliquée.
Les mécanismes permettant le transfert thermique a I’interface entre la matrice et le renfort, seront
aussi abordés. De plus, une synthese des modéles théoriques permettant de prédire la conductivité

thermique des matériaux composites sera proposee.

Dans un second temps, le mécanisme a 1’origine de 1I’expansion thermique des matériaux solides
sera aussi présenté, en faisant un focus sur les métaux et les renforts carbone. Comme pour la
conductivité thermique, une synthese des modeéles théoriques, permettant de prédire la dilatation

thermique des matériaux composites, sera proposeée.
3.2. Conduction thermique

L’énergie thermique peut étre transférée par radiation, convection (liquide et gaz) et conduction
(solide). La capacité d’un matériau a conduire la chaleur dépend fortement de sa composition. De
maniere analogue a la premiere loi de Fick sur la diffusion de la matiere, le moteur de la conduction
thermique est le gradient de température. Ainsi le flux thermique se dirige de la zone ayant la
température la plus élevée vers celle ayant la température la plus basse. Décrite par la loi de Fourier
[78], la densité de flux thermique g (W/m?) s’écrit :

q= —kVT (3.1)

ou k et VT représentent la conductivité thermique (W/m.K) et le gradient de température (K/m),

respectivement. La conservation d’énergie se décrit de la maniere suivante :

T
'DCPE = —V.q (3.2

ou p, Cp et Z—: représentent la masse volumique (Kg/mq), la capacité thermique (J/Kg.K) et la

variation de la température en fonction du temps, respectivement. L’équation (3.3) est obtenue en
insérant 1’équation (3.2) dans la loi de Fourier (3.1). Elle décrit la variation spatiale et temporelle

de la température localement dans un solide [79] :
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pCy ot = kV?T (3.3)

En considérant la diffusivité thermique :
a=— (3.4)

avec a la diffusivité thermique (m?/s), qui est une grandeur physique caractérisant la capacité d’un

matériau a transmettre un signal de température d’un point a un autre. L’équation 3.3 devient :

2 = av’T (3.5)

L’équation 3.5 montre ainsi la dépendance thermique de la diffusivité mais aussi de la nature du
matériau (masse volumique et capacité thermique). Aprés avoir mis en lumieres les grandeurs
physiques impliquées dans le phénoméne de conduction thermique, il s’agit maintenant de décrire

les mécanismes a I’origine de la conduction thermique.

La conductivité thermique peut en effet s’écrire comme la somme de deux contributions :
k = ke + kypn (3.6)

ou ke et kph correspondent a la contribution liée aux porteurs de charge (électron-trou) et aux

vibrations atomiques (phonons), respectivement. Ces deux phénomenes vont ainsi étre expliqués
3.2.1. Conduction thermique : métal

Dans les métaux, les électrons peuvent étre considérés comme libres vis-a-vis du noyau. Ces
électrons, en plus d’assurer la conduction électrique, vont assurer le transfert thermique dans les
métaux. De plus, contrairement au carbone, la contribution électronique est dominante comparée a
la contribution liée aux phonons L’expression (3.7) permettant de décrire la contribution

¢électronique de la conductivité thermique s’écrit [80] :
k., = gncevele (3.7)

ou n, Ce, Ve €t le représentent le nombre d’électrons libres par unité de volume, la capacité thermique
¢lectronique, la vitesse ¢lectronique et le libre parcours moyen d’un ¢€lectron, respectivement. En
faisant I’hypothése que les électrons sont libres de toutes interactions avec les noyaux atomique, Ve

peut étre considérée égale a la vitesse de Fermi vi. Avec I’expression de ce:
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_ mkp T (3.8)

v3 m

I’équation 3.7 devient :

n?nkiTt

k, = (3.9)

3m

avec 1, m et kg représentant le temps de vie d’un électron, la masse d’un électron et la constante de
Boltzmann. Le rapport entre la contribution électronique de la conductivité thermique (3.9) et la

conductivité électrique e = (t n e?)/m permet de remonter a la loi de Wiedemann-Franz [81] :

kp

Z

2

L = [T avec L = £& = )2 = 2,44 x 1078 W.Q/k? (3.10)

O¢ oeT 3

avec e et L représentant la charge électronique et la constante de Lorenz. Cette constante montre
ainsi que la conductivité thermique et électrique d’un métal sont liées. Elle n’est cependant
applicable uniquement dans les systémes ou les électrons sont exempts de collision inélastiques.
Ainsi les métaux comme I’argent (¢ = 62,1x10° S/m ; k = 420 W/m.K), le cuivre (c = 58,5x10°
S/m ; k = 400 W/m.K), I’or (¢ = 44,2x10® S/m ; k = 317 W/m.K), et I’aluminium (¢ = 36,9x10®
S/m; k = 237 W/m.K), sont a la fois les meilleurs conducteurs thermiques et électriques [82].
Considérant que pour les métaux la contribution électronique est dominante comparée a la
contribution liée aux phonons, I’équation 3.10 peut s’appliquer. La constante de Lorenz (a 298 K)
est de 2,30, 2,27, 2,41 et 2,18 pour I’Ag, Cu, Au et Al, respectivement. Ces valeurs, comparables
a la valeur théorique, montrent qu’il y a une faible dépendance de la nature du métal mais aussi

que la contribution phonon de la conductivité thermique est faible.
3.2.2. Conduction thermique : graphite

Les renforts utilisés dans cette étude sont issus de la structure du graphite (section 2.2.). Leurs
conductivités thermiques sont principalement dues a la contribution liée aux phonons. En effet, en
appliquant la loi de Wiedemann-Franz (équation 3.10), avec une valeur de résistivité électrique de
2.5-5x10° ohm.m [19] et une température de 298 K, la valeur de ke est d’environ 2 W/m.K. Ainsi
k = kph. Un phonon désigne un quantum d’énergie de vibration dans un solide cristallin. Lorsqu’un
réseau cristallin est soumis a une source de chaleur, les atomes composant le réseau cristallin se
mettent a vibrer autour de leurs positions d’équilibres. A travers cette vibration, le cristal transmet

la chaleur par paquet d’énergie dans une ou plusieurs directions. Ce paquet d’énergie est qualifié
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de particule, qui est fictive et qui a une énergie quantifiée : Le phonon. 1l existe deux types d’ondes
de vibrations (Fig. 3.2.a) :

e Longitudinale : Lorsque les atomes se déplacent parallelement a la direction de propagation
des phonons et donc de I’énergie thermique.
e Transversale : Lorsque les atomes se déplacent perpendiculairement a la direction de

propagation de 1’énergie thermique.
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Figure 3.2.a Modes de propagation d'une onde de vibration

L’expression permettant de décrire la contribution phonon de la conductivité thermique
s’écrit [80] :

1
kph = gcphvphlph (311)

ouU Cph, Vph €t lpn représentent la capacité thermique, la vitesse et le libre parcours moyen d’un
phonon, respectivement. La combinaison d’une Vitesse et d’un libre parcours moyen élevés le long
des plans graphitiques permet d’obtenir une kpn trés élevée. En effet Klemens et al. ont calculé un
kph de 1910 W/m.K [17]. Perpendiculairement aux plans graphitiques, les liaisons faibles ne
permettant une vitesse de propagation élevée des phonons, la conductivité thermique dans cette

direction, est nettement moins importante (5-15 W/m.K [17]).

Néanmoins, les propriétés thermiques dépendant fortement de la qualité structurale du graphite, ce
dernier peut voir sa conductivité thermique nettement diminuée. En effet, la valeur calculée gréce
a I’expression 3.11 est valable uniquement lorsque la structure du graphite est exempte de défauts
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(degré de graphitisation, taille et orientation de grain, impuretés, défaut d’empilement,...). Par
exemple, une taille de cristallite inférieure & 2 um peut engendré une diminution de la conductivité
étant donné que le libre parcours moyen d’un phonon dans le graphite est de 1 um [17]. Ainsi la
collision d’un phonon avec une impureté, un joint de grain ou un autre phonon tend limiter son

libre parcours moyen.
3.2.3. Conduction thermique : Interface
3.2.3.1.  Facteurs misen jeu

Alors que les mécanismes de conduction de la chaleur dans les métaux et les renforts carbonés sont
bien compris, les processus de conduction thermique a travers 1’interface métal-carbone sont
encore a I'étude. L'interface est la ligne fine entre deux matériaux et qui constitue une interruption
dans le réseau cristallin régulier dans lequel se propagent les porteurs de chaleur. Cette
discontinuité structurale entre la matrice et le renfort génére une résistance thermique d’interface
ayant un impact sur la conductivité thermique d'un matériau composite Métal/Carbone. Les
interfaces sont donc des défauts localisés qui délimitent deux phases différentes. En effet, ils sont
connus pour disperser les porteurs d'énergie thermique : les électrons et les phonons. Cela signifie
que la zone interfaciale affecte a la fois la vitesse et la direction du mouvement des phonons,
conduisant a une perturbation locale du flux thermique lorsque 1’énergie thermique circule d'une

phase a une autre.

Kapitza et al. a été le premier a observer la résistance thermique d’interface (Rint) en étudiant la
conduction thermique aux interfaces entre le cuivre et I'hélium liquide [83]. Il a permis de mettre
en évidence que la Rint est due a la différence de propriétés physiques entre les deux phases, en
particulier les différences de propriétés vibratoires et électroniques. Le systeme Métal-Graphite se
place dans ce méme cas de figure. En effet, comme expliqué précédemment, la conductivité
thermique du métal est essentiellement due a la contribution électronique (ker) alors que pour le
graphite, la contribution dominante est Kpn. 1l y a ainsi un changement de mecanisme de conduction
de chaleur au niveau de I’interface. La discontinuité de structure et le changement de mécanisme
de conduction de chaleur entre la matrice et le renfort sont ainsi responsables de la résistance

thermique d’interface.
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Rint (K.m?/W) est défini comme le rapport de la discontinuité de température (AT) se produisant a
I'interface avec I’énergie thermique (Q en watt) par unité de surface (A en m?), circulant a travers

I'interface entre deux phases en contact [84]:

AT

Rine = V (3.12)
A

A I’'image de la relation entre la résistivité et la conductivité électrique, I’inverse de la résistance
thermique d’interface est appelé conductance thermique d’interface (notée h en W/m?2.K). En plus
de la discontinuité de structure et du changement de mécanisme de conduction de chaleur entre la
matrice et le renfort, une contribution supplémentaire peut aussi provoquer une augmentation de la
résistance d’interface. En effet, une mauvaise adhésion de la matrice sur le renfort peut conduire a
la formation de micro/nano porosité remplies de gaz dans la région interfaciale. Le gaz étant un
trés mauvais conducteur thermique (0,025 W/m.K pour I’air), il agit par conséquent comme une
résistance thermique. De plus, des distorsions de la structure atomique, générées par des contraintes
thermiques peuvent aussi provoquer la dispersion des phonons a I’interface et donc augmenter la

résistance thermique d’interface [85].
3.2.3.2. Mécanisme d’interface

Alors que les électrons dominent la conduction dans les métaux, les phonons dominent dans les
semi-conducteurs, les isolants et les renforts carbones tels que le diamant, les FC ou les GF. Par
conséquent, pour que le transport de chaleur se produise a travers une interface métal/non-métal, il
doit y avoir un transfert d'énergie entre les deux transporteurs de chaleur (électrons et phonons). Il

y a ainsi deux couplages possibles :

e Le couplage entre les électrons des métaux et les phonons de la phase non métallique par
interactions anharmoniques a l'interface.
e Le couplage entre électrons et phonons dans la phase métallique puis couplage entre les

phonons du métal et les phonons de la phase non métallique.

De nombreux travaux ont été réalisés sur le premiers type de couplage, cependant, concernant le
second couplage, les études ont été faites a des températures ne dépassant pas 1 K [86]. Majumbar
et al. a conduit des investigations pour développer des expressions permettant d'estimer la

conductance aux interfaces métal-non-métal a des températures plus élevées [87]. Bien que le
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couplage interfacial électron-phonon existe, il est considéré comme négligeable par rapport au
couplage interfacial phonon-phonon [87]. C'est pourquoi le couplage phonon-phonon est
important. 1l y a donc dans les deux contributions liées a la résistance thermique : le couplage
électron-phonon dans la phase métallique et le couplage phonon-phonon a I’interface. L’un des
principaux modeles utilisé pour décrire le couplage interfacial phonon-phonon [84] est le modéle
acoustique mismatch (AMM). Il décrit le transfert de chaleur aux interfaces solide-solide et permet

de déterminer la conductance thermique d’interface.

Dans ce modeéle, les phonons sont considérés comme des ondes planes se propageant dans un milieu
acoustique continu (c’est-a-dire qu’il n’y a pas de réseaux atomiques) tandis que l'interface est
supposée parfaitement plane (ce qui exclue le phénomene de diffusion des phonons causée par
I’éventuelle rugosité présente a I’interface). Cela implique que ce modele est réaliste pour un
systéme ou les phonons ont une longueur d’onde plus grande que I’espacement interatomique de
la structure de la phase. Considérant ces conditions, les phonons incidents qui arrivent a I’interface
M-R, peuvent étre réfléchis ou transmis (Fig. 3.2.b). Ainsi ce model permet d’évaluer la probabilité
de transmission de phonons a travers une interface entre deux phases.

Lty ort, It N
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Figure 3.2.b Schéma représentant les phénomenes possibles lorsqu'un phonon incident interagit
avec une interface plane selon le model AMM [84]

D’un point de vue énergétique, ce phénoméne est quantifié grace a une grandeur appelée la
conductance thermique (W/m2.K) qui est, comme expliqué précédemment, I’inverse de la
résistance thermique. Basé sur le modéle AMM, la conductance thermique peut ainsi étre calculée

gréce a I’expression suivante :
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1 Vi PmVmPrVr
h =-p. . C,—>—""TT_ 3.12
AMM 2 Pmbm V2 (PmVUm+pPrvr)? ( )

ou h, p, C and v représentent la conductance thermique en W/m?2.K, la masse volumique en Kg.m
3, la capacité thermique en J/Kg.K et la vitesse de phonon (Debye) en m/s, respectivement. Les

indices m et r font références a la matrice et au renfort, respectivement.

Ainsi, malgré les limites et les simplifications faites avec le model AMM, le fait de pouvoir estimer
la conductance thermique d’interface permettra d’atténuer les approximations lors de 1’utilisation

de modeles mathématiques évaluant la conductivité thermique de matériaux composites Al/C.
3.2.4. Modélisation de la conductivité thermique de matériaux composites

Plusieurs modéles analytiques ont été développés afin de prédire la conductivité thermique de multi
matériaux. La difficulté réside dans la détermination d'un modéle qui prend en compte la forme,
I'orientation, la résistance interfaciale et la distribution des renforts dans la matrice métallique. Le
modele doit également étre applicable a un composite ayant des renforts aux propriétés anisotropes.
Dans cette partie, quatre modeéles vont étre présentés et comparés. Ces modeéles permettront
d’estimer des conductivités thermiques théoriques qui seront comparées aux valeurs
expérimentales permettant ainsi de tirer des conclusions sur les facteurs influencant le

comportement des propriétés thermiques des matériaux composites elaborés durant cette étude.

Le premier modéle présenté est le modele de Fricke [88], qui a été utilisé dans un premier temps
pour la conductivité électrique, puis qui a été réadapté par R. L. Hamilton [89], pour évaluer la

conductivité thermique de matériaux biphaseés :

Kr+(n—-1)Km—-(n—-1)Vf(Km—Kr)
Kr+(n—-1)Km+Vf(Km—Kr)

Kc = Km[ (3.13)

Ce modeéle prend en compte les conductivités thermiques de la matrice (Km) et du renfort (Kr), la
fraction volumique de renforcement (Vs) et un facteur de forme (n). Cependant deux facteurs
importants dans les matériaux composites, 1’orientation du renfort et la résistance thermique

d’interface, ne sont pas pris en compte dans ce modele.

Le second mode¢le est celui d’Hasselman & Johnson qui contrairement au modéle de Fricke, prend
en compte la conductance interfaciale (hc = 1 / Rint). De plus, le modele possede différentes

expressions selon la géométrie du renfort : renfort sphérique (3.14), cylindrique (3.15) et plaquette
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(3.16). Cependant, il reste approximatif sur la répartition et I’orientation des renforts, dans le cas

de renforts anisotropes [85, 90] :

oK Ko )y, 4 (4K 26
Km

K. =Kn KmK ahi{ K zti(hc (3.14)
(1t ans) V(2 s+ ant)
K K K K
K, = K, e ) (i an) (3.15)
c m .
(1t ans) v+ (1 ans)
K, =K K (3.16)
¢ = Am TR 2Kry, Ky '

(1 Km ahc) ™ Km

ou Kc, Km et Kr sont les conductivités thermiques du composite, de la matrice et du renfort,
respectivement. Vr et a sont la fraction volumique et le rayon du renfort. La conductance
interfaciale (hc) incluse dans le modele permet ainsi de tenir compte de la résistance d’interface

dans 1I’évaluation de la conductivité thermique théorique.

Le troisieme modele est celui de Lewis & Nielsen. Dans ce cas, l'orientation globale (aléatoire,
uniaxiale) est prise en compte. De plus, ce modele est applicable a toutes les morphologies de
renforts. Cependant, comme le modele de Fricke, la résistance interfaciale n'est pas prise en compte
[91]:

1+ABV,
Ke = T5am, (3.17)
Avec
Xr g
— Km
B = (3.18)
¢ =1+20%y, (3.19)

Kc, Km et Kr représentent les conductivités thermiques du composite, de la matrice et des renforts,
respectivement. La fraction volumique en renfort est Vr, A est le facteur de forme du renfort, et
Vmax est la fraction volumique maximale en renfort dont la valeur dépend de I’organisation
globale des renforts dans la matrice (aléatoire, uniaxiale). Il est a noter que ce modele est limité a

des fractions volumiques en renfort allant jusqu’a 40%.
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Le modele EMA (Effective Medium Approximation) est le quatrieme et dernier modele présenté
[92]. L’orientation, la dispersion, la géomeétrie, les conductivités thermiques intrinséques de la
matrice et du renfort, sont les différents facteurs pris en compte pour calculer les conductivités
thermiques théoriques de matériaux composites. Ce modéle a aussi pour avantage de proposer une
expression speécifique pour calculer les conductivités dans deux directions différentes :

parallelement (Kcy) et perpendiculairement (Kc1) aux renforts grace aux expressions suivantes :

2+f[BL(1-S1)(1+(cos26))+Br(1-S1)(1—(cos?6))]

Key)=Km 2~ FIBLSL(1+(cos20) + BrST(1—(cos26))] (3.20)
— 1+f[BL(1-S1)(1—(cos26))+Br(1-Sr){cos?6)]
Ker = K 1-f[BLSL(1—(cos20))+PBrST(c0s20)] (3.21)
avec
2.\ _ | p(B)cos?Osinfdo
{cos™0) = [ p(8)sinBde (3.22)
Bi=—itm ;i =,T) (3.23)

Km+5i(Ki_Km)

Les indices L et T réferent aux directions longitudinale et transversale du renfort utilisé. S

7 7 o - A - - tt
représente le facteur géométrique qui se calcule grace aux expressions suivantes : S; = 3 & Sr =

1-— %. D et t représentent le diamétre et 1’épaisseur du renfort respectivement. Ki and Kn, sont les

conductivités intrinseques du renfort et de la matrice, respectivement. F représentent la fraction
volumique en renfort. Cos?0 décrit I’orientation statistique du renfort ou 0 est ’angle entre le plan
Xy du composite et le plan du renfort. p(6) décrit la répartition statistique du renfort. Quand les
renforts sont parfaitement alignés (cos?8) — 1, et quand ils sont orientés aléatoirement dans toutes

les directions {cos?8) - 1/3.

Dans le cas ol {cos?8) — 1, les expressions 3.20 et 3.21 se simplifient de la maniére suivante :

_ fKm
Kep = Km+ 50 — (3.24)
K —Km

K., =K, + SEom (3.25)

K.
ST(1-)+—72—
T f K;ff—Km
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Dans le but de tenir compte de la résistance thermique d’interface K. et Kront été remplacés par

une conductivité thermique effective Kief ! permettant ainsi d’introduire la conductance thermique

d’interface h [93] :

eff _ K
K; _z:;)Ll;_l (3.26)
eff _ _K
K = (3.27)

ht

Gréace a cette succession de calculs, le modele EMA, en plus de prendre en compte 1’orientation, la
dispersion, la géométrie et les conductiviteés thermiques intrinséques de la matrice et du renfort,
permet aussi de prendre en compte la résistance thermique d’interface. De plus, il est applicable

pour différentes morphologies de renfort : spheres, fibres ou plaguettes.

Ainsi, plusieurs modéles mathématiques permettent de prédire 1’effet composite sur la conductivité
thermique du matériau résultant de 1’association d’au moins deux phases. Chaque modéle prend en
compte plusieurs paramétres qui different selon le modéle choisi. Les modéles EMA et
d’Hasselman & Johnson semblent étre les plus pertinents au vu des facteurs pris en compte. En
opposition, le modele de Fricke semble étre le moins complet pour calculer les conductivités

thermiques de matériaux composites.
3.3. Dilatation thermique
3.3.1. Définition thermodynamique

Le coefficient de dilatation thermique volumique (av) d’un systéme (a pression constante), décrit
la variation de volume V en fonction de la température T selon 1I’expression suivante :

1[0V
ay =y (a_T)P (3.28)
Dans le cas des matériaux isotropes, les coefficients de dilatation volumique et linéaire (o ou CTE

en /K) sont liés par la relation suivante :

ay =3Xa (3.29)
Avec

1 (0L
@ = (a_r),, (3.30)
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ou Lo est la longueur initiale du matériau. Quand la variation de la longueur L (AL) a un
comportement linéaire dans un domaine de température (AT) I’équation 3.30 devient :

1 AL
CZL -

T Lo AT (3:31)

Dans les faits, a. dépend faiblement de la température si bien que pour des calculs qui donnent un
ordre de grandeur de cette variable, dans un domaine de température d’une centaine de degrés, une
valeur moyenne constante peut étre utilisée. De maniére générale, la dépendance en température

du coefficient de dilatation thermique volumique est exprimée par la relation de Griineisen :

y = a‘éﬂ ~ constante (3.32)
|4

ou v, B et Cvreprésentent le parametre de Grilineisen, le module d’élasticité isostatique et la capacité
thermique, respectivement. B étant, en premiére approximation, indépendants de la température,
les variations thermiques de la capacité thermique compensent la variation de volume V en fonction
de la température T. Ainsi le parametre de Griineisen peut étre considéré comme une constante
avec des valeurs typiquement comprises entre 1 et 2 a température ambiante. Cependant la relation
3.32 est basée sur I’hypothése que la fréquence de vibration est la méme quel que soit le mode

considéré [94].
En réalité la dilatation, et donc la variation du volume d’un matériau, dépend de la fréquence des

différents modes de vibration o selon 1’expression : %w =—y %V. En effet, il faudrait, en principe,

avoir un parametre de Griineisen pour chaque mode de vibration. Les modes de vibrations pouvant
étre actifs ou non selon le domaine de température, le parametre de Griineisen peut varier en
fonction de la température. En effet pour les modes de vibration longitudinale optique et
acoustique, le parametre de Grineisen est positif. Par contre pour les modes de vibration

transversale acoustique, le parameétre de Grineisen peut étre négatif [95].

Comme mentionné précedemment, les phonons représentent les vibrations du réseau atomique

dans un mateériau solide structuré. Les phonons peuvent étre séparés en deux types :

e Les phonons optiques

e Les phonons acoustiques
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Ces deux types de phonons peuvent produire des ondes transversales ou longitudinales (Fig. 3.2.a).
Les phonons optiques correspondent a des mouvements atomiques incohérents. En effet deux
atomes voisins peuvent vibrer dans des sens opposeés (Fig. 3.3.a). Le nom phonon "optique™ vient
du fait qu'ils peuvent étre excités par la lumiere visible et infrarouge. Les phonons acoustiques,
quant a eux, ont tendance a vibrer en phase avec leurs voisins et sont associés a des fréquences (et

énergies) de vibrations inférieures aux phonons optiques.

a
C—

optical i

<= - =

acoustic
=

Figure 3.3.a Schéma illustrant les vibrations acoustique et optique dans une chaine linéaire [96]

De plus av est caractéristique du matériau considéré ; d’une fagon générale ar est inversement

proportionnel a la température de fusion (Tt en kelvin) comme le montre 1’expression suivante :

a, ~ —~ (3.33)

~ 1007y

Ainsi les céramiques, ayant des températures de fusion trés élevées (Tt alumine : 2054°C), ont
généralement des coefficients de dilatation thermique trés faibles (ow : 7-8x10% /K) comparés aux
métaux (Al : Tt de 660°C et ar de 24x10° /K).

3.3.2. Puits de potentiel

La dilatation thermique correspond, a pression constante, a la variation volumique d’un matériau
solide lorsque la température varie. Ce phénoméne, commun a tous les éléments solides, intervient
dans de nombreux domaines (construction de pont, voie ferrée, électronique, verrerie,...). La
dilatation thermique ne peut s’expliquer par le modeéle d’oscillateur harmonique (Figure 3.3.a). En
effet, ’augmentation de la température n’implique pas de variation de la distance interatomique
moyenne étant donné que ce modeéle implique une force d’attraction/répulsion symétrique entre
deux atomes voisins. Cependant en utilisant le modéle de Morse qui considére une force

asymétrique, une variation de la température implique une variation des distances interatomiques
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moyennes et donc une augmentation volumique du matériau solide. En effet, comme le montre la
Figure 3.3.a, la distance interatomique moyenne r augmente (courbe bleue de ro a r3) avec la

température (To & T3).

| Courbe harmonique

1
I
|
! Distance interatomigue
T

Courbe de Morse
T5>T,

I3

Energie de potentiel

Figure 3.3.b Vibration atomique dans le cas d'un puits de potentiel harmonique et anharmonique

Cependant ce model néglige les vibrations transversales qui peuvent tendre a rapprocher les atomes
les uns les autres. Par conséquent, ce modele ne peut expliquer le comportement de rétractation de

matériaux comme le graphite, aboutissant a un coefficient de dilatation thermique (CTE) négatif.
3.3.3. Dilatation thermique : renfort carbone

Comme expliqué précédemment, le graphite posséde des propriétés thermiques et
thermomeécaniques qui sortent de I’ordinaire de par leurs valeurs mais aussi leurs anisotropies. Des
observations expérimentales ont ainsi révélé des comportements de dilatation inhabituels pour
diverses allotropies de carbone. En effet, Nelson et Riley [18] ont étudié la dilatation thermique du
graphite en fonction de I'orientation cristalline en utilisant la méthode de diffraction des rayons X.
IIs ont rapporté une tres forte anisotropie pour le CTE dans le plan a-b et selon I’axe ¢ (Fig. 2.2.d).
Il a été montré, en dessous de 400 °C, que les plans graphitiques se contractaient dans le plan a-b
et donc que le graphite a un CTE négatif (CTE de -1,5x10% /K & température ambiante) [18] ainsi
qu'un paramétre de Griineisen y négatif [97, 98]. A 400 °C, le CTE est de 0x10° /K, et augmente
jusqu’a 1x10° /K, entre 400°C et 800 °C.

Perpendiculairement au plan a-b le CTE du graphite est de de 27x10° /K & température ambiante,

ce qui est encore plus élevé que des métaux comme 1’aluminium (24x10% /K). A 400 °C, le
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coefficient de dilatation atteint un plateau a 28x10° /K avant d'augmenter davantage pour des
températures plus élevées [18]. En effet, comme mentionné précédemment, les liaisons covalentes
entre les atomes de carbone dans le plan a-b sont beaucoup plus fortes que les liaisons de Van der

Waals entre les couches adjacentes.

Mounet et Marzari [49] ont calculé les paramétres de Griineisen dans le plan ab pour le graphite et
ont trouvé que y pouvait étre négatif et atteindre une valeur de -40 pour le mode ayant les plus
faibles fréquences, c'est-a-dire les modes acoustiques transversaux. Pour des tempeératures basses,
ce paramétre de Griineisen négatif sera dominant puisque la plupart des modes optiques avec y> 0
ne sont pas actifs, ce qui entraine une dilatation thermique négative dans le plan a-b [53, 99]. Avec
I'augmentation de la température, les modes optiques avec un y positif sont de plus en plus actifs
et finissent par dominer l'effet de contraction provoqué par les modes acoustiques transversales,

conduisant ainsi a un CTE positive le long du plan a-b.

De la méme maniére, en section, les fibres de carbone ayant une structure radiale ou aléatoire (Fig.
2.2.e) ont en section un CTE qui correspond a la moyenne entre le graphite dans le plan a-b et dans
la direction c, soit 12-15x10° /K.

3.3.4. Modélisation du CTE d’un matériau composite

Plusieurs modéles analytiques ont été développés afin de prédire le CTE d’un matériau composé
de plusieurs phases qui se dilatent différemment en température. Dans cette partie, cing modeles
vont étre présentés et comparés. Ces derniers permettront d’estimer des CTE théoriques qui seront
comparés aux valeurs expérimentales permettant ainsi de tirer des conclusions sur les facteurs
influencant le comportement des propriétés thermiques des matériaux composites élaborés durant

cette étude.

La loi des mélanges est le modele le plus simple pour calculer le CTE théorique d’un matériau
composite (ac). En effet, il nécessite seulement quatre parameétres : le CTE du renfort (o), de la
matrice (am) et la fraction volumique en renfort (Vi) et en matrice (Vm), selon 1’expression

suivante :
a. =Vea, + Vypa, (3.34)

Ne considérant pas les propriétés élastiques des différents constituants, ce model permet seulement

d’avoir une estimation grossi¢re du CTE des matériaux composites. En effet lors d’un changement
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de température uniforme, I’expansion thermique dans une matrice métallique sans renfort, est
homogéne. Cependant, I’inclusion de renfort qui posséde un CTE différent de la matrice génére
des contraintes et des déformations thermomécaniques dans chacune des phases, selon 1’expression
suivante [100] :

o™ =_C"mem (3.35)

avec o™ et €™ qui représentent la contrainte et la déformation générées au sein de la matrice par la
présence de renfort. C™ représente la constante élastique qui relie la déformation et la contrainte
selon la loi de Hooke sur 1’élasticité (3.35). Réciproquement, des contraintes et des déformations
sont aussi generées dans le renfort. Toutes ces contraintes thermomécaniques rendent ainsi

I’estimation du CTE complexe.

Ainsi, plusieurs modeles permettent de prédire les CTE de matériaux composites tout en tenant

compte des propriétés thermiques et mécaniques des phases constituant le composite :

e Modele de Turner [101] :

_ (rayBr)+(VinamBm)
¢ (hBr+VimBm) (3.36)

e Modéle de Kerner [102] :

By—Bpm,

ac = Veay + Vpay + (ar — ap) Vi Vs (VrBr+VmBm)+3i£7Bnm (3.37)
e Modele de Schapery [103] :
_ rarEr)+(VimamEm)
/| = T Bt Vi) (3.38)
Ocy = (1 + vr)v;"ar + (1 + vm)Vmam - ac//(err + Ume) (339)

Les indices m et r font référence a la matrice et aux renforts. B, G et E correspondent au module
d’¢élasticité isostatique, au module de cisaillement et au module d’Young, respectivement. Vv
correspond au coefficient de Poisson. Ainsi ces modeles tiennent compte des propriétés elastiques
de chaque phase du matériau composite. Cependant, ces modéles ont pour lacune commune de ne
pas tenir compte de la morphologie du renfort utilisé. lls sont néanmoins utilisés pour différentes

morphologies de renfort [30, 48]. Concernant le modele de Schapery, il est a noter qu’il est
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utilisable pour des renforts orientés de maniere unidirectionnelle dans la matrice. Ce modeéle a aussi

pour particularité d’avoir une expression spécifique pour chaque direction : dans le plan xy et selon

z (Fig. 2.3.e).
3.4. Conclusion

Cette partie, a ainsi permis de présenter les concepts théoriques sur le transfert d’énergic par
conduction thermique et sur la dilatation thermique. En effet les propriétés thermiques et
thermomécaniques des métaux et des renforts carbones ont été expliquées d’un point de vue
théorique. Les mécanismes permettant le transfert thermique a I’interface entre la matrice et le
renfort ont aussi été abordés. De plus, des modeles théoriques tenant comptent de différents facteurs
ont été présentés et permettent de prédire les propriétés thermiques et thermomécaniques résultant
de I’association de plusieurs phases ayant des propriétés physiques différentes. Ces modéles
permettront d’avoir un moyen de comparaison entre les propriétés experimentales et les propriétés
théoriques et ainsi tirer des conclusions sur les parametres influencant les proprietés

macroscopiques de matériaux composites.
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4. Elaboration de matériaux composites Al/GF par FPM : effet sur les

propriétés thermiques et thermomécaniques

4.1. Introduction

Les matériaux composites a matrice métallique (CMM) sont actuellement étudiés du fait de leurs
applications prometteuses. L'une d'entre elles concerne leurs utilisations comme drain thermiques
dans le domaine de 1’électroniques de puissance ou deux conditions sont requises: une conductivité
thermique (CT) aussi élevée que possible, afin d'évacuer la chaleur générée par la puce de silicium,
et un coefficient de dilatation thermique (CTE) proche du CTE du substrat céramique (2 a 8x10°
/K) et de la puce électronique (2 a 4x10 /K) [1, 104-106], pour ainsi augmenter la fiabilité du
dispositif électronique. Actuellement, les dissipateurs de chaleur en cuivre (Cu) et en aluminium
(Al) sont utilisés en raison de leurs CT élevées (400 W/m.K pour Cu et 220 W/m.K pour Al).
Cependant, le grand écart de CTE avec le substrat céramique (Cu : 17x10° /K et Al : 24x10 /K)
génére des contraintes thermomécaniques a I’interface dissipateur-céramique qui peuvent
provoquer des fissures dans les joints de brasure et/ou dans le substrat céramique suivies d’une

défaillance catastrophique du dispositif électronique.

Cette étude s’est focalisée dans un premier temps sur I’¢laboration de matériaux composites Al/GF.
Ces derniéres années, un intérét particulier de la part de la communauté scientifique, s’est porté sur
ce renfort. En effet, comme montré dans la partie 2 (Fig. 2.3.g), de nombreux travaux montrent une
augmentation de la CT dans le plan (le long des renforts) et une diminution de la CT
perpendiculairement aux renforts. Il a été montré que les GF présentent un CTE de -1x10° /K et
une CT supérieure a 1000 W/m.K dans le plan ab [20, 30]; la CT du graphite pyrolytique
hautement orientés (HOPG), peut atteindre des valeurs comprises entre 1600 et 2000 W/m.K [17].
Perpendiculairement au plan du graphite, quel que soit le type de graphite, une CT de 5-10 W/m.K
et un CTE de 28x10° /K ont été reportés [107]. Ce renfort combine ainsi une CT comparable au
diamant (1500-2000 W/m.K) [21, 22, 108] tout en ayant la facilité d’usinage, le faible cout et le
CTE des fibres de carbone (-1x10° /K).

Dans le domaine des matériaux fonctionnels, de nombreux travaux ont été rapportés sur la
réactivité entre matrice et renfort [34, 109], la dispersion et 1’orientation du renfort [60], les

procédés de fabrication (frittage, squeeze casting [57, 58], infiltration sous pression [55] ), et les
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procédes de frittage HPS (Hot Pressing System [30]) et SPS (Spark Plasma Sintering [44]).
Cependant, aucune tentative n’a été réalisée sur le design microstructurale de la matrice métallique,

notamment concernant les propriétés thermiques.

En ce qui concerne la métallurgie des poudres (PM), plusieurs études ont rapporté la fabrication de
matériaux composites métal/GF avec une augmentation significative de CT le long de l'axe
principal des GF [30, 55]. Cependant, I'orientation préférentielle de GF perpendiculaire a I'axe de
pression reste largement perfectible [30, 60, 110] (section 2 ; Fig. 2.3.h). Ainsi cette étude propose
un moyen d’optimiser I’orientation des GF dans la matrice aluminium grace au procédé Flake

powder metallurgy (FPM).

Cette partie présentera donc des matériaux composites élaborés par FPM. Ce procédé, tres utilisé
dans le domaine des matériaux de structure, consiste a utiliser des poudres de morphologie
plaquette afin de favoriser leur empilement sous 1’action d’une pression uniaxiale. Ce procédé est
inspiré de la nacre qui posséde grace a cette structure des propriétés mécaniques remarquables [63].
De nombreuses études, portant sur le développement de matériaux de structure CMM, ont ainsi été

“bio inspirées” par la nacre [70].

Cette partie rapporte donc I’utilisation du procédé FPM pour élaborer des composites a matrice
aluminium (Al) et a renfort graphite (GF). Deux morphologies de poudre d'aluminium ont été
utilisées: une poudre conventionnelle sphérique (Als) et une poudre plaquette (Alg). Considérant
la morphologie plaquette du renfort, des poudres métalliques, ayant la méme morphologie, ont été
utilisées pour obtenir une meilleure orientation des GF dans la matrice aluminium. Les propriétés
thermiques et thermomécaniques ont été caractérisées pour évaluer 1’effet du procédé FPM sur les
propriétés macroscopiques des CMM. La variation de la CT et du CTE en fonction du pourcentage
volumique en renfort sera commentée, expliquée et comparée aux valeurs théoriques calculées a

I’aide de modeles mathématiques.
4.2. Stratégie

Comme expliqué dans la section 2.3.4, I’utilisation de renfort aux propriétés anisotropes implique
une forte dépendance de I’orientation de ces derniers sur les propriétés macroscopiques du matériau
composite final. Concernant les GF, les CT intrinseques sont de 1000 W/m.K et de 10 W/m.K

paralléelement et perpendiculairement a la plaquette de graphite, respectivement.
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Le modéle EMA (section 3.2.4. ; équation 3.20) permet de calculer une CT théorique en tenant
compte de I’angle 6 formé entre les GF et la direction de mesure. Ainsi pour se rendre compte de
I’effet de 1’orientation moyenne des GF, les CT théoriques de matériaux composites Al/GF, pour
différents taux de renforts, ont été calculées (Fig. 4.2.a). Dans ce modele, la CT intrinséque des GF
a été fixée a 1000 W/m.K. Une variation de 1’angle 6 de 0° a 45°, génere ainsi une variation de la
CT théorique du systeme Al/GF. De plus, plus le taux de renfort est important, plus I’influence de
I’angle 6 sur les CT macroscopiques est importante. Pour un taux de renfort de 50 vol.%, une simple
inclinaison de 10° génére une diminution de 35 W/m.K. Au-dela, la diminution de la CT devient
nettement plus significative : a 20° la diminution est en effet de 117 W/m.K. Pour un angle moyen
de 45°, I’ajout de renfort n’a quasiment plus d’effet sur la CT. Ainsi, en plus de la densification et
des propriétés d’interface entre la matrice et le renfort, I’orientation de ce dernier joue un réle

déterminant sur les propriétés macroscopiques du matériau composite.

550
| Mean angle9 GF
s0l —0° 4—‘9 Heat
| ——10°
—20°
T 3p0
—A45°

Thermal Conductivity (W/m.K)

Graphite Flakes (vol.%)

Figure 4.2.a CT théoriques d'un systéeme Al/GF calculées avec le modele EMA en faisant varier
I'angle 6 de 0 a 45°

La stratégie est donc d’élaborer des matériaux composites par FPM en utilisant une poudre

métallique ayant une morphologie plaquette. L’objectif est ainsi :

e D’influer sur ’orientation du renfort : Le fait que sous I’action d’une pression uniaxiale,
les plaquettes d’Al s’empilent les unes sur les autres [67], permettrait d’induire une

meilleure orientation des plaquettes de graphite.
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e D’avoir une compatibilité de forme : Les poudres d’aluminium conventionnelles étant
sphériques Als (ou sphéroide), le fait d’utiliser des poudres d’Al plaquette Alr permettrait
d’avoir un contact plan/plan et donc d’optimiser la qualité d’interface mais aussi de

minimiser le taux de porosité a I’interface comme illustré sur la Figure 4.2.b.

Al spherical powder

Al Flake powder
/
Graphite Flake _/G’aphite Flake

Figure 4.2.b Schéma montrant 2 types de contact Al/GF selon la morphologie de la poudre
métallique utilisée

4.3. Elaboration de plaquette d’aluminium
4.3.1. Conditions d’élaboration

L’¢laboration de plaquette d’aluminium se fait par broyage planétaire. Cette technique est une voie
de synthése mécanique principalement utilisée pour former des alliages de différentes compositions
(mécanosynthese) [111]. Elle est également utilisée pour la réduction de la taille des poudres et/ou
la modification de leurs morphologies [71]. Les conditions d’élaboration de D. Mereib et al. [112]
pour des poudres de titane, ont été utilisé comme base de travail pour obtenir des plaquettes

d’aluminium :

e Une jarre en acier de 150 mL ; billes en acier

e Un rapport massique Mbilies/Mpoudre de 20

e Deux diametres de billes : 5 mm et 10 mm ; Le pourcentage massique de billes et répartie
équitablement (50/50) entre les deux tailles de billes

e 2 m% d’acide stéarique

e 5 mL d’IsoPropyl Alcohol (IPA)

e Une atmosphere Argon/Air

e Vitesse de rotation : 200 rpm (rotation par minute)

e 2 minutes de pause toutes les 10 minutes de broyage
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La présence conjointe d’acide stéarique et d’alcool isopropylique permet d’éviter la soudure des
poudres entre elles. De plus 'IPA permet aussi d’éviter une élévation trop importante de la

température au sein de la jarre.
4.3.2. Evolution de la morphologie de poudre en fonction du temps de broyage

Deux poudres métalliques de départ ont été utilisées : Une poudre sphérique monodisperse de
diametre moyen de 10 um (Als; ULTDO0065, poudres Hermillon, Fig. 4.3.a.a) et un poudre
globalement sphérique avec une gamme de taille comprise entre 10 et 50 um (ECKA Granules
atomised 99.5% AS 081, Fig. 4.3.a.a). Dans un premier temps, la seconde poudre a éte utilisée afin
d’affiner les conditions de synthése. Les temps de broyage effectués sont de 30, 60, 90 et 120

minutes avec des pauses de 2 minutes toutes les 10 minutes (Fig. 4.3.b ; poudre ECKA Granules).

[ . / S ) N ) &5 W
SEM HV: 15.00 kV WD: 8.034 mm VEGAW TESCAN SEM HV: 20.00 kV WD: 7.942 mm VEGAW TESCAN
View field: 1445 ym  Det: SE 20 ym “View field: 216.7 ym  Det: SE 50 um &
ICMCB n ICMCB n

Figure 4.3.a Morphologie des deux poudres d'aluminium utilisées pour la synthése de poudres
plaquettes

Dés les 30 minutes de broyage, la poudre initialement sphérique, est totalement transformée en
plaquette. A I’image de la poudre initiale, une large gamme de taille est observée. Les plaquettes
d’aluminium ont un diametre allant de 20 a 90 um, et une épaisseur allant de 0,5 a 2,5 pm. Pour
des temps de broyage plus long, des fragments d’ Al sont de plus en plus présents : des plaquettes
trés fines ont ainsi été observées a la surface de plaquettes plus grandes. En effet, a partir d’une
certaine épaisseur, les plaguettes finissent par se fragmenter et forment des agglomérats comme le

montre la figure 4.3.b.d.
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v I"'

SEM HV: 20.00 kV WD: 8.026 mm VEGAW TESCA’;‘ SEM HV: 20.00 kV WD: 8.181 mm VEGAW\ TESCAN
View field: 722.3 ym  Det: SE 200 pm n View field: 722.3 ym  Det: SE 200 um 1
ICMCB ICMCB n

SEM HV: 20.00 kV WD: 8.170 mm VEGAW TESCAN SEM HV: 20. k\; WD: 3‘10 mm VEGAW TESCAN
-

View field: 721.4 ym  Det: SE 200 pym n’ View field: 721.1 ym  Det: SE 200 pm
IcMCB IcMCB n

Figure 4.3.b Morphologie des poudres d'aluminium apres différents temps de broyage: 30 min
(@) ; 60 min (b) ; 90 min (c) ; 120 min (d)

Ainsi le broyage planétaire permet la formation de plaquette d’aluminium pour un temps de 30
minutes. Le mélange acide stéarique + IPA + poudre Al permet la formation d’une “pate” ayant une
certaine viscosité. Durant le broyage, grace a sa ductilité, I’aluminium se déforme sous I’action des
billes en acier. En effet, ces dernieres permettent d’effectuer un micro-laminage de la poudre
sphérique pour lui donner une morphologie plaquette individualisée comme illustré dans la Figure
4.3.c. Le méme travail d’optimisation a été effectué¢ pour la poudre Hermillon, qui a I’avantage

d’avoir une dispersion en taille plus étroite. Un temps de broyage de 40 minutes a été sélectionné.

59



4. Elaboration de matériaux composites Al/GF par FPM
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Figure 4.3.c Mécanisme de formation de plaquette d'aluminium par broyage planétaire

4.3.3. Elaboration de plaquette sans acide stéarique

L’acide stéarique et I’IPA, qui joue le role de lubrifiant, permettent d’éviter le phénoméne de
soudure de la poudre. L’utilisation d’acide gras est en effet commune a toutes les études utilisant
le procédé FPM étant donné que sa présence n’est pas préjudiciable pour des matériaux de
structure. En opposition, la présence d’acide stéarique dans la matrice peut avoir un impact négatif
pour des matériaux fonctionnels, notamment sur la conductivité thermique. Ainsi la synthése de
plaquette sans acide gras (IPA maintenu) a aussi été effectuée. De plus pour minimiser le soudage
des poudres et une élévation de la température trop importante, le temps de pause est passé de 2 a
5 minutes toutes les 10 minutes. La Figure 4.3.d montre ainsi la formation de plaquette
d’aluminium sans acide gras. La présence d’IPA sans acide stéarique permet d’éviter le phénomeéne
de soudage méme si la présence de fragments métalliques a été observée a la surface des plaquettes.
Grace a sa faible température d’ébullition (82,5°C), le solvant est facilement supprimé par
évaporation a température ambiante sous héte aspirante. La poudre est ensuite placée sous étuve a
60°C. Aprés tamisage a 50 um, une poudre plaquette individualisée est obtenue.
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SEM HV: 20.00 kV WD: 8.016 mm VEGAW TESCANSEM HV: 20.00 kV WD: 8.000 mm VEGAW TESCAN
View field: 867.3 ym  Det: SE 200 pm [View field: 333.9 ym  Det: SE 100 pm 7
iIcMCB n ICMCB n

Figure 4.3.d Plaquettes d'aluminium sans acide gras : Poudres ECKA granules (a) et poudres
Hermillon (b)

60



4. Elaboration de matériaux composites Al/GF par FPM

La figure 4.3.e montre les diagrammes RX de la poudre d'Al (poudre Hermillon) avant et aprés
broyage. Aucune contamination spécifique (Fe par exemple) induite par les billes en acier n'a été
détectée sur la poudre broyée Alr. L’oxyde d’aluminium, étant amorphe, ne peut étre détecté par

diffraction des rayons X.

A111) —— Al powder
—— Al g powder
A(200)

5
s Al{220) AE1)
I
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E
g
=
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, J\ \ f
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Figure 4.3.e Diffractogramme RX de poudres d'Al : Als en noire ; Alr en rouge

4.4. Elaboration de matériaux composite Al/GF
4.4.1. Matiéres premiéres

La Figure 4.4.a présente les poudres métalliques et le renfort utilisés pour fabriquer des matériaux
composites Al/GF. La poudre sphérique Als ((a) ; Hermillon; @10um) a été utilisée pour
synthétiser des plaquettes d’aluminium Alr ((b) ; @30um ; épaisseur ~ 1 um). Le renfort ((c) ;
Graphite flakes ; Yanxin-Graphite Co., Ltd), possede un diamétre et une épaisseur moyenne de 550

pum et 30 um, respectivement.

Figure 4.4.a Micrographies des matériaux de départ : poudre Als (a) ; poudre Alr (b) ; Graphite
Flakes (c)
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4.4.2. Mélange et compaction

L’un des avantages de travailler avec des renforts micrométriques est la facilité avec laquelle la
poudre métallique et les GF se mélangent comparé aux renforts nanométriques, ou encore
aujourd’hui, le mélange reste un challenge. Le mélange conventionnel tri-directionnel (3D) des
poudres a été préféré. En effet un mélangeur de type broyeur mécanique risquerait d’endommager
le renfort. Par conséquent, les poudres ont été mélangees avec le dispositif de mélange Turbula
Mixer (Figure 4.4.b) pendant 120 min a 40 rpm. Une fois placé dans le moule, le mélange de
poudre est compacté permettant d’assurer un bon contact entre les poudres, réduisant ainsi le

volume apparent du mélange de poudres.

Figure 4.4.b Mélangeur tridimensionnel Turbula

4.4.3. Densification

La densification des matériaux composites de cette étude a été réalisée a I’aide d’un procédé de
pressage uniaxial a chaud (HPS) avec un chauffage par induction. Les techniques de pressage a
chaud dépendent de quatre parameétres principaux : la température, le temps, la pression et
I’atmospheére de frittage. Le réglage de ces parametres influe sur les propriétés physiques finales
du matériau. La différence principale entre le pressage a chaud et le frittage libre réside au niveau
de la pression. En effet, cette derniére aide le processus de frittage en augmentant la surface de
contact entre les grains, réduisant ainsi le temps requis pour une densification complete. De plus
pour des taux de renforts élevés, le couplage pression/température est indispensable pour obtenir

un matériau composite suffisamment dense.

Le frittage des matériaux composites a été réalisé a I’aide d’une presse Termolab. 1l repose sur la
combinaison d’un systéeme de chauffage par induction et d’un vérin hydraulique. Le chauffage par
induction consiste a chauffer un materiau électriquement conducteur (moule en acier ou graphite)
par induction électromagnétique, ou un courant alternatif haute fréquence, produit par un

générateur radiofréquence, traverse une bobine de cuivre. Les courants alternatifs induisent la
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formation d’un courant de Foucault, ce qui génére un mouvement d’électrons libres a I’intérieur de
la matiére composant le moule. La résistance aux mouvements des électrons dans 1’acier ou le
graphite, conduit, par effet Joule, a I’échauffement du moule qui par conduction chauffe le mélange
de poudres qu’il contient. La technique de chauffage par induction est largement utilisée en
métallurgie des poudres car elle a I’avantage de chauffer le matériau sans contact direct avec la
source de chaleur. L’appareil de pressage a chaud utilisé pour cette étude est illustré a la Figure
4.4.c.

()

Powder

Pistons mixture

Heating
coil
(Copper)

Figure 4.4.c Montage du systeme HPS : schéma (a) ; photographie de | ’intérieure de | ’enceinte

(b)
En plus de facilité la densification de matériaux composites, I’application d’une pression uniaXiale
durant le frittage permet aussi d’orienter préférentiellement les renforts perpendiculairement a I’axe
de pression (Fig. 2.3.e). Concernant le procédé FPM, la pression permet aussi d’orienter la poudre
métallique perpendiculairement a I’axe de la pression favorisant ainsi leurs empilements (Fig.
4.4.d.).

Les conditions d’élaborations sont les suivantes : Un palier a 600°C pendant 30 minutes et une
pression de 60 MPa. La montée en température se fait en 5 minutes, et le frittage a été réalisé sous

vide primaire (voisin de 10 mbar).

- Increase of Al surface - Alignment of the Al flakes
- Increase of Al,O; - Densification
e T T T T T T T,
Native Al,O0;
P ‘
Compacting
Sintering
‘ Flake powder | | Lamellar microstructure

Figure 4.4.d Procédé FPM : Structure lamellaire
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4.4.4. Usinage

Apreés frittage, les matériaux composites sont ensuite usinés pour pouvoir mesurer les différentes
propriétés dans les directions paralléle et perpendiculaire aux renforts. Pour les mesures paralléles
aux renforts (notées CTip et CTEp), les matériaux ont été frittés dans un moule de 10 mm de
diamétre permettant d’obtenir des CMM de 10 mm de diamétre et de 8 mm de hauteur. Cela permet
de pouvoir trépaner le matériau sur la tranche une pastille cylindrique de 6 mm de diametre (Fig.
4.4.e). Pour les mesures perpendiculaires (CTtp et CTE1p), les materiaux sont consolidés dans des
moules de 6 mm de diameétre. Les mesures sont ainsi realisées directement sur la pastille

cylindrique.

(a)

In-plane sample

© ¢ 1
| L)
=== NI\

++++++++ 1 1

| Through-plane direction | [ in-plane direction ]

Figure 4.4.e Usinage d'un matériau composite (a) ; Directions de mesure des propriétés
thermiques (b)

4.5. Mesures des propriétés physiques
4.5.1. Conductivité thermique

La conductivité thermique est mesurée de maniére indirecte. En effet, des mesures de diffusivité
thermique ont éte effectuées afin de calculer la conductivité thermique (CT en W/m.K) en utilisant

la formule suivante :
CT=pXCpXa (4.1)

avec p, Cp et a représentant la masse volumique (Kg/m?3), la capacité thermique massique (J/Kg.K),

et la diffusivité thermique (m?/s) du matériau composite, respectivement.

La diffusivité thermique est mesuré par la méthode laser flash (NETZSCH LFA 457, MicroFlash).
Cette propriété physique caractérise la capacité d'un solide a transmettre un signal de température
d'un point a un autre de ce matériau. Elle dépend ainsi de la capacité du matériau a conduire la
chaleur (sa conductivité thermique) et de sa capacité a accumuler la chaleur (capacité thermique).
Pour effectuer une mesure, la surface inférieure de 1’échantillon plan est chauffée par un bref pulse

64



4. Elaboration de matériaux composites Al/GF par FPM

d’¢énergie laser (Fig. 4.5.a.a). Le changement de température résultant a la surface supérieure de
I’échantillon est alors mesuré avec un détecteur infrarouge. L’évolution typique des signaux est
présentée Figure 4.5.a.b. Plus la diffusivité thermique de I’échantillon est grande, plus le signal
augmente rapidement. En utilisant la valeur de temps a la mi-hauteur du signal (t12) et 1’épaisseur

de I’échantillon (d), la diffusivité thermique est ensuite calculée en utilisant la formule suivante :

a=0.1388 x 4.2)

1/2

detector

@,

protective (b) ]

T o tube . e

|
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Figure 4.5.a Principe de la méthode laser flash (LFA 457) [113]

Flash Technique

Considérant le fait que lors de leur fonctionnement, les drains thermiques sont soumis a une
certaine température (50-150°C), les mesures de diffusivité ont été réalisées a 70°C. De plus, la
dispersion des mesures de diffusivité est nettement plus faible a 70°C qu’a température ambiante.

Les mesures ont été faites sur des échantillons de 6 mm de diametre et 4-5 mm d’épaisseur.

La masse volumique est mesurée en utilisant le principe d’ Archimede avec la formule suivante :

p= —air__ X Peau (4-3)

Mair—Meau

OU peau, Mair €t Meau représentent la masse volumique de I’eau (1 g/cm®) et les masses de

I’échantillon mesurées dans ’air et dans 1’eau, respectivement.

La capacité thermique massique des matériaux composites a été calculée par la loi des mélanges

selon I’expression suivante :

Cp = fma1 X Cp a1 X fingr X Cpcr (4.4)
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Avec fmiet Cp,représentent la fraction massique et la capacité thermique expérimentale de la
matrice et du renfort, respectivement. La Cp de I’aluminium et des GF ont été mesurées par
calorimétrie différentielle a balayage a 70 °C (DSC 8000 Pyris Diamond PERKIN ELMER).
Considérant I’utilisation de deux poudres d'aluminium (sphériques et plaquettes), deux Cp ont été
mesurées. GF, AIS et AIF ont une capacité thermique massique de 836, 921 and 916 J/Kg.K,

respectivement.
4.5.2. Dilatation thermique

Le coefficient de dilatation thermique a été mesuré a I’aide d’un dilatométre DIL 402C (Netzsch)
qui effectue des mesures horizontales directes a partir d’un fichier étalon. L’étalon utilisé est un
cylindre en alumine de 6 mm de diamétre et 5 mm d’épaisseur. Un poussoir est ainsi en contact
avec un echantillon cylindrique sur lequel une force de 15 cN est appliquée de fagon a suivre
I’évolution dimensionnelle lors d’une variation de température. Les échantillons mesurés ont un
diameétre de 6 mm et une épaisseur de 5 mm. La Figure 4.5.b présente le profil de température
utilisé pour mesurer la dilatation des matériaux composites : il se décompose en deux cycles de
montée en température jusqu’a 300°C et de deux descentes en température jusqu’a 40°C avec une

rampe de température de 2°C/min.

300°C— 10 min 300°C—10 min

2°C/min 2°C/min

Argon flow 75 ml/min

40°C -2 min
Figure 4.5.b Cycle de température pour les mesures de CTE

Le CTE technigue des matériaux composites a été déterminé dans une gamme de température de
[50-150°C] qui correspond aux températures de fonctionnement des drains thermiques. Seules les
valeurs de CTE correspondant aux descentes en température ont été retenues et moyennées. En
effet, lors des montées en température, la rampe de température n’étant pas constante en dessous

de 100°C, la fiabilité des valeurs de CTE issues de ces montées est incertaine.
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4.6. Comparatif Als &Alr
4.6.1. Microstructure

La caractérisation microstructurale des composites Al/GF a été réalisée par microscopie
électronique a balayage (MEB, Tescan, VEGA ©). Afin de révéler la microstructure, les
composites AI/GF ont été préparés par polissage mécanique a 1’aide une série de draps de polissage.
Les échantillons ainsi polis, ont été placés dans une solution aqueuse d'hydroxyde de sodium afin

de révéler la microstructure.

La Figure 4.6.a montre les microstructures de I'aluminium fritté avec Als (a) et avec Alr (b et c).
Concernant AlS, une microstructure typique d’une poudre sphérique est obtenue. De plus quel que
soit le plan de coupe, la microstructure ne change pas : microstructure isotrope. Le comportement
est différent pour la poudre plaquette (Alg). En effet, la micrographie vue de cété (b) et la
micrographie vue de dessus (c) montrent des morphologies completement différentes. Pour la
micrographie (b), une structure lamellaire, résultant de I’empilement des plaquettes d’Al, est
observée. La morphologie de la vue de dessus correspond a la face des plaquettes : cette structure
concentrique correspond a I’empilement des plaquettes d’Al décalées les unes par rapport aux
autres. Ainsi, en raison de I'empilement de la poudre Alr, une microstructure anisotrope est
obtenue. De plus, en accord avec la littérature, I’application d’une pression uniaxiale permet bien
d’orienter les plaquettes perpendiculairement a 1’axe de pression. En effet sous 1’action de la
pression, les plaquettes vont, dans un premier temps, s’accommoder pour occuper un volume
minimal. Cette accommodation implique ainsi une orientation des plaquettes perpendiculairement
a la pression. Cependant, il est a noter que des défauts ponctuels d’empilement des plaquettes
peuvent étre observés générant des déformations des plaquettes d’Al (b).

Figure 4.6.a MEB micrographies de poudres d'Al frittées : Als (a) ; Alr vue de coté (a) ; Alr vue
de dessus (b)
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4.6.2. Dosage oxygéne et azote

La concentration en oxygéne et azote dans I’aluminium issu de différentes poudres (Als et Alg), a
été quantifiée. Pour ce faire, des analyses d'extraction a chaud ont été réalisées pour déterminer la
concentration en éléments O et N (analyseur EMGA-621W oxygene / azote / hydrogéne de
Horiba). Les éléments contenus dans I’aluminium fritté ont été quantifiées par un détecteur de
conductivité thermique (TCD) et un capteur infrarouge non dispersif (NDIR), apres combustion

dans un four.

Les mesures (Fig. 4.6.b) montrent que I’Als contient 3380 ppm d’oxygéne tandis que 1'Alr contient
17950 ppm d’oxygéne, apres frittage. L'augmentation de la teneur en oxygéne d’Alr, par rapport
aux poudres d'Als, est & corréler avec I’augmentation de la surface spécifique (4 fois supérieure
pour Alr comparée a Als [22]) générée par le micro-laminage de la poudre d’Al durant le broyage.
En effet, la formation d’une couche d'oxyde de passivation sur la surface nouvellement créée de la
poudre d'Alr, explique I'augmentation de la teneur en oxygéne. De plus, une plaquette formée
durant le broyage peut & nouveau étre déformée et pliée, générant ainsi de la surface d’Al non
passivee.

1.Sample Name=JLGP-Alsphere-1 Run Ne.= 15 Mass(g)= 0.049700

0.0030 O%(m/m)= 0.337385 N%(m/m)=-0.000314 0.0001
3000

()

1.JLGP-Alsph
o -

N
TEMP.

Osec Bsec

1.Sample Name=JLGP-Alplaquet-1 RunNo= 18  Mass(g)= 0.040100

O%(mim)= 1.794473  N%(m/m)=-0.008725 __0.0001
3000

(b) 0.0200

1.JLGP-Alpla
o

N
TEMP.

Osec 41sec

Figure 4.6.b Dosage oxygéne : Als (a) et Alr (b) frittés
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De plus, le diagramme de phase Al-O (Fig. 4.6.c), montre que la solubilité¢ de 1’oxygéne dans
I’aluminium est quasi-nulle. Cela indique que tout I’oxygéne dosé¢ dans les deux types

d’aluminmium est present sous forme d’alumine a la surface des poudres d’Al.
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Figure 4.6.c Diagramme de phase Al-O

Avec cette quantité d'oxygene, une estimation de I'oxyde d'aluminium amorphe (densité de 3,05
[114]) a été déterminée pour calculer une densité théorique de matériaux frittés Als (2,703) et Alr
(2,713). Ces valeurs seront utilisées pour calculer les densités relatives des matériaux composites
Als/GF et Alr/GF. Les densités relatives d’Als et Alr ont été calculées en divisant la densité
Archiméde par la densité théorique tenant compte de la présence d’alumine. Ainsi Als et Alr ont
une densite relative de 99,7% et 99,8%, respectivement. Les deux poudres d’aluminium frittées

sont donc denses et ont des taux de densifications quasi-égales.

Concernant 1’azote, les quantités dosées pour les deux Al sont négligeables (valeurs inferieure a la
résolution minimale de 1’appareil de mesure). Cela indique qu’il n’y a pas d’air dans les porosités
et laisse donc supposer que le taux de porosite est trés faible dans les deux types d’aluminium, ce

qui serait en accord avec les mesures réalisées par principe Archiméde.
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4.6.3. Conductivité thermique

La conductivité thermique des métaux élaborés a partir de poudre I’aluminium sphérique et
plaquette (Table 4.6.a) (élaboré avec et sans acide stéarique) ont été mesurées dans les deux
directions de mesures (in-plane et through-plane) et comparées a la CT de 1’aluminium de haute
pureté élaboré par fonderie (exempte d’oxyde et d’impureté). Ce dernier a ainsi une CT de 239
W/m.K quelle que soit la direction de mesure. La poudre de référence utilisée (Hermillon ; Als) a,
quant a elle, une CT de 217 W/m.K quelle que soit la direction de mesure. Cette diminution
s’explique par la présence d’oxyde a la surface de chaque poudre sphérique. Ayant une CT de 20-
30 W/m.K, cette couche d’alumine de 5 nm génére une résistance thermique entre chaque grain de
poudre. De plus, la présence de porosite résiduelle (0,3%) induit une contribution supplémentaire

a la différence de CT entre I’ Al haute pureté et 1’ Al élaboré par métallurgie des poudres.

Table 4.6.a Conductivités thermiques a 70°C de différentes poudres d'aluminium frittées

Matériau Acide stéarique CTtp (W/m.K) CTip
Al haute pureté [82] - 239 239
Sphérique (Hermillon) - 217 217
Avec 146 193
Plaquette (Hermillon
apres broyage)
Sans 189 195

Concernant 1’ Al élaboré par FPM, une diminution de la CT par rapport a 1’ Als, est observée (Table
4.6.a). Cette diminution s’explique par I’augmentation du taux d’alumine dans le matériau Alr qui
a été corrélée a I’augmentation de surface spécifique des plaquettes d’Al par rapport a la poudre
spheérique initiale. L’écrouissage de 1’ Al durant le broyage peut aussi expliquer cette diminution de
la CT. De plus, une Iégére anisotropie est observee entre les deux directions de mesure. En effet,
le fait que la CTrp (perpendiculairement aux plaquettes) soit plus faible que CTip, s’explique par
une densité de joint de frittage et donc d’oxyde plus importante dans la direction perpendiculaire

aux plaquettes d’Al. Les plaquettes d’Al élaborés avec acide stéarique montrent une forte
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anisotropie en CT. En effet la CTtp est nettement plus faible avec que sans acide gras. Ce
phénomeéne s’explique par la présence de I’acide stéarique a la surface des plaquettes d’Al. Durant
le frittage a 600°C, méme si le corps gras se décompose (point de rupture 113°C ; T° d’ébullition
383°C), du carbone amorphe resterait présent a la surface des plaquettes d’ Al provoquant ainsi une

diminution de la CT dans cette direction.
4.7. Comparatif entre matériaux composites Als/GF et Alr/GF
4.7.1. Microstructure : MEB

La figure 4.7.a montre les micrographies en vue de c6té des composites Als/GF (a, b, c) et Ale/GF
(d, e, ) avec 10, 30 et 50% volumique en GF. Les zones noires correspondent aux renforts et les
zones grises a la matrice d’aluminium. Pour ces deux familles de matériaux, I’une fabriqué avec
de I'Als et I'autre avec de I’Alr, les GF sont orientées préférentiellement dans un plan
perpendiculaire a la direction de la pression. Cependant, concernant les matériaux fabriqués avec
la poudre Als, des zones de désorientation locales des renforts sont observées quel que soit le taux
de renfort (GF dans les cercles rouges) comme cela a été observé dans la littérature [30, 60, 61].
Cependant, il est a noter que ’orientation des renforts dans la matrice s’améliore lorsque le
pourcentage volumique en GF augmente. En effet, plus il y a de GF et moins d’Al, plus les renforts
vont imposer une orientation caractéristique de leurs morphologies plaquettes c¢’est-a-dire que sous
I’action d’une pression uni-axiale, les GF vont s’orienter perpendiculairement a la pression

appliquée durant le frittage.

Concernant les matériaux composites fabriqués avec Alr, la qualité d’orientation est différente. En
effet, les GF sont nettement mieux orientées perpendiculairement a 1’axe de pression que dans les
matériaux Als/GF. Cette différence de qualité d’orientation peut s’expliquer en considérant la
morphologie de la poudre d'Al utilisée. Comme expliqué précédemment, les plaquettes d’Al
s’orientent perpendiculairement a 1’axe de pression. En effet sous ’action de la pression, les
plaquettes vont, dans un premier temps, s’accommoder pour occuper un volume apparent minimal.
Lorsque les Alr vont s’accommoder en s’orientant perpendiculairement a la pression, elles vont
induire dans le méme moment un affinement de 1’orientation des GF dans la méme direction évitant
ainsi des zones de désordre observées dans les matériaux Als/GF. Il est a noter néanmoins que
quelques GF désorientées peuvent aussi étre observees dans le systeme Als/GF. Ainsi le procédé

FPM permet une amélioration significative de I’orientation des renforts dans la matrice Al grace a
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la faculté des poudres d’Al a morphologies plaquettes, a s’orienter perpendiculairement a la

pression.

Figure 4.7.a Micrographies MEB (vue de coté) des matériaux composites Als/GF (a-c) et Ale/GF
(d-f) avec des taux en renforts de 10 (a,d), 30 (b,e) et 50 %vol. (c,f).

La figure 4.7.b présente des micrographies (vue de coté) d'interfaces Al-GF pour les matériaux
composites Als/GF (a, c, €) et Ale/GF (b, d, f). Les figures (c) et (d) montrent que la morphologie
de la matrice peut avoir un impact sur la morphologie d'interface Al-GF. En effet, dans les
materiaux composites Als/GF, des déformations du graphite dans certaines zones interfaciales
Al/GF sont observées. Sous 1’action de la pression, la morphologie de la poudre sphérique induit
des déformations du graphite générant des interfaces Als/GF irréguliéres. Cependant ce phénomeéne

est hétérogene puisque d’autres zones interfaciales restent quant a elles, linéaires.

Dans les matériaux composites Ale/GF, ce type de déformation n’est pas observé. En effet, la
compatibilité de forme entre la poudre Alr et les GF, permet d’avoir un contact plan-plan et donc
une interface Al-GF linéaire. De plus, il est a noter que des zones de contact GF-GF (cercles rouges
sur la figure (e) et (f)) de plus en plus nombreux se forment au fur et a mesure que la fraction

volumique en renfort augmente et ceci quelle que soit la poudre d'aluminium utilisée.
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Figure 4.7.b Micrographies MEB (vue de coté) de Als/30%GF (a, c), Ale/30%GF (b, d),
Als/50%GF (e) et Ale/50%GF (f)

Méme si la déformation de la surface du graphite pour les matériaux composites Als/GF a déja été
observée par H. Kurita [55], V. Oddone [115] et J. Chen [30], aucune explication de ce phénoméne
n'a été donné. En tenant compte des propriétés mécaniques des poudres d'Al et des GF, une
explication peut ainsi étre proposée. Méme si Al peut étre considéré comme un matériau ductile
(déformation proche de 25%), la déformation de la poudre sphérique frittée a 600 °C et 60 MPa est
quasi nulle (Fig. 4.7.b.c). En effet la figure 4.7.b.c montre que la morphologie sphérique de la
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poudre se conserve apres frittage. Au contraire, les GF sont considérées comme des matériaux
rigides (E=1109 GPa) et cassants (déformation proche de 3% [116]). Cependant, le graphite sous
forme de nano feuillets (GNS), peut a I’image d’une feuille de papier, se plier et se froisser [117].
Ainsi ces déformations micrométriques correspondent soit a la fracture soit a la pliure des plans
graphitiques pour épouser la forme de la poudre sphérique. Ces états hypothétiques de la structure
de graphite a I’interface peut ainsi étre illustré figure 4.7.c. Cette morphologie spécifique sera

utilisée afin d'expliquer d'autres propriétés physiques des matériaux composites Als/GF.
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plans
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Deformation des
plans graphitiques
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Figure 4.7.c lllustration des états hypothétiques de la structure du graphite a /’interface d'un
composite AIS/GF

4.7.2. Microstructure : MET

Afin d’évaluer la qualité d’interface entre la matrice et le renfort, les matériaux composites Als/GF
et Alr/GF ont été caractérises par microscopie électronique a transmission (MET ; HF-2000EDX,
Hitachi, Japan). Les échantillons d’une épaisseur de 100 um ont été amincis par polissage ionique
(GATAN PISP Model 691, Gatan Inc.).

La Figure 4.7.d présente les micrographies MET d’un matériau composite Als/GF au niveau de
I’interface Al-C. Bien que I’interface Al-GF semble intime sur les micrographies MEB, les
observations MET montrent un espacement nanométrique entre la matrice et le renfort (fleches
bleues) [55]. En effet un espacement allant jusqu’a une vingtaine de nanométres est observé. Lors
de I’étape de frittage, I’application d’une pression uniaxiale de 60 MPa couplée a une température
de 600°C permet d’avoir un contact physique entre la matrice et le renfort. Cependant, le fait que
les GF aient un CTE (perpendiculairement aux plans graphitiques) plus ¢€levé que 1I’aluminium
(28x10° /K contre 24x10°% /K) fait que pendant la descente en température, il y aurait un retrait
légerement plus important du graphite que de I’aluminium formant ainsi un espacement
nanométrique. Au niveau du graphite, des décohésions entre les couches de graphite (figure a, c,
d) ont été observées (rupture des liaisons Van der Waals). Ce type de décohésion au sein du graphite
a aussi été observé par MET dans un systeme Cu/GF par J. Chen et al. [62].
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Concernant la réactivité matrice-renfort, la formation de carbure n’a pas été observée a I’interface
Als-GF. En effet comme expliqué dans la section 2.3.2.2., la présence d’une couche de passivation
d’une épaisseur de 3-5 nm inhibe la formation de carbure AlsCz malgré la réactivité du systeme
Al/C.

Figure 4.7.d Micrographies MET de composite Als/GF

La Figure 4.7.e présente les micrographies MET d’un matériau composite Ale/GF au niveau de
I’interface Al-C. Les micrographies (a-d) montrent ainsi que I’interface entre la matrice et le renfort
et nettement plus intime a I’interface Alr-GF qu’a ’interface Als/GF. En effet, comme le montrent
les figures (b-d), une parfaite adhésion entre la matrice et le renfort est observée. Il est a noter que
des espacements nanométriques peuvent aussi étre observés a I’interface Alr-GF (fleches bleues

Fig. 4.7.e.(a)). Cependant ces espacements restent nettement plus étroits qu’a I’interface Als-GF.
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De plus, la formation de carbure d’aluminium a été observée a I’interface Alr-GF comme le montre
les figures (c-e). En effet plusieurs carbures AlsCs ayant une morphologie de batonnets de 350 nm
de long et de 50 nm d’épaisseur, ont été observes. Les figures (d, e) montrent aussi la cristallinité
du carbure Al4Cs. Le carbure possede une structure hexagonale (hR21 [118]) avec des parametres
de maille de a=b= 0,3335 nm et ¢=0,8542 nm. Comme pour le systéeme Als/GF, des décohésions

entre les couches de graphite (figure c, d) ont été observées.

Figure 4.7.e Micrographies MET de composite Alr/GF

La présence de carbure a I’interface Alr-GF permet d’expliquer la meilleure adhésion entre la
matrice et le renfort observée dans le systeme Ale/GF comparé au systeme Als/GF. En effet, comme
expliqué précédemment, le fait que les GF aient un CTE (perpendiculairement aux plans

graphitiques) supérieure a 1’aluminium génere un espacement a 1’interface lors de la descente en
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température. Dans le systeme Alg/GF, le fait qu’il y ait une interface chimique entre I’aluminium
et le graphite permet de minimiser la formation d’espacement a I’interface. En effet la présence
ponctuelle de carbures d’aluminium a 1’interface permettrait “d’agrafer” la matrice au renfort et

donc de minimiser le phénomene de retrait du graphite lors du refroidissement du composite.

Cependant comme expliqué dans la section 2.3.2., la présence d’oxyde a la surface de chaque
poudre d’aluminium inhibe la formation de carbure d’aluminium a I’interface. Or, dans le systéme
Alr/GF, malgré la présence de la couche d’oxyde, la présence de carbure d’aluminium a été
démontré (Fig. 4.7.¢). Il s’agit donc maintenant de proposer une explication a ce phénomene. La
morphologie des poudres est la seule différence entre les deux systemes étudiés. De ce fait, la
formation de carbure est indirectement liée a la morphologie plaquette de la poudre d’aluminium.
En effet, I’un des avantages de la poudre Alr est qu’elle permet un contact plan/plan avec le renfort,
qui posséde aussi une morphologie plaquette. Ainsi, la poudre Alr permet un meilleur contact
physique avec les GF comparé a la poudre Als. Gréace cette compatibilité de morphologie, il y aurait
donc un bon contact physique entre la matrice et le renfort dés les premiéres minutes de frittage,
contrairement au systeme Als/GF.
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Graphite Flake

| Pressure + Temperature ‘

.. . . Fracture
CYTTYTYY _
Graphite Flake Graphite Flake

Figure 4.7.f Schéma illustrant les contacts Als-GF et Al-GF

990000¢

Graphite Flake

De plus, lors de 1’étape de frittage, le mélange de poudre est soumis a une température de 600°C et
une pression de 60 MPa. Le couplage température-pression peut provoquer la fracture de la couche
d’oxyde recouvrant chaque poudre d’aluminium. En effet, cette couche d’oxyde de quelques
nanomeétres se fissure en de multiples endroits. Ce phénomeéne est accentué par la dilatation de
I’aluminium qui est nettement plus importante que la dilatation de la couche d’oxyde d’aluminium
(7-8x10 /K). Ainsi, le fait qu’il y ait & la fois un contact plan-plan entre I’aluminium et le renfort
des les premiers instants du palier de frittage, et la possible fissuration de la couche d’oxyde

permettrait d’augmenter les chemins de diffusion entre 1’Al et le carbone dans un systéme Als/GF
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(Fig. 4.7.1). Ainsi, la probabilité de former un carbure a I’interface serait donc plus élevée dans un
systeme Alr/GF que dans un systéme Als/GF. 1l y aurait alors diffusion d’atomes de carbone dans
I’aluminium au niveau des fissures de la couche d’oxyde et germination-croissance de carbure

d’aluminium au niveau de I’interface Al-C.
4.7.3. Spectroscopie Raman du graphite dans un systeme Al/GF

Les plaquettes de graphite ont été caractérisées en utilisant la spectroscopie Raman pres de la zone
interfaciale Al-GF pour les matériaux composites Als/GF et Alr/GF dont la surface a été préparée
par polissage mécanique (section 4.7.1.). Cette caractérisation permet d’évaluer la présence de
défauts de structure dans le graphite. Les analyses Raman ont été réalisées avec un spectrometre
Horiba haute résolution équipé d'un détecteur CCD ; sa précision est de 0,1 cm™. La longueur
d'onde A de la source est de 532 nm, avec une puissance maximale de 10 mW. La puissance du
laser a été choisie entre 5 et 10 mW pour éviter le chauffage local des échantillons. Cette plage de
puissance est suffisante pour obtenir une bonne résolution. Toutes les expériences ont été réalisées
a température ambiante avec un objectif x100 (la surface analysée est d'environ 1,6 pm?). Les
positions et les intensités des bandes sélectionnées ont été déterminées en utilisant la fonction de
Lorentz afin de déconvoluer les pics (Fityk 0.9.8) apres soustraction du bruit de fond.

Les modes vibrationnels caractéristiques du graphite sont montrés sur la Figure 4.7.f. Les bandes
41580 cm™ et 2700 cm™ correspondent aux bandes G et 2D, caractéristiques des matériaux de type
graphite [119]. La bande G correspond aux modes de vibration E>g doublement dégénérés. A 1350
et 1620 cm™?, les bandes nommées respectivement mode D et D 'correspondent a des modes induits
par la présence de défauts de structure [120]. La bande 2D, ayant un déplacement Raman qui
correspond au double de la bande D, est un harmonique de ce dernier [121].

G Band —— Graphite flake in sintered aluminum
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Figure 4.7.g Spectre Raman du graphite dans un systeme Al/GF
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La Figure 4.7.g montre les micrographies optiques des matériaux composites Als/GF et Alr/GF et
les différentes zones ou les acquisitions Raman ont éte faites (fleche rouge). Comme expliqué
précédemment, la poudre sphérique génere des déformations du graphite dans certaines zones
interfaciales et en opposition, une interface linéaire a été observée avec la poudre Alr due a la
compatibilité morphologique de type plaquette. Par conséquent, sur les matériaux Als/GF, des
acquisitions Raman ont été faites sur le graphite entre deux grains sphériques de poudre dans la
zone convexe (Zone 1 ; (a)), au milieu de GF (Zone 2 ; (a)) et dans la zone concave (Zone 3 ; (a)).
Pour le matériau composite Alr/GF, les acquisitions Raman ont été effectuées sur le graphite a
proximité de la zone interfaciale (Zone A ; (b)) et au milieu du graphite (Zone B ; (b)). Le rapport
de l'intensité Raman entre la bande D et la bande G (Ip/lc) a été calculée pour chaque zone de
mesure afin de caractériser la qualité structurale du graphite présent au sein de la matrice

aluminium.

Figure 4.7.h Micrographies optiques des matériaux Als/GF (a) et Alr/GF (b) montrant les
différentes zones d'acquisitions Raman

Le tableau 4.7.a présente le rapport Io/lc (moyenne de trois acquisitions) dans les différentes zones
du graphite des matériaux composites Al/GF. Pour les matériaux Als/GF et Ale/GF, au milieu du
graphite (Zone 2 et B), un rapport Ip/lc équivalent est mesuré (0,97 et 0,98, respectivement).
Concernant le matériau Als/GF au niveau des zones interfaciales, une augmentation du rapport
In/lc a été mesure, compare au centre du graphite (zone 1 : Ip/lc = 1,2 ; zone 3 : Ip/lg = 1,06 ; zone
2 : Ip/lc = 0.98), avec notamment une nette augmentation du rapport Ip/lg au niveau des piques de
graphite (zone 1). Au niveau de I’interface, les composites Alr/GF ont un Ip/lg plus faibles (zone
A : Ip/lc = 0,94) qu’au niveau des zones interfaciales Als-GF. Ainsi, la quantité de défaut dans la
structure du graphite est plus importante dans la zone interfaciale ou le graphite est déformé par les

poudres sphérique.
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Table 4.7.a Rapport d'intensité Ip/lg dans différentes zones du graphite d'un systeme Al/GF

Als/GF Zone 1 Zone 2 Zone 3

(Io/le) 1,2 0,97 1,06
Ecart-type 0,2 0,03 0,08
Al/GF Zone A Zone B -
(Io/le) 0,94 0,98 -
Ecart-type 0,08 0,06 -

Ces résultats tendent @ montrer que les déformations des GF induites par la poudre sphérique a
pour conséquence la fracture des plans graphitiques (Fig. 4.7.c). En effet, ces fractures
provoqueraient une augmentation de la quantité de défauts de structure expliquant ainsi
l'augmentation du rapport d'intensité Ip/lc. Le procédé FPM permettrait donc, grace a la
compatibilité de forme entre Alr et GF, de minimiser la dégradation structurale du graphite au

niveau de ’interface.
4.7.4. Densification

La Figure 4.7.i montre I'évolution de la densité relative des matériaux composites Als/GF et
Alr/GF en fonction du pourcentage volumique de GF. Le taux de renfort varie de 0 a 50 %
volumique par pas de 10%. Chaque valeur correspond a une moyenne de trois densités relatives
mesurées sur trois échantillons différents et les barres d'erreur référent a I'écart-type des trois
valeurs de densité relative. Les teneurs en oxygéne des deux poudres d'Al (Als et Alg), ont été
considérées dans le calcul des densités relatives (2,703 et 2,713). Plusieurs caractéristiques peuvent

étre observées :

e Quelle que soit la poudre d'aluminium utilisée, le HPS permet de fabriquer des matériaux
composites avec une densité relative supérieure a 97% pour des taux en renfort allant
jusqu’a 50 %vol. Néanmoins une diminution de la densité relative est observée lorsque la
fraction volumique en graphite augmente. En plus de la porosité inhérente a la voie de la
métallurgie des poudres, la diminution de la densité relative peut étre corrélée avec les vides
observés par MET a I’interface Al-GF, et les points de contact GF-GF (Fig. 4.7.b (e-f))
présents de maniére significative a partir de 30 %vol. en GF. En effet, le processus de
frittage n’ayant pas lieu au niveau de ces points de contact GF-GF, induirait une

augmentation de la porosité [30].
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La densité relative des matériaux composites Ale/GF est toujours supérieure (ou égale en
tenant compte des incertitudes) aux matériaux Als/GF. Ce comportement s’explique par le
contact plan-plan entre les plaquettes de graphite et d’aluminium. Cela a été confirmé par
les analyses MET qui ont montrées une meilleure adhésion entre les GF et AIF compareé a
I’interface Als-GF. De plus, a des taux de renfort élevés, la surface spécifique élevée de la
poudre Alr permettrait de minimiser les contacts GF/GF et donc d’augmenter la densité

relative des composites Alr/GF, notamment a 50 %vol. en GF.
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Figure 4.7.i Densités relatives des matériaux composites Als/GF (carreé noirs) et Ale/GF (points

4.7.5.

rouges) en fonction du pourcentage volumique en graphite (GF)

Conductivité thermique expérimentale et théorique

Les Figures 4.7.j et k montrent I'évolution de la conductivité thermique & 70°C des matériaux

composites Als/GF et Ale/GF en fonction du pourcentage volumique en graphite (GF), dans la

direction in-plane (IP) et through-plane (TP), respectivement. Chaque valeur correspond a une

moyenne de trois CT mesurées sur trois échantillons différents et les barres d'erreur réferent a

I'écart-type des trois valeurs de CT.

Dans la direction in-plane (Fig. 4.7.j), les GF sont orientées parallelement & la direction de mesure

de la conductivité thermique. Ainsi dans cette direction, une augmentation linéaire de la CTp est

observée entre 0 et 40 % volumique en GF (zone I). Dans cette zone, la pente du domaine lineaire

est plus faible pour le systéeme Als/GF que pour le systeme Ale/GF. En effet, a partir de 20 %vol.
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la CTip des matériaux Alr/GF est supérieure a celle d’Als/GF. Pour un taux en GF de 50 %vol., la
différence de CTip entre les deux composites qui est d’environ 50 W/m.K, correspond a une
augmentation de 12,5% en faveur des matériaux Ale/GF. Ce phénoméne s'expliquent par une
orientation optimisee des GF dans la matrice Alr, une interface Ale-GF intime avec trés peu de
nano espacements, la formation de carbure AlsCz et une densité relative plus élevee pour les
matériaux composites Ale/GF, comme expliqué précédemment. De plus le contact plan-plan entre
la matrice et le renfort permet d’éviter la dégradation de la structure du graphite prés de I’interface.
Ainsi, malgré une plus faible CTip de I’Al plaquette, le procedé FPM permet d’améliorer la CTp
des matériaux composites a renfort plaquette comparé aux matériaux élaborés par métallurgie des

poudres conventionnelle.

Entre 40 et 50 %vol., une diminution de I’augmentation de la CTp est observee (zone 1) pour les
deux familles de matériaux composites avec une pente plus ou moins équivalente. Cette diminution
est principalement liée au taux de porosité qui devient trop important (> 2%) pour une fraction
volumique en GF supérieure a 40 %vol. comme 1’a montré la Figure 4.7.i. Malgreé cet affaissement,

I’ajout de 50 %vol. en GF permet d’atteindre une conductivité de 450 W/m.K.
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Figure 4.7.j Comparaison entre les CT des composites Als/GF (carré noir) et Ale/GF (point
rouge) avec les CT théoriques calculées avec le model EMA dans la direction in-plane (// aux
GF)
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Figure 4.7.k Comparaison entre les CT des composites Als/GF (carré noir) et Ale/GF (point
rouge) avec les CT théoriques calculées avec le model EMA dans la direction through-plane (£
aux GF)

Dans la direction through-plane (Fig. 4.7.k), les GF sont orientées perpendiculairement a la
direction de mesure de la conductivité thermique. Comme expliqué dans la section 1, la CT+p des
GF perpendiculairement aux plans graphitiques est de 5-10 W/m.K. Par conséquent, avec un taux
en renfort variant entre 0 & 50%, la conductivité thermique diminue de 190 et 218 W/m.K pour Alr
et Als, respectivement, a 45 W/m.K. De plus, la différence de CTrp entre les matériaux composites
Als/GF et Alr/GF diminue lorsque la fraction volumique en GF augmente, jusqu’a tendre vers une
valeur commune. Ce comportement est a premiére vue contre intuitif. En effet, 1’orientation
optimisée des GF dans la matrice Alr devrait entrainer des CT+p inférieurs aux matériaux Als/GF.
Cela indique que d’autres facteurs favorisent 1’augmentation de CTtp: la densité relative
supérieure des matériaux Alr/GF et I’interface Ale-GF plus étroite permettraient de compenser
I’effet de I’orientation du renfort sur la CTtp. Tous ces facteurs expliquent ainsi la diminution de
I’écart de CTrp entre les matériaux composites Als/GF et Alg/GF.

De plus, contrairement a la direction in-plane, la courbe a le comportement d'une fonction inverse:
une diminution drastique de la conductivité thermique de 0 a 10 vol% de GF (Zone | : 43% de
diminution) et une diminution plus lente de la conductivité thermique de 10 a 50% volumique de

GF (zone 11 : 62% de diminution). Aucune explication réelle ne peut étre donnée afin d’expliquer

83



4. Elaboration de matériaux composites Al/GF par FPM

le comportement de la CT dans la zone I. L’une des hypothéses est que la percolation géométrique
étant dépassee des 10%vol. en GF, il se forme un chemin continu de GF bloquant le flux thermique,
et provoquant ainsi une diminution brutale de la CTrp. Dans la zone 11, I'évolution des valeurs de

CT est cohérente avec le pourcentage volumique en graphite.

Comme il a été montré dans la section 3.2.4., le calcul de CT théorique peut étre effectué en utilisant
différents modeles. Le modele EMA (eq. 3.20 et 3.21) [92] a été choisi pour predire les CT du
systeme AIl/GF [33], afin de les comparer aux valeurs expérimentales obtenues. L'orientation, la
géométrie, les CT intrinseques des GF et de la matrice Al sont les facteurs qui ont été considéres
pour calculer la CT théorique (K) des matériaux composites. Considérant la qualité d’orientation
du systeme Ale/GF (Fig. 4.7.a), un angle 0 de 0° a été utilisé ; ainsi (cos?8) — 1. L’expression

simplifiée du model EMA est donc :

fKm
Kip = Km + Ko (3.24)

fKm
Krp =K, + 3.25
T (3.25)

avec m, L et T faisant référence a la matrice, et au renfort dans la direction longitudinale et

transversale. f et S représentent la fraction volumique en renfort et le facteur géométrique du

renfort. (S, = et Sr=1- % ou D et t représentent le diamétre et 1’épaisseur du renfort,

respectlvement). Dans le but de tenir compte de la résistance thermique d’interface, K. et Kront

eff

eété remplacées par une conductivité thermique effective K;”’ permettant ainsi d’introduire la

conductance thermique d’interface h [93] :

KT = K (3.26)
L2y
K
KT = 7 (3.27)

Basé sur le modéle AMM, la conductance thermique h (W/m?2.K) peut ainsi étre calculée grace a

I’expression suivante :

~ 1 1773n PmVmPrVr (3 12)

h =
AMM = ,Dm m 2 (PmVm+prvr)?

84



4. Elaboration de matériaux composites Al/GF par FPM

ou p, C and v représentent, la masse volumique en Kg/m?, la capacité thermique en J/Kg.K et la
vitesse de phonon (Debye) en m/s, respectivement. Les indices m et r font références a la matrice
et au renfort, respectivement. Les valeurs utilisées pour calculer h sont présentées dans le Tableau
4.7.b. Ainsi la conductance thermique calculée avec 1’équation 3.12 pour un systéeme Alg/GF, est
de 4,62x10” W/m?.K, ce qui est en accord avec la valeur calculée par C. Zhou et al. [58]. En
considérant la conductance thermique, les CT effectives des GF ont été calculées avec les équations
3.26 et 3.27.

Table 4.7.b Parameétres utilisés pour calculer la conductance thermique d'un composite Ale/GF

o G Speiofeal Db o gy
Graphite 2260 836 14800 [122]
Ale 2713 916 3595 [84]
AlsCs 2360 809 8306 [41]

Les Figures 4.7.j montre les valeurs théoriques de Kip (ligne continue rouge), calculées en utilisant
les équations 3.24, 3.26 et 3.12 pour les matériaux composites Alr/GF. Pour une fraction volumique
GF inférieure a 40%, le modele théorique suit le comportement expérimental du systeme Alr/GF.
A partir de 40% en volume de GF (zone 2), une discordance significative est observée entre le
modele EMA et les CT expérimentales des composites Alr/GF. Il est a noter que les CT
expéerimentales des composites Ale/GF sont nettement plus proches des valeurs du modele EMA

que le systeme Als/GF.

Pour adapter la CT théorique aux valeurs expérimentales, la conductance thermique hgr a
I'interface Al-GF a été ajustée (ligne rouge pointillée sur la Fig. 4.7.j). Ainsi, le modéle suit les
valeurs expérimentales du systéme Ale/GF avec une conductance thermique (heit) égale a 2,8x10’
W/m2.K dans la zone 1 et 1,15x10” W/m?.K dans la zone 2. La différence entre la conductance
thermique calculée en utilisant le modéle AMM (hawvm est égal & 4,62x10” W/m?.K) et les valeurs
hrir peut s'expliquer par le fait que le modéle AMM est basé sur I'hypothese d'une interface Al-GF

rectiligne et un contact mécanique parfait. En réalité, il existe différents types d’interfaces :

e Une interface mécanique Al-Al>Os-GF due a la couche de passivation présente sur les
poudres d’aluminium.
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e Une interface Al-Al>O3z-nanovide-GF géneérée par le retrait plus important du graphite par
rapport a I’aluminium lors du refroidissement.

e Une interface ponctuelle Al-Al;Cs-GF favorisée par la fissuration de la couche d’alumine
sous I’action de la température et de la pression.

e Une interface GF-GF générée par les contacts entre les renforts.

Contrairement aux deux premiers types d’interfaces, celle-ci favorise le transfert thermique entre
la matrice et le renfort. En effet la conductance interfaciale Al-Al4C3 et AlsC3-GF sont de 18,6x10’
W/m?.K et de 58,2x10” W/m? K, respectivement. La conductance thermique totale d’une interface
Al-AlsC3-GF peut ainsi étre calculée en additionnant les résistances thermiques d’interface : Ral-
auca-cF = (1/hal-aca-cr)=(1/hal-aiacz)+(1/haica-cr). Ainsi la conductance totale hai-ausca-cr est de
14,1x10” W/m?2.K ce qui est supérieure a hai-cr (4,62x10° W/m?2.K). Ainsi, la formation de carbure
a I’interface Al-GF permettrait d’augmenter la conductance thermique d’interface Al-C méme si

I’épaisseur du carbure et de ses propriétés intrinséques doivent étre prises en compte.

Ensuite, la diminution de hrir entre les zones 1 et 2 doit étre corrélée avec la formation significative
de contact GF-GF (et donc de porosité) qui doivent étre considérees comme un type d'interface

supplémentaire avec sa propre conductance.

La Fig. 4.7.k montre les valeurs théoriques de Krp pour les matériaux composites Ale/GF (ligne
rouge). Dans cette direction, les prédictions du model EMA sont en assez bon accord avec les CTp
expérimentaux des matériaux composites Alr/GF. De plus la Fig. 4.7.k montre que la valeur de la
conductance h (hamm OU hriT) n’a pas d’influence significative sur la CTtp. En effet, la CT
intrinséque de GF est significativement plus faible (10 W/m.K) que celle de la matrice Al. Dans
cette direction de mesure, les GF tendent a ralentir le flux thermique. Par conséquent, le transfert
de chaleur est principalement assuré par la matrice Al. La conductance thermique interfaciale a

donc nettement moins d'effet sur le CTp des matériaux composites.
4.7.6. Expansion thermique
4.7.6.1. Résultats expérimentaux

L'évolution du coefficient de dilatation thermique (CTE technique ; entre 50°C et 150°C) des
matériaux composites Als/GF et Alr/GF en fonction du pourcentage volumique en graphite (GF),

ont été mesurés dans la direction in-plane (IP) et through-plane (TP), respectivement. Concernant
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les différents métaux utilisés, des CTE de 25x10° /K et de 24,6x10° /K ont été mesurés pour Als
et Alr, respectivement. Contrairement & la CT, la quantité d’oxyde (alumine : 7-8x107® /K) qui est
plus importante dans Alr, a un impact tres faible sur le CTE dans les deux directions de mesure
(IP : 24,6x10° /K ; TP : 24,7x10°® /K).

La Figure 4.7.1 montre 1’évolution du CTE dans la direction in-plane. Dans cette direction, les GF
sont orientées parallelement a la direction de mesure du CTE. Ainsi dans cette direction, les GF
ayant un CTE de -1x10® /K, une diminution significative du CTEp est attendue lorsque le renfort
est ajouté a la matrice. Cependant, la Fig. 4.7.1 montre que ’ajout de GF n’a pas d’effet significatif
sur le CTEp. En effet, pour le systéme Als/GF, le CTE passe de 25x10° /K a21,8x10° /K avec 50
%vol. en GF. De plus, le procédé FPM n’a pas d’effet significatif sur le CTEp comparé a la
métallurgie des poudres conventionnelle (Als/50%voIGF : 21,8x10° /K ; Ale/50%VoIGF :
21,7x10° /K).

La Figure 4.7.m montre la variation de AL/Lo en fonction de la température pour un matériau Alr
et Alr/50%vol.GF, dans la direction in-plane. Durant la premiere montée (droite verte), un effet de
relaxation de contraintes due au mode d’élaboration et/ou a I'usinage de 1’échantillon, est observé.
Apres la premiere montée, les valeurs se stabilisent et conduisent & des valeurs de pentes tres
proches. De plus, dans cette direction, aucune dérive significative de la courbe de dilatation n’a été
observée au fil des cycles thermiques que ce soit pour Als/GF ou pour Ale/GF. Cela indique ainsi

qu’il n’y a pas de déformations plastiques de 1’échantillon dans cette direction.
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Figure 4.7.1 Evolution du CTE technique en fonction du pourcentage volumique en Graphite
dans la direction In-plane, entre 50°C et 150°C
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Figure 4.7.m AL/Lo en fonction de la température pour les matériaux Alr (a) et Alr/50%GF (b)

La Figure 4.7.n montre 1’évolution du CTE dans la direction through-plane. Dans cette direction,
les GF sont orientés perpendiculairement a la direction de mesure du CTE. Ainsi dans cette
direction, le graphite et I’aluminium ayant des CTE de 28x10° /K et 25x10° /K respectivement,
I’ajout de renfort ne devrait pas générer de variation significative du CTEp. Cependant, la Fig.
4.7.n montre que ’ajout de GF fait varier drastiquement le CTE+p. En effet, une diminution
significative du CTErp est observée, jusqu’a atteindre des valeurs négatives ; cela signifie que
I’échantillon se rétracte lorsque la température augmente. De plus, en comparant les matériaux
Als/GF et Ale/GF, aucune différence significative n’est observée pour 10 et 20 %vol. en GF.
Cependant, a partir de 30% volumique en renfort, un écart croissant du CTEtp est observe, avec
des valeurs inférieures pour le systeme Alr/GF. En effet, le matériau composite Als/50%vol.GF a
un CTE+pde -10,5x10° /K alors que le composite Al¢/50%vol.GF a un CTEre de -19,3x10° /K.
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Figure 4.7.n Evolution du CTE technique en fonction du pourcentage volumique en Graphite
dans la direction through-plane, entre 50°C et 150°C
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Figure 4.7.0 AL/Lo en fonction de la température pour les matériaux Als/50%GF (a) et
Alr/50%GF (b)

La Figure 4.7.0 montre la variation de AL/Lo en fonction de la température pour les composites
Als/50%vol.GF et Alr/50%vol.GF, dans la direction through-plane. Plusieurs informations peuvent
étre tirées de cette figure. En effet, quel que soit le type de matériau, deux domaines distincts
peuvent étre observés : un domaine basse température ou 1’échantillon se rétracte et un domaine
haute température, ou 1’échantillon se dilate. De plus la température de transition entre ces deux
comportements difféere entre les matériaux Als/GF et Alg/GF. En effet, la transition
contraction/dilatation se fait a 160°C et 230°C pour les composites Als/GF et Alg/GF,
respectivement. Il est a noter que ce double comportement n’apparait qu’a partir de 30 %vol. en
graphite. De plus, contrairement a la direction in-plane, une dérive des courbes de dilatation est
observée au fil des cycles thermiques. Ces dérives sont significatives a partir de 30 %vol. en GF.
Cela indique une déformation plastique se traduisant par un allongement des échantillons dans cette

direction.

Etant donné la non linéarité des courbes de dilatation des matériaux composites Al/50%GF, la
courbe de CTE physique en fonction de la température a été extraite des courbes de dilatation (Fig.
4.7.p). Ainsi, en accord avec la figure 4.7.0, le CTE des composites Al/GF est négatif a basse
température puis devient positif & haute température. De plus le systeme Alr/GF (rouge) montre un
CTE plus faible dans tout le domaine de température et qui reste négatif jusqu’a une température
de 230°C (contre 140°C pour le systeme AIS/GF).

Faisant le constat que les matériaux composites se déforment plastiqguement apres 2 a 4 cycles en
température entre 40°C et 300°C, des mesures de dilatation thermique ont été faites afin d’observer

I’évolution de la dilatation au cours d’un grand nombre de cycles thermiques. Ces mesures ont été
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faites avec le dilatometre différentiel NETZCH 402 ED en lieu et place du dilatometre simple
NETZCH 402C.
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Figure 4.7.p CTE physique en fonction de la température pour le composite Als/50%GF (noir) et
Ale/50%GF (rouge) lors de la premiere descente en température
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Figure 4.7.9 AL/Lo en fonction de la température pour le composite Alr/50%GF

La Figure 4.7.g montre la variation de AL/Lo en fonction de la température pour le méme
composite Alr/50%vol.GF présenté en Fig. 4.7.0, dans la direction through-plane. 17 cycles ont été

réalisés afin d’observer d’éventuelles évolutions. Ainsi le comportement observé précédemment se
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confirme au fil des cycles, avec ce double comportement contraction-dilatation, et une méme
température de transition a 230°C. Plus important encore, la déformation plastique de I’échantillon
est de plus en plus faible au fil des cycles. En effet, I’échantillon se déforme presque autant lors
des deux premiers cycles (AL/Lo=4,5%) que lors des 17 cycles suivants (AL/Lo=5%). Ainsi, apres
une vingtaine de cycles, la courbe de dilatation du matériau composite Alr/50%vol.GF ne comporte
presque plus de dérive liée a la déformation plastique de 1’échantillon. De plus apres ces cycles
thermiques, I’échantillon maintien ces propriétés de contraction entre 50 et 230°C et de dilatation
entre 230 et 300°C. En effet, les propriétés thermomécaniques se conservent (CTErp de -17x107®
/K aprés 19 cycles) apres élimination de presque toutes déformations plastiques. Ce changement
de dimension induit une diminution de la masse volumique de 1’échantillon : celle-ci passe en effet

de 2,43 42,41 glcm®.

Le comportement contre intuitif du CTE mesure sur le systeme Al/GF et les différences observées
entre les matériaux Als/GF et Alg/GF (valeurs de CTEtp, contraction-dilatation, température de

transition, déformation plastique) restent encore a étre expliquées.
4.7.6.2.  Discussion

Plusieurs études ont reporté la fabrication de matériaux composites métal/GF avec un
comportement intuitif en conductivité thermique : augmentation significative de la CTipp
(parallélement aux GF), et une diminution de la CTtp (perpendiculairement aux GF) [30, 33].
Cependant, en ce qui concerne le CTE des CMM métal/GF, des études ont aussi reporté un
comportement contre intuitif comparé aux propriétés intrinséques des GF : une légére diminution
du CTp et, de maniere surprenante, une diminution drastique du CTtp, Ont été observées pour les
systemes Al/GF et Cu/GF [33, 62, 115, 123, 124]. Concernant le systeme Cu/50%vol.GF, des CTp
de 2,5x10° /K [33], 1,9%10° /K [123] et -1x105 /K [62], et des CT+p de 14x10° /K, 12x10°8 /K et
13,6x10°% /K ont été reporté, ce qui est trés proche du CTE du cuivre (17x10 /K). Concernant le
systeme Al/50%vol.GF, un CTEp et CTE+p de 18x10° /K et de -9,2x10° /K ont été reportés [115]
respectivement, ce qui est en accord avec les résultats obtenus avec les matériaux AIS/GF. La

littérature confirme ainsi les résultats contre intuitifs obtenus dans cette étude.

Pour comprendre ces comportements, Firkowska et al. [123] ont modélisé [linteraction
thermomecanique du graphite et du cuivre en se basant sur la loi de Hooke sur 1’élasticité et en

considérant une structure macroscopique multicouche Cu-GF-Cu-GF. Cette modélisation leur a
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permis de prendre en considération les contraintes internes entre la matrice métallique et les GF,
mais aussi la dépendance en température des constantes élastiques (stiffness) dans le plan ab du
graphite. De plus, ils ont pris en compte le fait que lors du refroidissement du matériau composite
aprés frittage, le cuivre, qui aun CTE plus élevé que le graphite dans le plan (17x10° /K et -1,5x10"
® /K, respectivement), va mettre sous contrainte le graphite dans le plan ab (parallélement au GF).
Considérant tous ces facteurs, le (as3) (perpendiculairement au GF) du graphite enfermé dans une

matrice de cuivre a été calculé avec 1’équation suivante :

_ d€33 _
a33 —_ aT —_ CTEGF,C + UZDAaX -

dsz
ar

€0, (4.1)

ou e33 et T représentent la déformation du graphite selon z et la température, respectivement.

%3 — _0,83et £22 =

CTEckc représente le CTE intrinséque du graphite (28x10° /K). v,,, = o

—4.3 x 107%2/K représentent les propriétés élastiques des GF (calculé a partir des constantes de

raideur élastique) et leur dépendance en température. €9, ~ — 1073 représente la déformation du

d£11
ar

graphite dans le plan ab, estimée pour un systeme Cu/GF. = Aay représente la dérivé en

fonction de la température des déformations du graphite dans le plan Xy €11= €22 Se calcule de la

maniére suivante :

d811

ar = A(XX = CTECu/GF - CTEGF,ab (42)

avec CTEcucr et CTEGran représentant le CTEp of Cu/50vol%GF et le CTE du graphite dans le
plan ab, respectivement. Ainsi la différence de CTE, dans la direction in-plane entre le composite
Cu/GF et le CTE du graphite selon c, induit une contrainte dans le plan ab du graphite associée a
une déformation e11= €22. A partir de I’équation (4.1), le CTE du graphite selon ¢ dans une matrice
cuivre a été calculé a -28x10° /K. Ce CTE apparent permet ainsi d’expliquer la diminution
drastique du CTErpr. Néanmoins des mesures de diffraction neutrons en température ont été faites
[115] et ont montré que 1’espacement inter feuillet de la structure du graphite au sein de la matrice
métallique ne diminuait pas. Cela indique que ce CTE théorique (4.1) n’a pas pour origine le

rapprochement des plans graphitiques.

Oddone et al. [115] ont émis comme hypothése que les plans graphitiques se plissent
macroscopiquement sous 1’action de la contrainte générée par la matrice, ce qui n’induirait pas de

changement de paramétre de maille. Cependant cette hypothése n’a été ni démontrée, ni explicitée.
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Comme expliqué par Firkovska [123], lors du refroidissement, la matrice ayant un CTE nettement
plus élevé que le graphite dans le plan (17x10° /K et -1,5x10® /K, respectivement) génére une
mise sous contrainte du graphite dans le plan ab. Cette contrainte o, est associée a une déformation
du graphite £?; dans le plan ab. Cette déformation du graphite se traduirait donc par le plissement
macroscopique des plans graphitiques qui induirait une augmentation de ’épaisseur des GF. La

figure 4.7.r illustre ce mécanisme hypothétique.

Palier de frittage Refroidissement

Matrice Al

— - .

Figure 4.7.r Schéma représentant le plissement du graphite (déformation £2,) générée lors du
refroidissement d'un matériau composite Al/GF

7
GF

Pendant les mesures de CTE, la matrice, en se dilatant, va étirer les GF ayant une structure plissée
et générer une diminution de leurs épaisseurs ce qui va compenser partiellement la dilatation de la
matrice. Ainsi dans la direction through-plane le CTE+p va diminuer en fonction du pourcentage
volumique en graphite. A partir d’un certain pourcentage volumique en renfort (30%), la
diminution de I’épaisseur des GF compense totalement la dilatation de la matrice d’ou le CTE
négatif des composites Al/GF a partir de 30% de GF. Dans la direction in-plane, les GF en se
dépliant, accompagne la dilatation du métal ce qui explique ’absence d’effet du graphite sur le
CTEp. Ce mécanisme de plissement/déplissemement permettrait ainsi d’expliquer le CTE apparent

négatif du graphite selon ¢ (équation 4.1).

Les observations MET (Fig.4.7.d et e) tendent & valider ce mécanisme. En effet, il a été observé
au niveau du graphite, des décohésions entre les plans graphitiques [62] qui auraient pour origine
ce plissement macroscopique du graphite généré par la contraction de la matrice. La mise sous
contrainte du graphite dans le plan ab par la matrice provoquerait la décohésion des plans
graphitiques. En effet, il y aurait rupture des liaisons van der Waals entre les plans de carbones

entrainant une augmentation de I’épaisseur des GF.

De plus, il a été vu que I’interface AIF-GF est nettement plus intime que ’interface AIS-GF. En

effet, une bonne adhésion de la matrice au renfort et la formation de carbure d’aluminium ont été
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observées a I’interface Alr-GF. Le fait d’avoir une meilleur interface Alr-GF permettrait d’assurer
le mécanisme de plissement/déplissement de maniére plus efficace. De plus, il peut étre
raisonnablement supposé que la contrainte o, induite par la matrice sur le renfort, est supérieure
dans le systtme Alr/GF que dans le systeme Als/GF. Ainsi, la matrice Alr générerait des
décohésions plus importantes (augmentation de ?,) au sein des GF dans le plan ab, que la matrice
Als. Le fait d’avoir une meilleure orientation des GF dans la matrice Alr et I’hypothese que la
matrice Alr induit un plissement plus important du graphite, permettrait d’expliquer deux

phénomenes :

e Des CTErpinférieure pour les matériaux composites Alr/GF.

e Latempérature de transition entre contraction et dilatation : En effet, lorsque la température
augmente, la structure des GF se déplient sous 1’action de la dilatation de 1’aluminium
(réduction de I’épaisseur du graphite). Ce mécanisme permet a 1’échantillon de se contracter
macroscopiquement. A partir d’une certaine température, la diminution de 1’épaisseur des
GF généreée par le dépliement structural, n’arrive plus a compenser totalement la dilatation
du métal. L’échantillon commence ainsi a se dilater d’ou I’augmentation observée sur la
courbe de dilatation (Fig. 4.7.0) a partir de 160°C et 230°C pour Als/GF et Al¢/GF,

respectivement.

Le fait que les matériaux Alr/GF se contractent sur un domaine de température plus long, valide
I’hypothése que la matrice Alr induit un plissement plus important du graphite. En effet, la
diminution de 1’épaisseur du graphite étant plus importante lorsque la température augmente, elle
compenserait la dilatation de la matrice sur un plus grand domaine de température. De plus, les GF
étant mieux orientées, la diminution de leurs épaisseurs induirait une réduction du CTEe plus
importante comparée a Als et aiderait a compenser totalement la dilatation de la matrice sur un plus

grand domaine de température que pour les matériaux Als.

La Figure 4.7.s presente les CTE+p techniques des matériaux composites Als/GF et Alr/GF entre
250 et 300°C (domaine de dilatation commune). Il peut étre observé que méme dans cette gamme
de température, le CTE7p reste inférieure a I’aluminium pur pour les deux systémes. Cela indique
que diminution de 1’épaisseur du graphite continue a compenser partiellement la dilatation du métal
(d’ou le CTE positif) contrairement a plus basse température (Fig. 4.7.n) ou la diminution de

I’épaisseur du graphite arrive a compenser totalement la dilatation du métal (d’ou le CTE négatif).
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Figure 4.7.s Evolution du CTE+p technique (250-300°C) en fonction du pourcentage volumique
en graphite des matériaux composites Als/GF (carré noir) et Ale/GF (cercle rouge)

L’hypothése sur le fait que Alr induit un plissement du graphite supérieure grace a une interface
intime et ponctuellement chimique, est en accord avec les résultats de Ren et al. [33]. En effet,
grace a la formation de carbure de chrome a I’interface Cu/GF, ils ont pu diminuer le CTEp et
retarder la température de transition dilatation lente-dilatation rapide. Ainsi, en plus de I’orientation
des GF, la qualité d’interface a une influence sur la température de transition et sur la valeur du
CTE.

Le mécanisme de plissement/déplissement permet aussi d’expliquer les déformations plastiques
macroscopiques des echantillons observées en dilatométrie lors des premiers cycles. En effet, au
fil des cycles thermiques, il y aurait de plus en plus de décohésions au sein du graphite ce qui

augmenterait 1’épaisseur des GF et donc 1’épaisseur de I’échantillon.

De plus, afin de s’assurer de I’origine de ces différences de comportements entre Als/GF et Ale/GF,
les propriétés mécaniques de Alr et Als ont été mesurées par méthode ultrasonore en réflexion.
Cette méthode consiste a faire traverser des ondes de fréquence supérieures a 20 KHz aux
échantillons analysés. Ces ondes produisent alors des déformations élastiques locales au sein du
matériau et qui se propagent a une vitesse qui dépend du module d’Young et de la masse volumique
de I’échantillon considéré. Les modules d’Young d’Als et d’Alr ont été evalués a 69 et 71 GPa,
respectivement. Cette faible différence de rigidité ne peut générer de telles différences de

comportement en dilatation observées sur les deux types de matériaux composites. Ainsi ce
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mécanisme de plissement macroscopique du graphite qui génere des décohésions au sein méme du
graphite permettrait d’expliquer les résultats expérimentaux observés dans cette étude. Il est a noter
que I’hypotheése sur le fait que le graphite se plisse/déplisse au fil des cycles thermiques, laisse

supposer que cela peut détériorer la CT intrinséques des GF sur le long terme.
4.7.6.3. Modélisation

Comme expliqué précédemment le comportement contre-intuitif du CTE a été observé avec une
matrice cuivre et une matrice aluminium. Cependant la diminution du CTE+p est nettement plus
importante avec une matrice d’aluminium. En effet, le CTEtp d’un composite Cu/50%vol.GF est
entre -1x10° /K et 3x10°% /K alors que le composite Al/50%vol.GF est de -10,5%10° /K. Dans le
but d’expliquer cette différence de comportement entre les deux systémes, 1’équation (4.1) de
Firkovska a été utilisée pour un systeme Al/GF. Comme expliqué précédemment, la différence de
CTE dans la direction in-plane entre le composite Cu/GF et le CTE du graphite selon ¢, induit une
contrainte dans le plan ab du graphite associé a une déformation €11- €22 (équation (2)). Dans le
systéme AI/GF, un CTEp de 21,8x10° /K avec 50 %vol. en GF a été obtenu, ce qui est supérieur
au CTEp des composites Cu/50vol.%GF rapporté dans les travaux précédents (14x10° /K, 12x10°
® /K et 13,6x10° /K). Cette différence est due au CTE intrinséque plus élevé de I'aluminium
comparé au cuivre (24x10° /K et 17x10° /K, respectivement). Ainsi, la différence de CTE Aax
pour un systéme Al/GF (22,8x10° /K) est supérieure au systtme Cu/GF (13x10° /K). Cette
augmentation de la différence de CTE induirait donc une contrainte et une déformation ¢ dans le

plan ab du graphite plus élevée.

De plus, la contrainte induite par la différence de CTE des différents constituants doit étre
considérée. En effet, aprés I'étape de consolidation, lorsque la température descend a température
ambiante, le renfort et la matrice se contractent a des vitesses différentes, induisant une déformation
résiduelle dans le plan égale a £2,~ — 1073 pour le systéme Cu/GF [123]. Considérant que le
CTEal est environ 1,5 fois plus élevé que le CTEcy, il est raisonnable de supposer que la
déformation résiduelle €2, du systéme Al/GF est également 1,5 fois plus élevée que le systéme
Cu/GF. En utilisant I’équation 4.1 pour le systéme Al/GF, une valeur de -54x10 /K a été calculée
pour le CTE du graphite selon z (az3), ce qui est trés différent du CTE calculé pour le systeme
CUu/GF (-26x10° /K). Pour faire un paralléle avec le mécanisme de plissement graphitique, ce

calcul montre que 1’aluminium induirait un plissement graphitique nettement plus important que le
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cuivre étant donné la différence de retrait des deux métaux sur le graphite (Al : 24x10° /K ; Cu :

17x10° /K). Ainsi les facteurs influencant le CTEtp d’un matériau composite Métal/GF sont :

e Le CTE intrinseque du meétal utilise comme matrice.
e La qualité et la nature (mécanique ou chimique) de ’interface entre la matrice et les
plaquettes de graphite.

e [’orientation du renfort.

La valeur calculée de -54x10® /K a été utilisée pour calculer les valeurs théoriques de CTEre pour
les matériaux composites Al/GF. Le modele de Schapery (équation 3.39 ; section 3.3.4) a été choisi
pour prédire le CTE d’un systéme Al/GF a propriétes anisotropes [54], puis comparé aux valeurs
expérimentales obtenues. Le Tableau 4.7.c présente les propriétés thermomécaniques utilisées
pour calculer le CTE theorique des matériaux composites Al/GF. Les CTE théoriques (ligne
discontinue bleue) sont présentés sur la Figure 4.7.t. Un comportement relativement similaire aux
valeurs expérimentales Als/GF est observe, notamment a 10, 20 et 50 %vol. Cependant, un net
écart est observé entre les valeurs théoriques et les valeurs expérimentales du systéme Alr/GF pour
des taux de renfort supérieur a 30 %vol. En effet, la formule de Firkowska est basée sur la prise en
compte de contraintes thermomécaniques entre un renfort et une matrice ayant un contact
mécanique. Cette formule ne prend donc pas compte la formation de carbure a I’interface qui

permettrait d’induire une déformation €11 plus élevée et donc un ass encore plus faible.

O ® Through-plane AIF/GF
. = Through-plane AIS/GF
T~ - - -Schapery model
2+ .~
o 10f ~
- S o
X ~
w RN
= Of L] RS
Q ® ~ .
n = ~
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[ ]
o0k °
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Figure 4.7.t Comparaison entre les CTEp expérimentaux et théoriques calculés avec le model de
Schapery + Firkowska
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Table 4.7.c Propriétés thermomécaniques utilisées pour calculer le CTE théorique des

composites Al/GF

Material a(10°%/K) E(GPa) v Ref.
In-plane GF -1 1109 0,12 [27]
Through-plane GF  -58 38,7 0,01 [123] ; [27]
Al 25 70 0,345 [55]

4.8. Conclusion

Des matériaux composites a matrice aluminium et renfort graphite ont été fabriqués par métallurgie

des poudres. Deux types de poudres d'aluminium ont été utilisées et mélangées aux plaquettes de

graphite : sphérique (Als) et plaquette (Alr). Une microstructure stratifiée et anisotrope a été

obtenue avec une orientation préférentielle des plaquettes perpendiculaire a I'axe de pression.

A partir de 20% volumique en GF, il a été montré que la conductivité thermique in-plane (CTip)

était plus élevée pour les matériaux composites Al/GF fabriqués par FPM. En effet la CT des
matériaux composites Al/50%vol.GF est de 400 W/m.K pour le systeme Als/GF et de 450 W/m.K

pour le systéeme Alr/GF. Cet écart s’explique par plusieurs facteurs :

Les analyses effectuées par microscopie électronique a balayage ont montré que la poudre
Alr induit une meilleure orientation des GF dans un plan perpendiculaire a I’axe de pression
comparée a la poudre Als. En effet pour le matériau fabriqué avec Als, des zones de
désorientations des GF ont été observées.

Les analyses effectuées par microscopie électronique a transmission ont montré une
meilleure interface entre Ale-GF par rapport a Als-GF. En effet a ’interface Als-GF, de
nombreux nano espacements ont été observés alors qu’a I’interface Alr-GF, une bonne
adhésion entre la matrice et le renfort a été observée. De plus, la formation de carbure
d’aluminium a été démontrée a I’interface Ale-GF. Cela s’expliquerait par le contact plan-
plan entre le métal et le renfort combiné a la fissuration de la couche d’alumine. Ces deux
effets conjugués peuvent alors favoriser la diffusion de carbone et donc la germination de
carbures Al4Cs.

Les mesures de densité par principe d’Archiméde ont montré que la densité relative des
deux types de matériaux composites (Als/GF et Ale/GF) diminuait lorsque la fraction en

renfort augmentait. Néanmoins, la densité relative des composites Alr/GF est supérieure ou
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égale aux composites Als/GF. Cela s’explique par 1’absence d’espacement entre la matrice
et le renfort mais aussi par le fait que la poudre Alg, ayant une surface spécifique plus
importante, minimiserait les contacts GF-GF qui peuvent générer de la porosité.

e Le fait d’avoir un contact plan/plan entre la matrice et le renfort permet d’éviter la formation

de microdéformations du graphite a sa surface.

Concernant le CTE, un comportement contre intuitif a été observé. En effet, aucun effet composite
significatif n’a été observé sur le CTEp alors qu’une diminution drastique du CTETp a été observée,
atteignant méme des valeurs négatives. De plus, un double comportement a été observé selon le
domaine de température : a basse température, le matériau composite se contracte, et a partir d’une
certaine température, il se dilate. Ce comportement peut s’expliquer par les contraintes
thermomeécaniques générées entre la matrice et le renfort. En effet, la matrice générerait une
déformation du graphite dans le plan ab qui se traduirait par des décohésions entre les plans
graphitiques observées par MET. Cela provoquerait ainsi une augmentation de 1’épaisseur du
renfort. Lorsque la température augmente, la matrice se dilate et provoque le déplissement du
graphite. Le fait que tous les renforts diminuent en épaisseur va compenser la dilatation de la
matrice et donc générer une contraction macroscopique du matériau composite. A partir d’une
certaine température, la réduction de 1’épaisseur des GF n’arrive plus a compenser totalement la

dilatation du métal. Ainsi le matériau composite commence a se dilater macroscopiquement.

Il a aussi été montré que le procédé FPM a un impact sur les propriétés thermomécaniques du
systeme Al/GF. En effet, en plus de diminuer le CTE+p, le procédé FPM permet d’augmenter la
température de transition entre contraction et dilatation. En effet celle-ci passe de 160°C a 230°C.
Le fait qu’il y ait une meilleure interface entre la matrice et le renfort induirait ainsi une plus grande
déformation du graphite. Le graphite étant plus plissé et mieux orienté dans un matériau Alr/GF,
provoquerait une diminution du CTE mais aussi une augmentation du domaine thermique de

contraction.

Durant les mesures de dilatation entre 40°C et 300°C, des déformations plastiques ont été détectées
dans la direction through-plane. En effet au fil des cycles thermiques, 1’épaisseur de 1I’échantillon
augmente. Le fait qu’il y ait de plus en plus de décohésions entre les plans graphitiques au fil des
cycles thermiques permettrait d’expliquer ces déformations plastiques macroscopiques. Aprés une

vingtaine de cycles, les échantillons ne se déforment presque plus et conservent leurs propriétés de
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contraction/dilatation. Cependant ces déformations plastiques laissent supposer une diminution de
la CT des matériaux composites apres cyclage thermique.
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5. Matériaux composites a renforts multiples : Effet synergique

5.1. Introduction

Comme il a été vu dans la partie précédente, les matériaux composites AI/GF ont des CTE+p
négatifs pour des taux de renforts supérieurs a 20% volumique. Ainsi ces matériaux ont a la fois
des CTE incompatibles avec les matériaux céramiques (2-8x10° /K), et une dilatation
accompagnée de déformations plastiques. Le fait d’avoir des déformations plastiques au cours des
cycles thermiques dans une direction de mesure rend le matériau composite inutilisable pour des
applications type drain thermique. En effet si le CTE du drain thermique (dans une direction
donnée) est compatible avec le substrat céramique mais qu’au fil des cycles thermiques pendant le
fonctionnement du module de puissance, le drain thermique se déforme plastiquement (dans la
méme direction que le CTE), cela engendrera des contraintes thermomécaniques qui provoqueront
la décohésion drain thermique/substrat céramique. Ainsi, cette partie rapporte un moyen de
controler le CTE d’un systéme Al/C en ajoutant des fibres de carbone (FC) au systeme Al/GF afin
d'obtenir un CTE compatible avec les matériaux céramiques et sans déformations plastiques. Les
matériaux composites Al/C ont été fabriqués par frittage en phase liquide. Différents ratio GF/FC
ont été utilisés afin d'étudier I'effet de la composition en carbone sur la CT et le CTE des matériaux
composites (Al+Al-Si)/(GF+CF).

Dans cette partie, les propriétés thermomécaniques des matériaux composites Al/FC seront
présentées, expliquées et comparées aux matériaux composites Al/GF. La quantité d'alliage Al-
12%m.Si, a I'état liquide pendant le processus de frittage, a été optimisée pour une teneur totale en
renfort de 50% volumique afin d'obtenir des matériaux composites (Al+Al-Si)/(GF+FC) denses.
Les matériaux composites Al/C ont été caractérisés par microscopie électronique a balayage
(MEB), microscopie électronique a transmission (MET), microanalyse EDS et tomographie X, afin
de comprendre le comportement des propriétés thermomécaniques des matériaux composites
Al/(GF+CF).

5.2. Matiéres premiéres

La Figure 5.2.a présente les poudres métalliques et les renforts utilisés pour fabriquer des
materiaux composites Al/(GF+FC) : (a) une poudre sphérique d’aluminium (Hermillon ; @10um)

et (b) une poudre d’alliage Al-12wt%Si (16-0006G-Toyal). Les deux renforts carbones utilises :
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(c) les graphite flakes (GF ; Yanxin-Graphite Co., Ltd) qui possédent un diametre et une épaisseur
moyenne de 550 pum et 30 um respectivement, et (d) les fibres de carbone (FC ; K223HM, CTN
DIALEAD ™/BOBBINS, Sumitomo Corporation Europe Limited) qui possédent un diamétre et
une épaisseur moyenne de 250 um and 10 pm respectivement. Le procédé d’élaboration (mélange,
compaction, densification, usinage) et les conditions de mesures des propriétés thermiques sont les
mémes que ceux présentés dans la section 4.4. Les capacités thermiques expérimentales de Al, Al-
12wt%Si, GF et FC sont de 921, 860, 836 et 838 J/Kg.K a 70°C (mesures expérimentales)

respectivement.

Figure 5.2.a Micrographies MEB des poudres de départ : poudre d’Al (a) ; poudre d’Al-
12wt%Si (b) ; graphite flakes (c) et fibres de carbone (d)

5.3. Matériaux composites Al/FC
5.3.1. Microstructure

La Figure 5.3.a montre les micrographies MEB d’un matériau composite (Al+AlSi)/50%vol.FC
dans un plan de coupe perpendiculaire (a) et parallele a la pression (b). La pression appliquée durant
le frittage permet donc d’orienter les FC perpendiculairement a 1’axe de pression. La figure (a)
montre 1’orientation aléatoire des FC dans le plan xy, et la figure (b) révele la section et la longueur
des FC. La figure (a) révele aussi la section de quelques FC, ce qui indique qu’une minorité de FC
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est désorientée. 1l est a noter que, contrairement au GF, la matrice n’induit pas de déformation des

FC au niveau de I’interface comme le montre la figure (c)

Figure 5.3.a Micrographies MEB d'un matériau composite (Al+AlSi)/50%vol.FC dans un plan
de coupe perpendiculaire a la pression (a) et parallele a la pression (b et c)

5.3.2. Conductivité thermique

Les matériaux composites Al/FC ont été fabriqués afin d'évaluer I'effet individuel de ce renfort sur
les propriétés thermiques et de les comparer aux matériaux composites Al/GF. La Figure 5.3.b
montre ainsi I'évolution de la CT dans la direction in-plane (rouge) et through-plane (bleu) pour
des fractions volumiques de FC (a) et GF (b) allant de 10 a 50 %.
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Figure 5.3.b Conductivités thermiques des matériaux composites Al/FC (a) et AI/GF (b)

Dans la direction in-plane, les fibres de carbone sont orientées aléatoirement dans un plan parallele
a la direction de mesure de la conduction thermique. La CTip (Fig. 5.3.b.a rouge) des matériaux
composites Al/FC diminue légérement de 218 a 216 W/m.K de 0 a 30%vol. en FC et atteint ensuite
une valeur voisine de 197 W/m.K entre 30 et 50%uvol. en FC. Cette légere diminution de la CTp

peut s'expliquer par la distribution aléatoire des FC dans le plan de mesure (Fig. 2.3.e). En effet, la
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CT apparente des FC dans le plan est de 280 W/m.K [34]. Cette valeur correspond a une moyenne
de la CT des FC dans I’axe des fibres (550 W/m.K, données du fabricant) et perpendiculairement
aux fibres (5-10 W/m.K). La résistance thermique a I'interface Al-C et la diminution de la densité
relative avec l'augmentation de la teneur en FC (comparable aux résultats observés avec AIS/GF ;
Fig. 4.7.i) peuvent expliquer la légere diminution de la CTp des matériaux composites Al/FC. Les
GF, ayant une CT d’environ 1000 W/m.K dans le plan ab, permet d’augmenter la CTp (Fig. 5.3.b.b

rouge) significativement.

Dans la direction through-plane (bleu), les GF et FC sont préférentiellement orientées
perpendiculairement & la direction de mesure de la conduction thermique. Une diminution de laCT
est observée en fonction du % volumique en renfort. Des valeurs de 87 W/m.K et de 46 W/m.K
ont été obtenues pour les matériaux composites Al/50%vol.GF et Al/50%vol.FC, respectivement.
Cette diminution est en accord avec la CT intrinséque des GF et des FC (5-10 W/m.K). Cependant,
la variation de la CT en fonction de la teneur en renfort différe entre les deux systémes. En effet,
dans les composites Al/GF, la variation de la CT a le comportement d'une fonction inverse (Fig.
5.3.b.b bleu) : une diminution drastique de la CT entre 0 et 10 %vol. en GF (218 a 123 W/m.K :
diminution de 43%) et une diminution plus lente entre 10 et 50% en GF (123 a 46 W/m.K:
diminution de 63%). En revanche, la CT des composites Al/FC diminue linéairement en fonction
de lateneur en FC (Fig. 5.3.b.a bleu) et reste plus élevée que les composites Al/GF. Cette différence
de comportement peut s'expliquer par la différence de morphologie entre les renforts. En effet, la
morphologie plaquette et la plus grande dimension des GF (diamétre et épaisseur de 550 pum et 30
um, respectivement) comparées aux FC (longueur et diamétre de 250 pum et 10 pm, respectivement)
permettent au GF de ralentir le flux thermique plus efficacement que les FC dans la direction
through-plane. De plus, l'orientation des renforts, dans un plan perpendiculaire a la direction de la
pression, qui est induite par le processus de pressage a chaud, est meilleure pour les GF que pour
les FC (Fig. 5.3.a.a).

5.3.3. Dilatation thermique
5.3.3.1. Résultats expérimentaux

La Figure 5.3.c montre I'évolution du CTE dans la direction in-plane (rouge) et through-plane
(bleu) pour des fractions volumiques de FC (a) et GF (b) allant de 10 a 50 %. Pour rappel, le CTE

dans ’axe des FC et dans le plan des GF est de -1x10° /K, alors que perpendiculairement aux FC
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et GF, le CTE est de 12-15x10° /K et 28x107® /K, respectivement. En ce qui concerne les matériaux
composites Al/FC, une diminution du CTEr (Fig. 5.3.c.a rouge) est observée et atteint une valeur
de 4,6x10° /K pour une teneur en FC de 50 % volumique. Ce résultat est en accord avec le CTE
intrinséque des FC longitudinal qui est de -1x10° /K. Cependant, une augmentation significative
du CTE+r (Fig. 5.3.c.a bleu) des composites Al/FC est observée. En effet, le CTETr augmente entre
0 et 20 % en FC, puis atteint une valeur maximale de 47x10° /K entre 20 et 40 % et enfin diminue
a 50%. Contrairement au CTEp, ce comportement est en contradiction avec le CTE intrinséque des
FC (12-15%10°® /K). Cela aurait pour origine I’effet de Poisson expliqué par Schapery et al. [103,
125]. L’ajout de fibres de carbone dans 1’aluminium permet de diminuer le CTEp. En effet le réseau
de FC formé (Fig. 5.3.a) conduit a une mise en compression de la matrice dans la direction in-
plane, ce qui restreint la dilatation de I’aluminium (diminution du CTEp) dans cette méme
direction. Cette mise en compression de 1I’aluminium dans la direction in-plane, va provoquer une
augmentation de la dilatation de la matrice (et donc du CTE) dans la direction through-plane en
raison du coefficient de Poisson positif de 1’Al et des FC (0,345 [55] et 0,2 [103], respectivement).
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Figure 5.3.c Coefficients de dilatation thermique des matériaux composites Al/FC (a) et Al/GF
(b) entre 50 et 150°C

En comparant les CTE des systemes Al/FC et Al/GF, une complémentarité se dégage dans les deux
directions de mesures. En effet, dans la direction in-plane les GF n’ont pas d’effet significatif sur
le CTE alors que les FC permettent de diminuer le CTE. Dans la direction through-plane, I’ajout
de GF provoque une diminution drastique du CTE alors que les FC permettent une augmentation
du CTE. Ainsi, en élaborant des matériaux composites a renforts multiples (GF+FC), I’ajout de FC

au systeme AIl/GF pourrait ainsi permettre d’augmenter le CTE+p et de diminuer le CTEp. De plus
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les matériaux composites AI/FC ont une dilatation linéaire et sans déformation plastique
contrairement aux composites Al/GF (pour des taux en renfort supérieure a 20% volumique). En
effet la Figure 5.3.d montre que dans les deux directions de mesures, les courbes de dilatation sont

quasi-linéaires et sans déformations plastiques notables, en accord avec la littérature [54].
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Figure 5.3.d 4L/Lo en fonction de la température pour le matériau composite Al/50%FC dans la
direction In-plane et Through-plane

5.3.3.2. CTE et Percolation

La variation du CTEp en fonction du pourcentage volumique peut étre corrélée a la percolation
géométrique et mécanique des fibres de carbones. Favier et al. [126] ont rapporté que la percolation
géométrique theorique d’un renfort cylindrique, avec un rapport d'aspect de 25 (FC : longueur de
250 um et diamétre de 10 um), est proche de 3 % et 18 % volumique pour une orientation aléatoire
3D et aléatoire 2D, respectivement. Concernant cette étude, les FC sont dans une configuration
aléatoire 2D. Cependant, les FC ne sont pas rigoureusement dans un méme plan, en effet elles sont
Iégerement inclinées les unes par rapport aux autres. Ainsi la percolation géométrique des
matériaux Al/FC doit étre comprise entre 3 et 18% volumique mais plus proche de 3%. De plus, la
percolation geomeétrique doit étre distinguée de la percolation mécanique. En effet, pour le systéeme
électrique, la percolation géométrique est identique a la percolation électrique. Cependant, pour les
propriétés thermomécaniques, la percolation géométrique n'est pas suffisante pour assurer la
rigidité de I'ensemble du systéeme. Ainsi, la percolation mécanique, qui est supérieure a la

percolation geometrique, doit étre considérée. Cette percolation mécanique correspond ainsi a la
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formation d’un squelette de carbone ayant une certaine rigidité et nécessite ainsi le contact
mécanique de plusieurs FC.

La Figure 5.3.e montre le CTEp en fonction du %vol. en FC. Des matériaux composites Al/FC,
avec des compositions étroites (2,5, 5 et 7,5%), ont été élaborés afin d’affiner 1’allure de la courbe.

Ainsi, trois domaines se distinguent :

e [0;5%]: Les FC n’ont pas d’effet sur le CTE de 1’aluminium.
e [5% ; 30%] : Les FC générent une diminution drastique du CTE de I’aluminium.

e [30% ; 50%] : La diminution du CTE est moins importante.

Ainsi, tant que les FC n’ont pas atteint la percolation géométrique, elles n’ont pas d’effet sur le
CTE de I’aluminium. En effet, le fait qu’il n’y ait aucun contact entre les FC ne permet pas de
restreindre la dilatation de la matrice. A partir de 7,5%, il se forme de plus en plus de chemin
percolant de FC permettant de diminuer le CTE. A 30%, le nombre élevé de chemin percolant
permet ainsi de former un squelette rigide de fibres de carbone. Apres avoir atteint ce seuil de
rigidité, I’ajout de FC permet une diminution du CTE moins importante. Cette rupture de pente aux
alentours de 30% volumique en FC a aussi été observee dans un systeme Cu/FC [127]. Ainsi,
expérimentalement, la percolation géométrique se situe entre 5% et 7,5% de FC et la percolation

mécanique se situe entre 20% et 30% de FC.
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Figure 5.3.e CTEp de matériaux composites Al/FC entre 50 et 150°C

Dans le but de visualiser la structure formée par les fibres de carbones dans la matrice aluminium,

les matériaux composites ont été caractérisés par tomographie X. En effet, étant donné que les FC
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ne sont pas parfaitement paralleles par rapport au plan de coupe, les observations MEB ne
permettent pas de réellement visualiser la structure formée par les FC. La tomographie aux rayons
X a été réalisée avec le micro-scanner General Electrics V/Tome/xs. La résolution d'acquisition est
égale 22,8 pm°. La tension et la résolution de rotation sont égales a 180 KV et 0,1°, respectivement.
Les dimensions des échantillons sont de 2,5x2,5x5 mm?3. Les données de tomographie ont été

traitées avec le logiciel ImageJ.

La Figure 5.3.f montre 1’évolution du réseau formé par les fibres de carbone apres soustraction de
la matrice aluminium. Le réseau de fibre de carbone a été reconstruit dans un carré de 1,1x1,1 mm?
et une épaisseur de 30 pum pour prendre en compte I’inclinaison des FC par rapport au plan
d’observation. Ainsi, la structure a 10% en FC, montre bien que la percolation géométrique est
dépassée mais n’est pas encore assez dense pour avoir une structure rigide. A 30% et plus en FC,
la percolation mécanique étant atteinte, le réseau de fibres de carbone devient assez dense pour
pouvoir étre qualifié de squelette de carbone rigide.

Figure 5.3.f Structure des FC dans une matrice aluminium pour des taux en renfort de 10% (a),
30% (b), 50% (c) volumique

5.4. Frittage en phase liquide
5.4.1. Procédé

Comme il a été vu dans la section 4, la densite relative des matériaux composites diminuent lorsque
le taux en renfort augmente. Ainsi, pour éviter que les matériaux composites Al/50%vol.(GF+FC)
aient une trop faible densité relative, ces derniers ont été élaborés par frittage en phase liquide.
Cette technique, mis en place pour la premiére fois par K. Mizuuchi et al. [50] pour des matériaux

composites Al/Diamant, permet d’augmenter la densité relative et la CT. Ce procédé consiste a
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ajouté une fraction volumique d’un alliage Al1-Mg [50] ou Al-Si [48], a 1a poudre d’aluminium pur.
L’alliage Al-X qui a une température de fusion inférieure a celle de I’aluminium pur, permet la
formation d’une phase liquide durant le frittage du mélange Al+AIl-X+C. L’alliage utilis¢ a une
composition Al-12%m.Si et une température de fusion de 578°C. Le fait de fritter le mélange de

poudre & 600°C, induit la fusion de I’alliage Al-12%m.Si comme illustré sur la Figure 5.4.b.

‘ Carbon fiber

@ Al-si powder

Al powder

T=600°C

Figure 5.4.a lllustration du frittage en phase liquide : Le mélange de poudres est fritté a 600°C
(60 MPa, 30 min) provoquant la fusion de I'alliage Al-Si

L’avantage de I’alliage Al-Si est qu’il ne forme pas d’intermétallique comme le montre le Fig.
5.4.b. De plus la limite de solubilit¢ maximale du silicium dans I’aluminium est de 1,5 %at. a
577°C. Ainsi la diminution de la CT liée a la dispersion d’Al-Si dans la matrice sera largement
compensée par 1’amélioration de la densification et des propriétés interfaciales du matériau
composite. De plus, une simulation thermocalc a été réalisée afin de déterminer les composés
pouvant se former entre Al-Si-C a 600°C (Fig. 5.4.c (b)). Ainsi les composés pouvant se former a
I’interface (Al+Al-Si)-C sont le carbure d’aluminium AlsCs et le carbure ternaire AlgSiCs.
Cependant, expérimentalement, ce dernier ne se forme qu’a trés haute température (1900°C) [128].
Concernant Al4Cs, sa formation est favorisée comparé a la métallurgie des poudres conventionnelle,
étant donné qu’une partie de ’aluminium est en phase liquide pendant la densification des

matériaux composites.
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Figure 5.4.b Diagramme de phase Al-Si (a) et simulation thermocalc d'un systeme Al-Si-C a
600°C (b)
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5.4.2. Optimisation du frittage en phase liquide

La quantit¢ d’Al-12%m.Si a été optimisée spécifiquement pour une teneur en GF de 50%
volumique afin d’obtenir des matériaux composites entiérement denses. Le tableau 5.4.a montre
I'évolution de la densité relative des matériaux composites (Al+Al-Si)/50%vol.GF en fonction du
pourcentage volumique en phase liquide Al-12%m.Si, qui varie de 0 a 15 %vol. et un pas de 2,5
%vol. Ainsi la densité relative du matériau composite Al/50%vol.GF est de 97,5% (Al pur:
99,7%). En effet, en plus de la porosité inhérente a la métallurgie des poudres (MP), la diminution
de la densité relative peut étre corrélée aux nano-vides interfaciaux Al-GF (Fig. 4.7.d) et aux points
de contact graphite-graphite (Fig. 4.7.b) qui apparaissent au fur et a mesure que la fraction
volumique en carbone augmente. Lorsque le pourcentage volumique en phase liquide augmente,
la densité relative augmente pour atteindre une valeur de 98,5% pour une teneur en liquide de 15%
en volume. Ce comportement est expliqué par la formation de la phase liquide pendant I'étape de
frittage qui réduit les pores et qui s'infiltre entre les points de contact GF-GF ou le phénoméne de
frittage n’a pas lieu. Par conséquent, le frittage en phase liquide aide a augmenter la densité relative

des matériaux composites Al/C a haute fraction en carbone.

Table 5.4.a Effet de la quantité d'Al-Si (%vol) sur la densité relative (%) et la CTip (W/m.K)

Quantité d’Al-Si (Yovol.) 0 2,5 5 75 10 125 15
Densité relative (%) 975 979 981 983 98,2 983 985
CT In-Plane (W/m.K) 400 404 425 423 428 414 409

De plus, le tableau 5.4.a montre que I'évolution de la densité relative peut étre corrélée a I'évolution
de la CTip. Le composite Al/50%vol.GF fabriqué par MP conventionnelle a une CT de 400 W/m.K.
De 0 a5 %vol. en Al-Si, la CT augmente de 400 a 425 W/m.K. Ensuite, de 5 a 10 %vol., la CT se
stabilise autour de 425 W/m.K, puis diminue a 409 W/m.K pour une teneur plus élevée en Al-Si.
Il est a noter que, quelle que soit la teneur en Al-Si, les CT des matériaux composites (Al+Al-
SI)/GF sont toujours plus élevées que le composite Al/50%vol.GF fabriqué par MP
conventionnelle. Ce comportement peut s'expliquer par deux facteurs : 1) l'augmentation de la
densité relative avec Al-Si et 2) la CT intrinseque de I'alliage Al-12%mSi inférieure a I'Al pur
(valeurs expérimentales de 163 W/m.K et 217 W/m.K, respectivement). En effet, I'augmentation
de la CT entre 0 et 10 %vol. en phase liquide s’explique par l'augmentation de la densité relative

des matériaux composites (Al+Al-Si)/GF. Ensuite, de 10 a 15 %vol., méme si la densité relative
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augmente légérement, la quantité importante en alliage Al-Si associée a sa CT intrinseque, entraine
une diminution de la CT de la matrice métallique et donc des matériaux composites (Al+Al-
Si)/50%vol.GF. Ainsi, un pourcentage volumique de 10 % a été choisi pour fabriquer des matériaux
composites de carbone (Al90%vol.+Al-Si10%vol.)/50%vol.Carbone ou le carbone est un mélange

de graphite flakes et de fibres de carbone.
5.4.3. Caractérisations : MEB, EDS et MET

La Figure 5.4.c montre la surface d’une GF aprés dissolution d’un matériau composite
(Al90%vol.+Al-Si10%vol.)/50%vol.GF dans de 1’acide nitrique. En accord avec les observations
MEB de la section 4 (Fig. 4.7.b), des déformations du graphite par la matrice sphérique sont
observeées. Il faut noter que ces déformations sont ponctuelles ; en effet d’autres zones surfaciques
sont parfaitement lisses. De plus, des résidus qui semblent étre greffés a la surface du graphite, ont
été observés. La spectroscopie RX a dispersion d'énergie (EDS ; Apollo X, EDAX Inc. ; résolution
d’1 um®) a montré que ces résidus étaient composés essentiellement de silicium. Cela montre ainsi

que la phase liquide formée durant le frittage entre bien en contact avec les GF.

(c)

1.3 2.6 39 5.2

Figure 5.4.c Micrographies MEB de la surface d'une GF apres dissolution dans I'acide nitrique
(a,b) et le pointés EDS des résidus en surface (c)

La Figure 5.4.d montre les pointés EDS réalisés sur un matériau composite (Al+Al-Si)/50%vol.FC
afin de mettre en évidence la répartition du silicium a l'intérieur de la matrice Al. La micrographie
MEB (b ; électrons rétrodiffusés) montre la présence de zones blanches dans le matériau composite,
et plus précisément dans la matrice Al, I'interface Al-FC et les points de contact FC-FC. Ces zones
blanches n'ont pas été observées dans les composites fabriques par MP conventionnelle. Les points
1 et 2 correspondent a la matrice d'aluminium et a la fibre de carbone, respectivement. Les pointés
EDS 3, 4 et 5 révéelent la présence d'aluminium et de silicium dans la zone blanche, ce qui

correspond a la phase Al-12wt% Si. De plus, les analyses EDS confirment l'infiltration de la phase
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liquide dans la porosité entre les poudres d’Al, a l'interphase Al-FC et au niveau des points de
contact FC-FC pendant le processus de frittage. L’infiltration de la phase liquide dans ces
différentes zones explique ainsi 1’augmentation de la densité relative des matériaux composites

élaborés par frittage en phase liquide.

SiK

B "

Figure 5.4.d Pointés EDS dans différentes zones d'un matériau composite (Al90%vol.+Al-
Si10%vol.)/50%vol.FC

La Figure 5.4.e montre des micrographies MET d’un matériau composite (Al90%vol.+Al-
Si10%vol.)/50%vol.FC. Une parfaite adhésion entre la matrice et le renfort est observée. Il est a
noter que I’analyse de la fibre en section sur la figure (b) montre que les FC utilisées, ont une
structure random (Fig 2.2.e). En accord avec les travaux de Kurita et al. [49], le frittage en phase
liquide favorise la formation de carbure d’aluminium a I’interface Al-FC grace a 1’état liquide de
I’aluminium qui permet de s’affranchir de la couche d’alumine présent a la surface des poudres
d’Al De plus, les travaux réalisés par Lalet et al. [44], ont montré qu’il y avait une bonne adhésion
mécanique entre I’aluminium et les FC (Fig. 2.3.b (¢)) quand les composites Al/FC sont élabores
par MP conventionnelle. En effet, contrairement aux GF, les FC possedent un CTE inférieure a
’aluminium quelle que soit la direction de la fibre (FC: -1x10° /K et 12-15x10°% /K ; Al:
24x107 /K). Pendant le refroidissement du matériau aprés 1’étape de frittage, la contraction de la
matrice est plus importante que les fibres de carbone. Ainsi, la matrice vient serrer la fibre sur toute

sa surface (frettage) permettant ainsi une bonne adhésion mecanique entre la matrice et

112



5. Matériaux composites a renforts multiples : Effet synergique

I’aluminium. Le comportement est différent dans un systeme Al/GF. En effet, le CTE transverse
des GF (28x10° /K) ne permet pas une bonne adhésion mécanique entre la matrice et le renfort
d’ou les nano espacements observés a I’interface Als-GF (Fig. 4.7.d) d’un matériau composite
élaboré par MP conventionnelle. Il y a ainsi une bonne interface mécanique seulement dans le plan
du graphite.

Figure 5.4.e Micrographies MET d'un matériau composite (A190%vol+AlI-Si10%vol)/50%volFC
5.5. Matériaux composites Al/50%vol.(GF+FC)

5.5.1. Composition en carbone

Les matériaux composites Al/(GF+FC) élaborés ont tous un taux de carbone de 50 % volumique.
La composition du mélange de carbone (%vol. GF + %vol. FC) a été répartie de la fagon suivante
: (50+0), (48+2), (46+4), (44+6), (42+8), (40+10), (30+20), (20+30), (10+40) et (0+50). De plus,
ces matériaux ont été élaborés par MP conventionnelle et par frittage en phase liquide pour ainsi

comparer les deux systemes.

5.5.2. Analyse microstructurale

La Figure 5.5.a montre des micrographies MEB des matériaux composites Al/50%GF (a), Al/
(40%GF+10%FC) (b) et Al/50%FC (c). Les contrastes sombres sont associés aux GF (rectangle
noir) et aux FC (cercle noir). Concernant le matériau Al/(GF+FC), la présence de FC n'affecte pas
I'orientation de GF par rapport aux matériaux composites Al/GF. En effet, les GF sont orientés
préférentiellement dans un plan perpendiculaire a la direction de la pression. Comme montré dans
la section 4, des zones de désorientation du graphite ont été observées dans les deux types de
matériaux. De plus, en raison de la haute fraction volumigue en renfort (50%), de nombreux points
de contact GF-GF (a), GF-FC (b) et FC-FC (c) ont été observés dans les composites Al/C.
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Figure 5.5.a Micrographies MEB des matériaux composites (a) Al/50%vol.GF, (b)
Al/(40%vGF+10%vFC) and (c) Al/50%vFC
La Figure 5.5.b montre la structure carbone des matériaux composites Al/50% GF (a, b et c), Al

1(40%GF+10%FC) (d, e, f et ) et Al/10%FC (g, h, i et k) apres analyse par tomographie X. Les
réseaux de carbone des matériaux Al/50%C ont été reconstruits dans un bloc cubique de 1,84 mm?,
Les fleches jaunes indiquent la direction de la pression (axe Z) appliquée pendant le processus de
frittage. Ces reconstructions montrent clairement la formation d’un réseau continu de carbone. De
plus ces réseaux présentent différentes microstructures selon le plan d’observation (Xz ou Xy) qui
est caractéristique d'un matériau isotrope transverse. Dans le plan (xy), la surface des GF peut étre
observée (c, f et j) tandis que les FC sont orientées de maniére aléatoire dans le plan (xy) (f, i, k et
j). Dans le plan (xz), les sections des GF et des FC peuvent étre observées. Ces analyses montrent
clairement que la pression appliquée lors du pressage a chaud permet une orientation préférentielle
des renforts perpendiculaire a l'axe de pression. Concernant le matériau composite Al
1(40%GF+10%FC), il se forme ainsi un squelette continu de carbone composé de fibres de carbones

intercalées entre des plaquettes de graphite.

De plus, les réseaux de carbone des matériaux Al/(40%GF+10%FC) et Al/10%FC ont été
reconstruits dans un carré de 1,1x1,1 mm? et une épaisseur de 30 um (j et k). Cette épaisseur
d’analyse permet de mettre en évidence la formation d'un réseau continu de carbone 2D composé
de GF et de FC orientées préférentiellement dans le plan (xy). Cependant, un réseau plus dense en
fibres de carbone est observé dans Al/(40%GF+10%FC) que dans Al/10%FC. En effet, méme si
les deux matériaux contiennent la méme quantité de FC, ces dernieres sont dispersées dans 90%
volumique d’Al pour le composite Al/10%FC, alors que dans le matériau Al/(40%GF+10%FC),
les FC sont dispersees dans un volume inférieur (50%). Le fait que le réseau de fibres de carbone
soit plus dense dans Al/(40%GF+10%FC) permettra d'expliquer les propriétés physiques des

matériaux composites Al/(GF+FC).
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Figure 5.5.b Analyses tomographie X des matériaux composites Al/50%GF (a, b et ¢),
Al/(40%GF+10%FC) (d, e, fet j), Al/10%FC (g, h, i et k)
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5.5.3. Conductivité thermique des matériaux composites (Al+Al-Si)/(GF+FC)

La Figure 5.5.c montre I'évolution de la CT des matériaux composites Al/(GF+FC) (triangle noir)
et (Algooevol. +Al-Sitooevol, )/ (GF+FC) (triangle rouge) avec un taux en renfort de 50%vol. dans la
direction in-plane (figure a et c) et through-plane (figure b). Afin de pouvoir comparer, les CTip
des matériaux composites Al/GF ont été ajoutées sur la figure (a) (carré bleu). Il peut ainsi étre
observé que les CTip des composites Al/(10%GF+40%FC) et Al/(20%GF+30%FC) (fig. a) sont
inférieures aux composites Al/10%GF et Al/20%GF. Ensuite les CTjp des composites
Al/(30%GF+20%FC) et Al/(40%GF+10%FC) (fig. a) sont a peu prés égales aux composites
Al/30%GF et Al/40%GF. En effet, comme montré sur la Figure 5.3.b, la diminution des CTp des
composites Al/FC est négligeable a 10% et 20% en FC ce qui explique le faible écart entre
Al/(GF+FC) et Al/GF. Pour une teneur en FC plus élevée, le fait que la contribution en FC devienne
dominante explique cette diminution de la CT. La figure 5.5.c (b) montre la CTp des matériaux
composites Al/(GF+FC) et (Algosevol. +Al-Sitowver. )/ (GF+FC). Un comportement quasi linéaire de la

CT des matériaux composites Al/(GF+FC) est observé.
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La Figure 5.5.c permet aussi de comparer les matériaux composites Al/(GF+FC) fabriqués par MP
conventionnelle (triangle noir) et par frittage en phase liquide (triangle rouge). Les matériaux
composites élaborés par frittage en phase liquide présentent ainsi une CTp supérieure aux
matériaux composites fabriqués par MP conventionnelle. Comme expliqué dans la section 5.4, le
frittage en phase liquide permet d’augmenter la densité relative des matériaux composites Al/C a
haute teneur en carbone en infiltrant les pores et les points de contact carbone-carbone ou aucun
frittage ne peut avoir lieu. De plus le fait que la phase liquide vienne mouiller la surface des renforts
carbone et favorise la formation d’AlsC3z permet d’améliorer I’interface AI-C. Dans la direction
through-plane (figure 5.5.c (b)), aucun effet notable du frittage en phase liquide n’est observé. Le
fait que la CT d’Al+Al-Si soit inférieure a Al (200 contre 217 W/m.K) et que les CTtp des
composites Al/C et AI+AI-Si/C soient égales montre que la diminution de la CTtp est moins

importante pour les composites fabriqués par frittage en phase liquide.
5.5.4. Dilatation thermique des matériaux composites (Al+Al-Si)/(GF+FC)

La Figure 5.5.d montre I'évolution du CTE des matériaux composites Al/(GF+FC) et (Algosevor+Al-
Si1o%vol)/(GF+FC), dans la direction in-plane (a et c) et dans le direction through-plane (b et d).
Afin de pouvoir comparer, les CTEp et CTEtp des matériaux composites Al/GF (carré bleu) et
AIl/FC (cercle vert) ont été ajoutés aux figures (a) et (b). Concernant le systeme Al/GF, les CTEp
des composites diminuent légérement pour atteindre une valeur de 21,8x10°° /K & 50% en GF (Al :
25x10° /K). Cependant, avec une composition en carbone mixte (FC+GF) entre (0%+50%) et
(10%+40%), une diminution drastique du CTE (9x107%/K) est observée (un détail de cette variation
est donné sur la figure c), suivi d'une diminution plus lente entre (10%+40%) et (50%+0%) pour
atteindre le CTE du matériau Al/50%volFC (4,6x10° /K).
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Figure 5.5.d CTE des matériaux composites (Algoseor. +Al-Siiover.%)/ (GF+FC) (triangle rouge) et
Al/(GF+FC) (triangle noir) dans la direction in-plane (a et c) et through-plane (b et d)

Considérant que le GF seul n'a pas d'effet significatif sur le CTEp, Al/(40%vol.GF+10%vol.FC)
peut étre comparé au matériau Al/10%vol.FC. Ainsi, un net écart est observé entre les deux
matériaux (18,9x10° /K et 9,2x10° /K) pour la méme teneur en FC. Comme expliqué dans la
section 5.3.3.2, les percolations géométrique et mécanique ont été estimées a environ 6% et 25%
en FC dans un systtme AI/FC. Cette rupture de pente observée a une composition
(10%FC+40%GF) peut s’expliquer par le fait que la percolation mécanique est atteinte des les 10%
en FC grace a la présence du graphite. En effet, comme cela a été démontré par la tomographie X
(Fig. 5.5.b), le réseau de FC en Al/10%vol.FC n'est pas assez dense pour former un squelette rigide.
La percolation mécanique n’est en effet pas atteinte. Dans le matériau Al/(40%GF+10%FC), le fait
que les FC soient dispersées dans un volume plus restreint (50%) permet d’atteindre la percolation
mécanique et donc la formation d’un squelette rigide de FC dés les 10%vol en FC. Ainsi la
diminution drastique de CTE pour le renforcement FC+GF peut donc étre attribuée a la formation
d'un squelette rigide de FC entre les GF. De plus, le fait que les FC soient intercalées entre les GF
pourrait empécher la désorientation de certaines fibres hors du plan (xy), comme observé dans le

matériau composite Al/10%vol.FC (Figure 5.5.b (h)), favorisant ainsi la diminution de CTE/p.

Dans la direction through-plane, le CTE augmente significativement au fur et a mesure que le ratio
FC/GF augmente. En effet entre (0%FC+50%GF) et (10%FC+40%GF) le CTE passe d'une valeur
de -10,5x10° /K & 17,6x10° /K (un détail de cette variation est proposé figure d). Ensuite le CTE
augmente plus lentement pour atteindre le CTE du matériau Al/50%vol.FC (37,8x10° /K). Par
conséquent, I'addition de FC au GF provoque une augmentation importante du CTEtp en raison de

I'effet individuel des FC dans la direction through-plane montré sur la figure (b) (points verts). Le
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fait que le CTEtr diminue dans les composites Al/GF et augmente dans les composites Al/FC
explique le comportement des matériaux composites Al/(GF+FC).

La Figure 5.5.d montre également la différence de CTE entre les matériaux composites fabriqués
par frittage en phase liquide (triangle rouge) et par MP conventionnelle (triangle noir). Le frittage
en phase liquide a ainsi pour effet de diminuer le CTEp et d’augmenter le CTETp des matériaux
composites Al/C. Comme montré précédemment, la phase liquide Al-Si a été observée entre les
particules d'Al, a l'interface Al-C et aux points de contact carbone-carbone (Figure 5.4.d).
L’infiltration de la phase liquide Al-Si aux points de contact C-C permettrait de « souder » le
renfort carboné dans cette zone [49] et donc de consolider le squelette rigide de carbone observé
par tomographie X (Fig. 5.5.b). La formation de ce squelette rigide en carbone, consolidé par la
phase liquide, peut expliquer la diminution du CTEp des matériaux composites Al/(GF+FC). De
plus, la formation de carbure Al4C3 a I’interface Al-C permettrait de restreindre plus efficacement
la dilatation de la matrice. Le CTE intrinséque de I’alliage Al-12%mSi (CTE : 22,6x10° /K) peut

aussi étre une contribution supplémentaire a cette diminution de CTE.

Le fait que le frittage en phase liquide engendre une diminution du CTEp et une augmentation du
CTExr (en moyenne) (Fig. 5.5.d (c) et (d)), par rapport a la MP conventionnelle, montre que les
propriétés thermomécaniques dans ces deux directions sont liées. Ce comportement est en accord
avec la formule de Firkowska (équation 4.1). En effet, la réduction du CTEj du composite
Al/50%GF (par exemple) avec le frittage en phase liquide (de 21,8x10° /K & 19x10° /K) induit
une diminution de Aox (équation 4.2) et donc une diminution de la déformation €11 du graphite
dans le plan ab. Par conséquent, il y aurait une diminution (en valeur absolue) du CTE apparent
des GF intégrées dans la matrice (033=-54x10° /K ; éq. 4.1). Ceci expliquerait ainsi I'augmentation
du CTEre des composites Al/GF avec le frittage en phase liquide (de -10,5x10° /K & -4,1x107 /K).

Ainsi, avec l'ajout de FC, la valeur CTE du composite (Al+Al-Si)/C fabriqué par frittage phase
liquide peut étre controlée afin d'obtenir un CTE compatible avec le domaine céramique (2x10°
/K & 8x10® /K) dans la direction in-plane et through-plane, tout en augmentant la conductivité

thermique de I’aluminium grace aux GF.

Comme expliqué dans la section 4, une derive des courbes de dilatation liée a la déformation
plastique de 1’échantillon, a été observée pour les matériaux composites Al/GF dans la direction

through-plane et une dilatation linéaire et sans déformation plastique dans la direction in-plane. Le
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fait de rajouter des FC, permet de minimiser la déformation plastique du matériau dans la direction

through-plane comme le montre la Figure 5.5.e. En effet, dés la composition en carbone

(40%GF+10%FC), les courbes de dilatation ne présentent déja presque plus de déformations

plastique de I’échantillon dans la direction through-plane et restent parfaitement cycliques dans la

direction in-plane. Durant la premiere montée (courbes verte et noire), un effet de relaxation de

contraintes due au mode d’¢laboration et/ou a 1’usinage de I’échantillon, est observé. Apres la

premiére montée, les courbes de dilatation deviennent linéaires, sans déformation plastique, et les

valeurs de pente se stabilisent dans les deux directions de mesure. Cette diminution des

déformations plastiques dans la direction TP pourrait s’expliquer par une diminution des

contraintes induites par la matrice sur les GF, grace a 1’ajout de fibres de carbone (40%GF :
AL/L0=0,46% ; (40%GF+10%FC) : AL/L0=0,06%).
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5.5.5. Conductivité thermique spécifique

La Figure 5.5.g présente les CT spécifiques (CTip/masse volumique) de matériaux composites
métal/50%vol.C en fonction du CTE (avec ou sans déformations plastiques) reportées dans la
littérature. Gréce a la faible densité des matériaux composites Al+Al-Si/50%vol.C (2,44 g/cm®) et
une CTp élevée (£400 W/m.K), les CMM développés dans cette étude ont une CT spécifique plus
élevée que les matériaux composites Cu/GF reportés dans la littérature. Concernant la matrice Al
(et alliage) tous les composites AI/GF qui ont une CT spécifique supérieure aux matériaux
développés dans cette étude ont un CTE en dehors du domaine céramique. Dans ce domaine, seul
le composite Mg-Ca/GF montre une CT spécifique plus élevée grace a une matrice ultra légére
(1,74 glcm?®).
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Figure 5.5.f Conductivités thermiques des différents matériaux composites Métal/GF reportés
dans la littérature. Les matériaux de cette étude (carré rouge) sont entoures en rouge et
correspondent aux matériaux (Algoywol.+Al-Sitovor.%)/ (48%GF+2%FC) et (Algosvol+Al-
Si1ovo1.%)/ (40%GF+10%FC)

5.6. Conclusion

L'addition de 50% volumique de GF dans une matrice Al améliore remarquablement la CT in-plane
(400 W/mK). Cependant, ce matériau présente un CTEzp (-10,5%10° /K) et un CTEp (21,8x10°®
/K) incompatible avec des substrats céramiques. De plus les matériaux composites se déforment
plastiquement dans la direction through-plane. Des fibres de carbone ont ainsi été ajoutées au
systeme Al/GF afin d'augmenter le CTE+p et de diminuer le CTEp. Il a été montre que I'addition
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de (40%GF+10%FC) a la matrice Al, induit une importante diminution du CTEr (9,2x10° /K), ce
qui est significativement plus faible qu'un composite Al/10% FC ou Al/40%GF (18,9x10° /K et
22,9x10°% /K, respectivement). Les GF, en plus d'augmenter le CTp de la matrice, permettent de
diminuer le seuil de percolation mécanique des fibres de carbone favorisant la formation d’un
squelette rigide (GF+FC) des les 10%vol en FC et donc une diminution drastique du CTEp. Il y a
ainsi une synergie entre les GF et les FC permettant d’atteindre de meilleures propriétés thermiques
que la somme attendue des propriétés individuelles De plus, dans cette direction, quel que soit le

type de systeme (Al/GF, Al/GF+FC, Al/FC), la dilatation ne montre aucune déformation plastique.

Dans la direction through-plane, il a été montré que le composite Al/(40%GF+10%FC) présente
un CTE de 17,6x107° /K, ce qui est significativement supérieur & un composite Al/40%GF (-6,4x10"
6 /K) et inférieur & un composite Al/10%FC (33x10° /K). Etant donné que les FC permettent
d'augmenter le CTEe de I’Al, le rapport GF/FC a été optimisé pour un taux de renfort total de 50
%vol. afin de contréler le CTE sans dégrader significativement la CT+p des matériaux composites.
De plus, dans cette direction, la dilatation du syst¢tme Al/GF s’accompagne d’une déformation
plastique. Le fait de rajouter des FC permet de réduire ces déformations plastiques, jusqu’a obtenir
un comportement linéaire et sans déformation a partir d’une composition en carbone de
(40%GF+10%FC).

Le frittage en phase liquide a été utilisé pour fabriquer des composites Al/C dense. La quantité
d'alliage en phase liquide a été optimisée pour une teneur en carbone de 50% volumique. L'addition
de 10% volumique d'alliage Al-12wt%Si a la matrice de matériaux composites Al/C permet :

e L'augmentation de la densité relative des matériaux composites avec un taux en renfort de
50%uvol.

e L'augmentation de la CTp de matériaux composites Al/C.

e Ladiminution du CTEp et I'augmentation du CTEte des matériaux composites Al/C.

e La présence d’une phase liquide dans les points de contact carbone-carbone qui conduirait

a la consolidation du squelette GF+FC observé par tomographie X.

Enfin, deux ensembles de matériaux composites (Al90vol.% + Al-Si10vol.%)/50%Carbone ont été

développés et optimisés :
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e Une CT élevée (397 W/m.K) et un faible CTE (8x10° /K ; sans déformation) dans la
direction in-plane.
e Une CT éleveée dans la direction in-plane (411 W/m.K) et un faible CTE dans la direction

through-plane (2,4x10° /K ; avec déformation plastique).

Ainsi les matériaux composites développés dans cette étude ont une CT comparable au cuivre, un
CTE comparable a I’alumine et une densité plus faible que 1’aluminium (2,44) lui conférant une

CT spécifique élevée (0,163 W.m?/Kg.K).
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6. Conclusion générale et Perspectives

6.1. Conclusion générale

Les fibres de carbone et les graphite flakes ont ainsi été utilisées en tant que renfort dans des
composites a matrice aluminium fabriqués par HPS. Grace a leurs faibles CTE et leurs hautes
conductivités thermiques, ces renforts permettraient d’obtenir des matériaux composites
remplissant les exigences liées au domaine de 1’électronique de puissance. De plus I’aluminium a
été sélectionné comme matrice pour sa faible densité, permettant ainsi le développement de
matériaux composites légers. Néanmoins I’utilisation de ce type de renfort et d’une matrice
aluminium génere quelques contraintes. En effet, 1’utilisation de renforts aux propriétés anisotropes
implique une forte influence de leurs orientations sur les propriétés macroscopiques du matériau
composite. Concernant la matrice, I’utilisation de 1I’aluminium implique la présence d’une couche
de passivation qui inhibe la réactivité Al-C. Et enfin, la fabrication de matériaux composites par
métallurgie des poudres implique la présence de porosités qui peuvent nuire aux proprietés

thermiques.

Gréce a un design microstructural, I’orientation des plaquettes de graphite a été optimisée. En effet,
des matériaux composites & matrice aluminium et renfort graphite ont été fabriqués par Flake
Powder Metallurgy (FPM). Une poudre d'aluminium a morphologie plaquette (Alr) a été élaborée
afin d’obtenir une microstructure stratifiée et anisotrope avec une orientation préférentielle des
plaquettes d’Al perpendiculaire a I'axe de pression. La poudre Alr a été élaborée par broyage
planétaire ou des billes en acier permettent un micro-laminage de la poudre initialement sphérique.
Les conditions de broyage ont été optimisées afin d’élaborer des plaquettes d’Al sans acide gras.
En effet la présence de ce dernier dégrade la conductivité thermique de 1I’aluminium. Néanmoins,
I’augmentation de la quantité d’oxyde n’a pu étre évitée : I’augmentation de la surface spécifique
(4 fois supérieure) lors du passage d’une poudre sphérique a une poudre plaquette et I’aptitude de
I’aluminium a se passiver en surface, explique I’augmentation de la quantité¢ d’alumine (5 fois
supérieure apres frittage) et donc la diminution de la CT de Alr comparé a Als (195 W/m.K contre

217 WIm.K, respectivement).

L’élaboration de matériaux composites par FPM a eu un impact sur plusieurs facteurs comparé a

la métallurgie des poudres conventionnelle (Als):
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Les analyses effectuées par microscopie électronique a balayage ont montré que la poudre
Alr induisait une meilleure orientation des GF dans un plan perpendiculaire a I’axe de
pression comparé a la poudre Als. En effet pour le matériau fabriqué avec Als, des zones
de désorientations du renfort ont été observées.

Les analyses effectuées par microscopie électronique a transmission ont montré une
meilleure interface entre Alr-GF. En effet a I’interface Als-GF, de nombreux nano
espacements ont été observés. En opposition, une bonne adhésion entre la matrice et le
renfort a été observée a I’interface Ale-GF. De plus, la présence de carbure d’aluminium a
été démontrée au niveau de cette interface. Cela s’expliquerait par le contact plan-plan entre
le métal et le renfort, combiné a la fissuration de la couche d’alumine, favorisant ainsi la
diffusion de carbone et donc la germination de carbure AlsCs. La présence de ce carbure
ponctuellement a I’interface Al-GF permettrait d’éviter la formation de nano espacements
lors du refroidissement de 1’échantillon apres frittage.

Les mesures de densité par principe d’Archiméde ont montré que la densité relative des
deux types de matériaux composites (Als/GF et Alr/GF) diminuait lorsque la fraction de
renfort augmentait. Néanmoins, la densité relative des composites Alr/GF est supérieure ou
égale aux composites Als/GF. Cela s’explique par I’absence de porosité a I’interface Al-GF
mais aussi par le fait que la poudre Alr, ayant une surface spécifique plus importante,
minimiserait les contacts GF-GF générant de la porosité.

Le fait d’avoir un contact plan/plan entre la matrice et le renfort permet d’éviter la formation

de microdéformations du graphite au niveau de I’interface.

Tous ces facteurs permettent d’expliquer les conductivités thermiques in-plane (CTip) supérieures
pour les matériaux composites Al/GF fabriqués par FPM comparés aux matériaux composites

fabriqués par métallurgie des poudres conventionnelle.

Concernant le CTE, un comportement contre intuitif a été observé. En effet, aucun effet composite
significatif n’a été observé dans la direction in-plane alors qu’une diminution drastique du CTE+p
a eté observée, atteignant méme des valeurs négatives. De plus, un double comportement a eté
observé selon le domaine de température : a basse température, le matériau composite se contracte,
et a partir d’'une certaine température, il se dilate. Ce comportement peut s’expliquer par les

contraintes thermomécaniques genéré entre la matrice et le renfort. En effet, la matrice générerait
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une déformation du graphite dans le plan ab du graphite. Cela se traduirait par un plissement
macroscopique du graphite, et des décohésions entre les plans graphitiques. Cela provoquerait ainsi
une augmentation de 1’épaisseur du renfort. Lorsque la température augmente, la matrice se dilate
et provoque le déplissement du graphite. Le fait que tous les renforts diminuent en épaisseur va
compenser la dilatation de la matrice et donc générer une contraction macroscopique du matériau
composite (CTE négatif). A partir d’une certaine température, la réduction de 1’épaisseur des GF
n’arrive plus a compenser totalement la dilatation du métal, ainsi le matériau composite commence

a se dilater.

Il a aussi été montré que le procédé FPM a un impact sur les propriétés thermomécaniques du
systeme Al/GF. En effet, en plus de diminuer le CTE+p, le procédé FPM permet d’augmenter la
température de transition entre contraction et dilatation. En effet celle-ci passe de 160°C a 230°C.
Le fait qu’il y ait une interface ponctuellement chimique entre la matrice et le renfort induirait ainsi
une plus grande déformation du graphite. Le fait que le graphite soit mieux orienté et plus plissé
dans un matériau Ale/GF, provoquerait une diminution du CTE mais aussi une augmentation du

domaine thermique de contraction.

Durant les mesures de dilatation entre 40°C et 300°C, des déformations plastiques ont été observees
dans la direction through-plane. En effet au fil des cycles thermiques, 1’épaisseur de 1’échantillon
augmente. Le fait qu’il y ait de plus en plus de décohésions entre les plans graphitiques au fil des
cycles thermiques permettrait d’expliquer ces déformations plastiques macroscopiques. Apres une
vingtaine de cycles, les échantillons ne se déforme presque plus et conservent leurs propriétés de

contraction/dilatation.

Ayant & la fois des CTE incompatibles avec les matériaux céramiques (2-8x10° /K), et une
dilatation accompagnée d’une déformation plastique au cours des cycles thermiques, ces matériaux
composites sont inutilisable pour des applications type drain thermique. Ainsi des fibres de carbone
ont été ajoutées au systeme Al/GF afin d'obtenir un CTE compatible avec les matériaux céramiques

et sans déformations plastiques.

En effet, en comparant les CTE des systemes Al/FC et Al/GF, une complémentarité s’est révélée
dans les deux directions de mesures. Dans la direction in-plane, les GF n’ont pas d’effet significatif
sur le CTE alors que les FC permettent de diminuer le CTE. Dans la direction through-plane, 1’ajout

de GF provoque une diminution drastique du CTE alors que les FC provoquent une augmentation
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du CTE. De plus, la variation du CTEr en fonction du pourcentage volumique en FC a pu étre
corrélée a la percolation géométrique et mécanique des fibres de carbones. En effet, les percolations
géométrique et mécanique ont été estimées experimentalement : la percolation geométrique se situe

entre 5% et 7,5% de FC et la percolation mécanique se situe entre 20% et 30% de FC.

En élaborant des matériaux composites a renforts multiples (GF+FC), I’ajout de FC au systéme
Al/GF a permis d’augmenter le CTE+p et de diminuer le CTEp. De plus, 1’ajout de FC, permet de
minimiser la déformation plastique du matériau dans la direction through-plane. En effet, des la
composition en carbone (40%GF+10%FC), les courbes de dilatation deviennent linéaires et ne
présentent presque plus de déformations plastiques. Dans la direction in-plane, la dilatation est
linaire et sans déformations plastiques. Concernant les GF, en plus d'augmenter le CTp de la
matrice, ils permettent de diminuer le seuil de percolation mécanique des fibres de carbone
favorisant ainsi la formation d’un squelette rigide de fibres de carbone entre les GF dés 10%vol et
donc une diminution drastique du CTEjp. Cela a permis d’atteindre un CTEp de 9,2x10° /K et une
CTi 372 W/m.K pour un matériau composite Al/(40%GF+10%FC) élaboré par métallurgie des

poudres conventionnelle.

Ayant travaillé sur une fraction volumique en carbone (GF+FC) de 50%, le frittage en phase liquide
a été utilise pour fabriquer des composites Al/C denses. La quantité d'alliage en phase liquide a
ainsi été optimisée pour une teneur en carbone de 50% en volume. L'addition de 10% volumique

d'alliage Al-12%m.Si & la matrice a permis :

e L'augmentation de la densification relative.

e L'augmentation de la CTp de matériaux composites Al/(GF+FC).

e Ladiminution du CTEp et I'augmentation du CTEre des matériaux composites Al/C.

e La présence d’une phase liquide dans les points de contact carbone-carbone qui conduirait

a la consolidation du squelette GF+FC observé par tomographie X.

La combinaison de deux renforts aux propriétés complémentaires et le frittage en phase liquide ont
donc permis d’aboutir a des matériaux composites Al/C ((Aloossvol +Al-Sizovor5)/(40%GF+10%FC))
avec une haute CTip (397 W/m.K) et un faible CTEpr (8x10° /K ; sans déformation plastique).
Ainsi les matériaux composites développés dans cette étude ont une CT comparable au cuivre, un

CTE comparable a I’alumine et une densité plus faible que 1’aluminium (2,44) lui conférant une
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CT spécifique élevée (0,163 W.m%Kg.K). Figure 6.1.a résume les propriétés thermiques in-plane
des matériaux composites (Al+Al-Si)/50%(GF+FC).

8

g B &8 8

In-plane CTE (10°/K)

s

In-plane Thermal Conductivity (W/m.K)

g

: : : : 0
0 10 20 30 40 50 vol.% CF
50 40 30 20 10 0 vol.% GF
vol.% Carbon

Figure 6.1.a CTip et CTEp des matériaux composites (Alsossor. +Al-Siiovo1.9%)/50%(GF+FC)

6.2. Perspectives
6.2.1. Elaboration de composites a renfort mixte par FPM

Le procédé FPM pourrait étre utilisé pour fabriquer des matériaux composites Al/(GF+FC) afin
d’optimiser 1’orientation des deux renforts dans un méme plan et ainsi améliorer les propriétés
thermiques. Néanmoins, le fait que les fibres de carbones n’aient pas de compatibilité de forme
avec les plaquettes d’aluminium pourrait avoir un impact négatif sur les propriétés macroscopiques
du matériau composite. Le procédé FPM pourrait aussi étre combiné au frittage en phase liquide

pour élaborer des matériaux composites Al/50%GF.
6.2.2. MEB en température

Des analyses MEB en température des matériaux composites Al/GF permettrait d’observer la
diminution de I’épaisseur du graphite quand la température augmente et 1’augmentation de
I’épaisseur quand la température diminue. Ces analyses permettraient ainsi de confirmer le
mécanisme hypothétique du plissement/déplissement macroscopique du graphite et I’observation

MET de décohésion au sein des plaquettes de graphite.
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6.2.3. Cyclage thermique

Les conductivités thermiques montrées lors de cette étude ont été mesurées apres frittage.
Cependant, il faudrait s’assurer de la viabilité de ces CT apreés cyclage thermique. La Figure 6.2.a
présente le programme thermique (standard) que subiront les matériaux composites sélectionnes.
Le cycle commence ainsi par un palier & 150°C pendant 40 minutes, puis descend a une température
de -45°C pendant 30 minutes et enfin une remonté a 150°C pour commencer un nouveau cycle. Ce
cycle est ainsi répété 500 fois. Tous les 100 cycles, la diffusivité thermique est mesurée afin de
déterminer la conductivité thermique des matériaux composites. Cette analyse doit ainsi permettre
de déterminer si la conductivité thermique se maintien ou si elle se détériore. En effet le risque
avec les composites, est qu’il y ait décohésion a I’interface matrice-renfort (pour les interfaces
mécaniques notamment). Cette décohésion générée par I’expansion et la compression du composite
au fil des cycles thermiques, ne permettrait plus d’assurer le transfert de propriétés entre la matrice
et le renfort, ce qui provoquerait une chute de la conductivité thermique et une augmentation du
CTE.

+150°C / 40 min

Température

-45°C / 30 min

Temps

Figure 6.2.a Programme du cyclage thermique appliqué aux matériaux composites
6.2.4. Propriétés mécaniques des matériaux composites Al/C
Comme il a été montré dans cette étude, I’ajout de renforts carbones permet d’améliorer
significativement les propriétés thermiques de la matrice métallique. Néanmoins, cela provoque

aussi une chute drastique des propriétés mécaniques [115]. En effet le Tableau 6.2.a présente les

résistances a la traction (UTS ; MPa) de différents métaux et composites Métal/GF. Ainsi pour un
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composite AI/GF, ’UTS passe de 142 MPa a 15 MPa. Ainsi pour minimiser cette chute des
propriétés mécaniques, des renforts nanométriques tel que le SiC pourraient étre ajoutés afin que

le composite ait une bonne tenue mécanique.

Table 6.2.a Résistance a la traction (MPa) de différents composites Métal/50%volGF [115]

Résistance a la traction (MPa)

Graphite Cu Al Mg-0,9Ca
0%vol 265 142 177
50 %vol 29 15 26
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