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Introduction Générale

Contexte et objectif de ’étude

L’industrie aéronautique et spatiale doit réponanen souci permanent de performances
technologiques, d’économie d'énergie (réduction ldeconsommation de carburant) et
économique (diminution de colt de maintenance gearails). Cela nécessite I'emploi de
matériaux légers et présentant des propriétés nupezn et thermiques suffisantes. Les
matériaux composites sont des matériaux de chaix pgpondre a ces cahiers des charges
séveres. Composeés de renfort et de matrice, ilsctassés en trois catégories en fonction de
la nature de la matrice.

Les composites a matrice organique (CMO) renfoesés des fibres de carbone ou de
verre occupent une large place dans le marchéadehautique en raison de leur faible colt
de fabrication associé a une extréme légeretéebanne résistance mécanique. Cependant,
ilIs ne peuvent étre utilisés a des températuregeédedu fait de la nature de la matrice
(matrice organique thermoplastique ou thermoduaibiesqui se dégrade).

Les composites a matrice céramique (CMC) et mgtal(CMM) ont été développés a la
fin du 20™®siécle pour répondre & la pression des besoinsatiriaux thermostructuraux qui
font parties des programmes aéronautiques, spattauditaires.

Les CMC font I'objet d’'un véritable intérét du fale leurs propriétés. En effet, ce sont
des matériaux thermostructuraux adaptés a linduskéronautique et spatiale. Leurs
propriétés intrinseques : réfractaires, haut modidéasticité, dureté élevée et bonne inertie
chimique avec une masse volumique assez faible lpomatrice, plus la bonne ténacité par
'apport des renforts fibreux en font des candidaésls. Ainsi, la société Herakles du groupe
SAFRAN développe des CMC depuis plus de 30 ansptemiers CMC sont les composites
C/C, largement utilisés dans le domaine spatialpe@dant, leur faible résistance a
'oxydation a partir de 450°C limite leur utilisati et durée de vie. Herakles s’est donc
orienté vers la production de composites non oxy&i€¥/SiC car le carbure de silicium
résiste mieux au fluage que les céramiques oxyugsen résistant a I'oxydation jusqu’a
1500°C.

Pour renforcer ces CMC, il existe actuellement,sunarché, trois générations de fibres a
base de SiC issues de processus de fabricaticgaratits. Les fibres de premiére génération
contiennent une quantité importante d'oxygene (emvi12%) responsable de leur
dégradation a partir de 1000-1100°C. Les fibresl@exieme génération ont été développées
dans un second temps, elles conservent leurs ptéprusqu’a 1200°C mais la présence de
carbone libre (C/Si = 1,39) limite encore les prégs. Les fibres de derniére génération qui
possedent moins de carbone libre présentent unkeumei rigidité, une tenue au fluage
importante, une bonne résistance a lI'oxydation jizsd.500°C et une stabilité thermique
jusqu'a 1600°C. Ainsi, ces dernieres fibres ingmsement supérieures aux fibres de
générations précédentes, permettent d’envisagerliaration des performances générales
des CMC. En contrepartie, ce sont les plus colgeuse



Aujourd’hui, le développement et la baisse des @lvenir des fibres SiC de derniere
génération en font des candidates idéales pouragpkcations aéronautiques, spatiales et
militaires qui nécessitent des conditions de teatpées et de sollicitations mécaniques
élevées pendant de longues durées. Cependant, terianacomposite n’est pas simplement
constitué de fibres et d’'une gaine de matrice. &fopnance est tributaire d’'un troisieme
constituant, l'interphase. Cette interphase do# éptimisée afin d’assurer I'équi-répartition
des contraintes thermiques et mécaniques lorsutiésktion du composite final, rendre le
composite tenace et garantir une bonne résistahmeydation.

Les matériaux d’interphase les plus utilisés semqyrocarbone (PyC) et le nitrure de bore
(BN) car ils sont de types lamellaires. En effetyssollicitation mécanique, des fissures vont
d’abord se créer dans la matrice et doivent étreédé par l'interphase pour protéger le
renfort fibreux d'une rupture prématurée. Les ipb@ases de type lamellaire (feuillets
paralleles et perpendiculaires aux fissures mathés) permettent de bien dévier les fissures.
BN présente un avantage sur le PyC : une meilleumee a I'oxydation. En effet, le début de
la température d’oxydation du BN cristallisé soasdrme hexagonale est de 800°C contre
450°C pour le PyC.

L’objectif de cette thése est I'optimisation ddi¢éason interfaciale des CMC renforcés par
des fibres de dernieres générations, les fibredieddlon S (HNS). L’interphase BN va
principalement étre étudiée du fait de sa meilleésistance a I'oxydation que le PyC.
L'utilisation de ces nouvelles fibres implique daimmiser leur couplage avec l'interphase car
la liaison entre ces deux constituants doit restéfisamment forte pour que linterphase
puisse jouer son role. La maitrise de l'interfabeefinterphase sera donc I'objectif principal
de ces travaux. Elle pourra nécessiter la modifinatle la surface de la fibre a l'aide de
traitements spécifiques avant le dép6t de I'integghpour améliorer son adhésion.

Le comportement global de [linterphase et en paidc celui de [linterface
fibre HNS/interphase BN sera caractérisé a l'aidecdmposites modeles & matrice SiC,
nommeés minicomposites élaborés par CVI (ChemicapoYalnfiltration). Différentes
campagnes de caractérisations vont étre effectudegphologiques, mécaniques et physico-
chimiques.

Ce mémoire comporte cing chapitres :

- Le premier chapitre constitue un rappel bibliogigph des différents points
abordés durant la thése. Plus précisément, il ptédes différents constituants
d’'un composite et détaille les propriétés des §ide-Nicalon S. Les différentes
solutions pour améliorer la liaison interfacialéré/matrice sont résumées en
évoquant notamment différents traitements de fibres

- Le deuxieme chapitre présente le matériau d’éttdere moyen d’élaboration par
CVI avec une étude bibliographique. Les différenezhniques de caractérisation
employées au cours de cette thése sont égalentsanpées.



Le troisieme chapitre permet de connaitre le cotepoent des fibores HNS avec
linterphase PyC. En effet, cette interphase eggelment employée dans de
nombreux CMC avec les fibres de premiéres et dewesegénérations. Différents
états de surface de fibres ont été étudiés.

Le quatrieme chapitre est dédié aux choix de certaconditions d’élaboration de
l'interphase BN qui ont un impact sur ses propsétesur la démarche a employer
pour la suite de I'étude. Une fois les parameétbessf une étude comparative entre
minicomposites a interphase PyC et BN est présentée

Le cinquiéme chapitre présente I'étude de l'infliceede la nature de la surface des
fibres Hi-Nicalon S sur les propriétés mécaniquesca’interphase BN. Dans
I'optique de renforcer la liaison interfaciale #interphase, différents traitements
de fibres sont présentés ainsi que les résultéa&snob sur minicomposites.
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Chapitre 1 : Synthése bibliographique
Optimisation de I'interface dans les composites SiC/SiC

1) Les constituants des composites SiC/SiC

Un composite SiC/SiC est défini comme lI'assembldgefibres a base de carbure de
silicium densifiées par une matrice de méme natmére ces deux constituants, un troisieme
élément est ajouté afin d’assurer la liaison imtgdle, il s’agit de l'interphase. Ces trois
éléments sont décrits dans les paragraphes qu@rguiv

1-1) Les fibres SiC

Les premiéres fibres a base de carbure de silicininété développées dans les années

70 par Yajimaet al. [YAJI 1978] a partir d’'un précurseur organosilicike polycarbosilane
(PCS)(figure 1). Le PCS est lui-méme obtenu par déchloruratiomichéthyldichlorosilane
((CH3),SiClL) en présence de sodium, puis subit un réarrangentierde Kumada (en
présence de catalyseur ou sous pression) a partimgethylpolysilane obtenu. Ces fibres de
diamétre 15 um ont été commercialisées sous le d@rilicalon par la société japonaise
Nippon Carbon en 1982. En parallele, une autreésbcjaponaise, Ube Industries, a
développé des fibres SiC en introduisant des él&smenetalliques [ISHI 1922] [YAMA
1988]. Ces fibres ont la particularité de présentediametre plus faible (11 um environ) et
d’avoir une section plus uniforme.

CH H Chiy "'-“|'--".::." CH; CHy CH

Figure 1 :Modéle de la structure chimique du polycarbosilgh#AR| 1999]

Différentes générations de fibres SiC sont comrasées notamment au Japon,
premier producteur mondial de fibres SiC, par lesé&és Nippon Carbon et Ube Industries
(figure 5).

Les fibres SiC de premiere génération (Nicalon ggbdh Carbon, et Tyranno LoxM,
ZM ou AM de Ube Industries) sont élaborées a pattir polycarbosilane (PCS). Ube
Industries propose une large gamme de fibres Séfte@listinction vient de l'introduction
d’'une faible quantité d’éléments métalliques danprécurseur PCS. Il s’agit du titane (PCS
+ alcoxyde de titane = PTC, donnant la homenclature), du zirconium (PCS + acétyle
acétate de zirconium = polyzirconocarbosilane PAC dpnne la nomenclature Z) et
aluminium (PCS + acétyle acétate d’aluminium Fyatuminicarbosilane PAC qui donne la
nomenclature A).

La premiére étape consiste a filer le polymere @io(@00°C) sous atmosphere inerte. Une
réticulation par oxydation ménagée (donne la notature M pour les fibres Tyranno) est
ensuite réalisée pour former une structure tridsiemelle infusible avant d’obtenir la fibre
finale par pyrolyse entre 1100 et 1300°C sous gbim&r® inerte.

9



Chapitre 1 : Synthése bibliographique
Optimisation de I'interface dans les composites SiC/SiC

Ces fibres présentent des grafySiC (3C) (structure cristalline similaire au diam)ade
petite taille (1 & 2 nm pour la Nicalon). Elles ttennent également une proportion
importante d’'oxygéene (environ 12 % atomique) insgaé@s une phase amorphe Si-O-C et
impliqué dans les liaisons Si-O-Siglre 2)

a4

|
0
|

S

Figure 2 :Structure chimique des fibres de premieres géramafBUNS 2006]

La surface de ces fibres est riche en carbone filFsent sous forme d’unités structurales de
base (USB) hydrogénées [CHOL 1995] (provient desiges méthyles) et d’'oxygene présent
sous forme de silice et de continuum & (x+y=4) sur une dizaine de nanometres
d’épaisseur. Leur surface reste difféerente de €asghimique de l'intérieur de la fibre et
s’éloigne du rapport stcechiométrique Si/C. Les pétfis mécaniques s’en trouvent affectées.
Ainsi, la présence de phase amorphe oxygéndesetones inhomogénes riche en carbone
participent a la dégradation de la fibre a pargr XD00-1100°C, conduisant a une perte
importante des propriétés mécaniques (faible tenutuage et module de Young faible). En
effet, a ces températures, le carbone s’'oxyde ph#se amorphe Si-O-C se décompose en
SiO (g) et CO (g) ce qui rend la structure pordBs2Ul 1995].

Les fibres de deuxieme génération (Hi-Nicalon dppdn Carbon et Tyranno Lox-E,
ZE, AE de Ube Industries) se différencient desefibide premiére génération par une
réticulation sous irradiation électroniqgue (nhomatale E pour les fibres Tyranno) et sous
atmosphere d’hélium. Cette technique permet unetioBades précurseurs polymeéres en
produisant des radicaux libres et des produitsugapar scission des liaisons chimiques telles
gue Si-CH, Si-H et C-H. En-dessous de 550°C, la réticulatenfait entre les chaines
principales induites par la déshydrogénation desiggs Si-H. Entre 550°C et 800°C, la
réticulation des chaines se poursuit avec I'élimiamades composés organiques L i H
produisant ainsi une fibre inorganique. Aprés 80@tGusqu’a 1000°C, la décomposition de
C-H entraine ['élimination compléte de I'hydrogén€e procédé permet de baisser
considérablement le taux d’'oxygene dans les fifineges, entre 0,5 et 1 % atomique pour les
fibres Hi-Nicalon et d’abaisser la présence d’oxiose de silicium (Si¢C;.42) puisque les
liens entre précurseurs polymeres se font sansemeydigure 3) Les fibres Hi-Nicalon
contiennent plus de carbone libre que les fibresldn : la diminution de I'oxygéne rend plus
difficile 'oxydation du carbone. Les cristaux darbure de siliciunf présentent une taille
plus importante que dans la fibre de premiere @géioér Nicalon (tailles comprises entre 2
et20 nm). En effet, la diminution de phase amorphgyénée permet d’obtenir des grains de
SiC plus larges mais ils restent limités par lsspnee de carbone libre.

Les fibres Tyranno Lox-E développées par Ube Intasstcontiennent une quantité
d’'oxygéne non négligeable : il a été réduit seulmde 5% at. Cela vient du groupe
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d’alcoxyde de titane utilisé dans le polymére gumirdduit des liaisons Ti-O qui se
transforment au-dessus de 700°C en especegOJiC@be Industries a décidé de ne pas
commercialiser ces fibres et s’est concentré sautdes gammes de fibres comme les
Tyranno ZE (le groupe alcoxyde de zirconium coritianins d’oxygene).

Les fibres de deuxieme génération présentent dedsoproprietés mécaniques (augmentation
du module de Young : 270 GPa pour la Hi-Nicalontemi220 GPa pour la Nicalon) qui se
conservent jusqu'a 1200°C, et possedent une nreil@nductivité thermique du fait de la
taille des grains SiC plus importante. Néanmoisptésence de carbone libre de type
turbostratique implique une tenue au fluage querpsrfectible et limite encore la résistance
a I'oxydation.

/

V&

Figure 3 :Structure chimique des fibres de deuxieme générfBoNS 2006]

Les fibres de derniere génération (Hi-Nicalon typecommercialisées par Nippon
Carbon, maintenant NGS advanced fibers et TyranAop&r Ube Industries) ont été
développées dans l'optique de se rapprocher auxndiesi conditions quasi-staechiométriques,
c’est-a dire de réduire I'excés de carbone librergpport aux fibres de deuxieme génération.
Cet état est obtenu avec des conditions spécifitussde la pyrolyse qui s’effectue en
atmosphere sous hydrogéne. La société Nippon Calansi réussi a obtenir une fibre SiC
guasi-stoechiométrique (C/SIiC = 1,05) avec un taxatbone libre aussi bas que possible
(environ 3 % atomique) et un taux d’oxygene plubléa(environ 0,2 % atomique) que les
fibres de deuxieme génération (0,5-1 % atomiqua)tdille des cristallites Si@ est plus
importante que les autres (50-150 nm, taille phapdrtante du fait de la faible présence
d’'oxygéne et de carbone). Cependant, cette fibksgmte encore quelques imperfections. La
présence d'oxygene sous forme d’oxycarbure deiwsiticlimite sa tenue en température
(1450°C) et la fibre ne présente pas une bonneumivdé thermique ainsi qu’une excellente
tenue au fluage. Une possibilité est de traiteraatd température ces fibres afin de faire
grossir les grains SiC. Cependant, ce traitememiggue le dégazage des fibres rendant la
structure poreuse (dégradation des propriétés rnupees).

Pour palier ce probléme, la société Ube Industiiéstroduit dans son processus un
agent métallique, I'aluminium sous forme d’'acétgétate d'aluminium qui réagit avec le
précurseur PCS. L'aluminium participe a la rétitiola de la fibre et joue également le réle
d’agent de frittage. La pyrolyse s’effectue en détapes : une réticulation jusqu'a 1200°C et
sous atmospheére inerte, puis les phases oxydeceedésent entre 1600°C et 1800°C sous
H,. L'aluminium vient combler les porosités créées fpatage a haute température. Cette
technique permet d’obtenir des fibres de hautesitiEnavec peu d’oxydes et des tailles de
grains supérieures a 100 nm. Les fibres Tyrannop&aluites contiennent moins de 2 %
atomique d’aluminium et présentent une tres haariad a température (1900°C), une bonne
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conductivité thermique mais une tenue au fluageregte plus mauvaise que la Hi-Nicalon S
(figure 4) Ce résultat provient de la présence de I'alunnniu

La société américaine Dow Corning a également dépél des fibres de troisieme
génération en s’approchant du procédé des fibreanhp S. Ces fibres nommées Sylramic
sont issues du précurseur PTC auquel du bore mgeagfin d’agir comme agent de frittage.
Les fibres Sylramic comme les fibres Tyranno S,senéent une excellente tenue en
température (1850°C), une bonne conductivité thgumiavec peu d’oxyde mais une
mauvaise tenue au fluage du fait de la présent®ie Dow Corning a donc pensé a éliminer
ce bore en nitrurant (par,Na pression atmosphérique la surface des fibrearBig. Il s’agit
des fibres Sylramic i-BN commercialisées mainterjaant la société américaine ATK COlI
Ceramics. Ces fibres se distinguent surtout parttés bonne résistance a I'oxydation (due a
la présence de bore). Elles contiennent envirorP®&. de titane et 4,2 % at. de bore sous
forme de grains TiB[JONE 2000][DI CA 2005]. La tenue au fluage es&fiarée mais reste
encore inférieure a celle de la Hi-Nicalon S. Cestat est attribué au fait que comme pour la
Tyranno S, la taille des grains de SiC n’est pafume en surface et au coeur de la fibre [DI
CA 2013]. Afin de palier cgrobleme, les fibres Sylramic ont été nitruréedassus de la
pression atmosphérique souspMr donnant les « super » fibres Sylramic i-BN ppdisentent
toutes les caractéristiques souhaitées (stabilitéadte température, fluage, résistance a
I'oxydation). Cependant, ces fibres ne sont pasnsernialisées.

2.5]

1400°C / 275 MPa il

- Hi-Nicalon

2.0 air
=
s’ 1.51
«
= ’ sy Super
Cg- i1 / __—Sylramic Sylramic-iBN
g 1 - 1
T ,."/ SA |
@ | i i e Y
0N e == T SyamiciBN_mcaion s|
B e o v
L e T e
0.0 | PR .
0 10 20 an 40 50

Figure 4 :Comportement au fluage de différentes fibres[BICCA 2013]

Pour conclure, les procédés de fabrication fibees de troisieme génération
permettent de limiter les défauts, les imperfedi@nla surface ou encore les inclusions
internes. Ainsi, elleprésentent une meilleure rigidité (module de Young le plus élevé :
420 GPa pour la Hi-Nicalon Syne tenue au fluage amélioréet unebonne résistance a
'oxydation. Cependant, les fibres commercialisées par leegb®NGS advanced fibers, du
fait de leur faible taille de grains SiC présent@n¢ mauvaise conductivité thermique et une
tenue limitée a haute température. Les sociétés lhithestries et ATK COI Ceramics ont
introduit dans leur procédé un agent de frittagequi réduit néanmoins la tenue au fluage.
Seule la fibre super Sylramic i-BN permet d’allieutes ces caractéristiques.
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La figure suivantgfigure 5) récapitule les différents procédés pour obtersrtieis
générations de fibres SiC.

Précurseur polyvmere (PCS, PTS, PZS, PAC)
-[SICH;H-CH; ]~
Masse moléculaire ~1500

Erape de filege ~300°C sous atmosphéne inerie

Fibres fusibles
|
| |

Réteulation par ax voation Rddewlarfon par Bomhardement dlecimrigue o He
L100-20RC St o e trepdtement thermigue —300 %0

| I

Fibres crues infusibles Fibies croes infusibles
Liaisons 5i-0-51 et 51-0-C Liaisons Si-Siet 510

Pyrolyse ~ 1200-1300°C i Pyrolyse ~ 1300-1300°C : Pyrolyse ~ 1600°C
S0us atmosphére inerte sous vide . sous atmosphere de H,
Fifires de % pendration Fibres de 25 péndration Fibrex de 35 péndraton

Nippon Carbon || UbeIndustries Nippon Carbon || UbeIndustries : Nippoen Carbon
: Hi-Nicalon TyrannoLoxE | Hi-Micalon S
H Tyranno ZE 5
T}'rarLrllJZf'-'i E L
: Dgrage an bove (agen de frinage) Dow Curnlug
TyrannoLoxM~ =~ Trabement therwique >1800°C sous by . . 5|  Sylramic
Tyrannoe AM —--é————-——— e e T
Y Trenltenrent thermigue Ube Industries
= [ RO0°C sous H TyrannoSA

Figure 5 :Procédés d’élaboration des fibres SIEUYO 2012]

D’un point de vue économique, les fibres qui préssines plus hautes performances sont les
plus colteuses. A titre d’exemple, les colts desedi de la série Nicalon étaient en 2006
respectivement pour la premiére, deuxiéme et &wisi génération : 2000$/kg, 8000%/kg et
13000%/kg [BUNS 2006].

Le tableau | résume les différentes propriétésadéainille des différentes générations de
fibres SiC.
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Tableau | ; Propriétés comparatives de différefibees SiCIDONG 2001] [ICHI 2000] [DI CA 2013]

. o ~r Tyranno Lox | Tyranno Tyranno .
Nicalon Hi-Nicalon | Hi-Nicalon S M 7E SA3 Sylramic
Diamétre de fibre (um) 14 14 12 11 11 8 10
Tex (g/1000m) 210 200 180
Contrainte a rupture (MPa) 3000 2800 2600 3300 3500 2800 2800
Module d’Young (GPa) 220 270 420 187 233 380 400
Déformation a rupture (%) 1,4 1,0 0,6 1.8 1,7 0,7 7 0
Conductivité thermique
(W/m.K) 8 18 65 46
Temperatur_e d’utilisation 1100 1200 1650 1900 1850
maximum
Si(% at.) 39,5 41,6 48,7 36,9 38,5 47,8 46,7
C(% at.) 48,5 57,8 51,0 50,5 59 51,8 46,7
c " O(% at.) 12 0,6 0,2 11,8 2,3 0,4 1
omposition - .
chimique Hétéro- Ti 0,9
elément (% Ti 0,7 Zr 0,2 Al<1,4 B4,2
at.) N 0,6
C/Si 1,31 1,39 1,05 1,37 1,54 1,08 1
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1-2) La matrice SiC

La matrice a pour principal rble dprotéger et lier les fibres entre ellesC’est elle
qui assure la densification du matériawet lui donne sa forme finale. Le carbure de siliti
posséde d’excellentes propriétés qui en font udidansollicité pour les composites a renfort
de fibres de carbone et de carbure de siliciumreOsgs caractéristiques thermomécaniques
(contrainte a la rupture et module de Young élesé&silité thermique jusqu’a 2500°C), il
présente une bonne résistance aux chocs thermegjuese faible densit@ableaull). Le
composeé SiC présente une dureté élevee : 13 sinellé de Mohs, se situant juste apres le
diamant, le carbure de bore et le nitrure de bobequie.

La matrice de carbure de silicium peut étre élab@ad infiltration chimique en phase vapeur

(CVI: Chemical Vapor Infiltration). Cette technijde choix permet d’avoir une certaine

flexibilité au niveau du procédé (parameétres porssitempératures, débits) tout en obtenant
une bonne qualité de SiC. La matrice obtenue esiposée de cristallites de carbure de
silicium B, c'est-a-dire 3C-SiC. Elle présente une structtubique faces centrées (a=

0,436 nm)(figure 6).

o es

Figure 6 :Maille de SiCs [QMA 2008]

Du fait de son élaboration par voie CVI, la matri®i€ présente une microstructure de type
« cbnes de croissance ». Cependant si elle peroltedir du SiC de grande pureté, cette
technique d’élaboration entraine une porosité @nalportante (15-20%) [NASL 2005].

D’autres techniques d’infiltration peuvent étre kgueees par exemple par voie liquide. Il peut
s’agir du procédé PIP (Polymer Infiltration and &tysis) ou aussi appelé LPI (Liquid
Polymer Infiltration). Des polymeres a base de caebet de silicium (carbosilanes) liquides
ou en solution sont introduits dans les préform&culent et pyrolysent a haute température
pour donner du carbure de silicium amorphe. Potgimalre un taux de densification
satisfaisant, il est nécessaire de répéter plussitais les cycles d’imprégnation/pyrolyse
(généralement 6 & 10 cycles).

Une autre voie liquide largement utilisée est caida RMI (Reactive Melt Infiltration). Dans
ce cas, le précurseur fondu introduit (du silicippur donner SiC) réagit avec la préforme
fibreuse consolidée au préalable par du carbonterfabpar CVI ou PIP) pour donner du
carbure de silicium a haute température. Cettenique nécessite une viscosité du métal
fondu suffisamment faible et un mouillage conveaabfin que le métal s'infiltre par
capillarité. Avec cette technique, il est possitderéduire la porosité a 3%. Cependant, apres
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infiltration, le composite conserve du silicium rib résiduel qui induit une baisse du
comportement a haute température du matériau anhangaise tenue au fluage.

La matrice SiC peut également étre élaborée pa& sfiamique. Dans ce cas, la matrice est
générée a partir d'une poudre céramique mise gresg®n dans un liquide. Cette barbotine
doit étre stable et homogéne (nécessite la préselecalispersants). Pour permettre
limprégnation de la poudre dans la préforme, ewest créé dans une enceinte contentant la
barbotine dans laquelle baigne la préforme. L'afispnt dans la porosité est remplacé par la
poudre contenue dans la barbotine. L’échantilldreasuite séché pour éliminer le solvant et
ne conserver que la poudre infiltrée. Cette tealmig’est cependant pas suffisante pour
densifier le matériau et combler les porositégadt ensuite soit fritter le matériau (possible
seulement avec une préforme 1D), soit réaliser dwiMla technique du PIP. Il s’agit d’'un
procédé hybride.

Enfin, une technique plus récente, SPS (Spark Rl&imtering) permet de densifier SiC par
frittage. La technique consiste a placer les pssuns dans une enceinte généralement
constitué de pistons en graphite. Un courant édpetr passe a travers l'enceinte ce qui
permettrait de générer un plasma. L'augmentatioprdssion et de température permet aux
grains de chauffer sans atteindre la fusion etaddescer. Cette technique permet d’obtenir
des matériaux avec de bonnes propriétés mécangudermiques ainsi qu’une porosité
résiduelle inférieure a 5 %. Cette technique auétisée afin de densifier des CMC. Il s’agit
des travaux de J. Magnagit al. [MAGN 2013]. Les auteurs ont utilisé un procédédiige
pour densifier des fibres de carbone avec une ceaBiN,. Les fibres carbone sont dans un
premier temps recouvertes d’'une couche de PyCrijimise) et de SiC (permet de protéger
les fibres) par CVI, puis une barbotine contenantpbudre SN, est infiltrée dans la
préforme. La densification de cette poudre s’effeqar SPS.

Le SIiC B est compatible thermiquement et chimiquement degscfibres SiC comme en
témoigne les valeurs de coefficient de Poisson ’ekpdnsion thermiques qui sont
voisins(tableau I).

Tableau Il ; Propriétés mécaniques de la matriCedbtenue par CVI et de la fibre SiC Hi-
Nicalon S[ICHI 2000]

Matrice SiC Hi-Nicalon S
o (10°%K) 4,5 5,1
v 0,18-0,19 0,12
o"(MPa) 200 260
e" (%) 0,6
E(GPa) 400-440 420
Masse volumique (g/cth 3,21 3,10
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La matrice SiC est largement utilisée dans les GliCfait qu’elle permet de protéger les
fibres contre I'oxydation en créant a sa surface esuche de silice (S

1-3) L'interphase

1-3-1) Propriétés de l'interphase

L'interphase est le troisieme constituant du coritppglle se situe entre la fibre et la
matrice. Elle va permettre de contréler la liaigterfaciale entre les deux premiers éléments.

Le comportement mécanique des matériaux CMC sastdnverses » car la déformation a
la rupture de la matrice est inférieure a celle fd@gs. Ainsi, la matrice se fissure avant les
fibres. Plusieurs types de comportements mécaniqoesainte ¢) - déformation £€) sont
observés en traction en fonction de la force diaison interfaciale fibre-matricfigure 7) :

- (a): la liaison interfaciale est trop forte, lesstires se propagent en mode | (ouverture
perpendiculaire a la propagation des fibres, pascdasommation d’énergie
importante). Les fibres se rompent prématurémednt’agit d’'un comportement
fragile.

- (b) : la liaison est trop faible, seul le renfarpporte la charge et il y a propagation des
fissures en mode Il (parallele a la fissure, glisset droit). Le comportement du
composite est donné par celui de la fibre.

- (c): la liaison est intermédiaire : le composite€gente un comportement pseudo-
ductile. La rigidité du composite diminue progrgssient au cours de la sollicitation.
C’est le comportement recherché.
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Figure 7 :Comportement mécanique de composites CMC seldensité de la liaison
fibre-matrice : liaison trop forte, (b) : liaisomdp faible, (c) : liaison intermédiairdACQ
2007]

L’interphase doit pouvoir améliorer les propriét@gcaniques du composite. Elle doit
permettre un meilleur contréle de I'organisation’dadommagement des CMC en favorisant
la multifissuration de la matrice et la déviatioesdfiissures paralléles aux fibres. Elle doit
dissiper I'énergie de propagation des fissures.r Rmla, le troisieme constituant doit
présenter certaines propriétés [NASL 1995] :

- Il doit jouer le réle defusible mécanique c’est-a-dire présenter une faible rigidité
ainsi qu’'une faible résistance au cisaillement, patible avec une liaison
fibre/matrice qui ne soit pas trop forte mais s#fmment faible. L’interphase doit
pouvoir aussiassurer le transfert de chargeentre fibre et matrice. Ainsi, il est
souhaitable que la rupture soit cohésive, au seitiimterphasgfigure 8. Le cas le
plus critique est la rupture adhésive, le compoetgnmécanique du matériau est celui
d’une liaison trop faible. Cette configuration pé&ite évitée si I'interphase est bien
adhérente a la fibre.

Fibre Fibre

L
i
i
%)
%) WA
) ¥
RREEEE
=

ot
oo

\ Interphase

Rupture adhésive Rupture cohésive

Figure 8 :Différents schémas de fissurations de compoHIBOI 1993]
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- Il doit constituer unéarriere diffusionnelle pour protéger les fibres vis-a-vis de
I'oxygene.

- L'interphase doit aussitténuer les sur-contraintes locales d’origine thenique. En
effet, lors de la phase de refroidissement, leétkffice des coefficients de dilatation
entre les différents constituants provoque I'agjmari de contraintes résiduelles
d’origine thermiquéfigure 9:

. - T
matrice Gi
T
n
T
ar
fibre

matrice

Figure 9 :Schéma de contraintes thermiques dans un composd&ectionnel[RAPA
2002]

c]? et of, sont les contraintes résiduelles thermiques axidbns la fibre et la matrice”
représente la contrainte radiale résiduelle adifiace.

Dans le cas d'un composite unidirectionnel, lestradmtes thermiques résiduelles peuvent
étre définies selon les équations suivantes [PIGED]L:

o7 = Et.En.(1-V5).(To-T).(0f-0m)/Ec
oy = —E#.Em.(1-V5).(To-T).(0-0um)/Ec 1)
01 = En.(To-T)- (as-am)/ [(1+0m)+ En.(1-vm)/ Ef

T . température d'utilisation du composite,

To : température d’élaboration,

E:, Em, Ec : modules d’Young (de la fibre, de la matrice etcdmposite respectivement),
Vs : fraction volumique de fibres dans le composite,

a : coefficients de dilatation

v : coefficients de Poisson.

o;,0m , 0 : contraintes thermiques résiduelles des fibredadnatrice et de l'interface

fibre/matrice.

Ainsi, si ot >om, la matrice est longitudinalement en compressam,qui retarde
I'apparition des premieres fissures mais assunmamvais transfert de charges car l'interface
est en tensionof > 0). Dans le cas inverse; K ar), la contrainte longitudinale en tension
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dans la matrice peut étre suffisante pour amoecerédation d’'un réseau de microfissures au
sein de la matrice et dégager des voies d'acces lfmxygene. Ainsi, il est important de
pouvoir contrbler la variation de dilatation dedf@ients composants au cours du cycle
thermique. Le contréle de I'épaisseur de l'inteefaeut modifier les valeurs dg et ainsi
contrler les conditions de frottement a l'intedacinterphase devient alors compliante.

- Enfin, I'interphase doit étrehimiquement compatible avec la fibre et la matrice
mais ne doit pas les dégrader par réaction chimique

1-3-2) Nature des interphases

Le Pyrocarbone (PyC) et le nitrure de bore (BN)sont des matériaux d’interphases
de type lamellaire basés sur des structures heabgpmui sont les plus utilisés dans les
CMC.

Comme son nom l'indique, le PyC est un carbone mbtpar pyrolyse a partir d’'un
hydrocarbure (méthane, propane...... ). Il présentestmieture turbostratique provenant d’'un
désordre de rotation des plans graphitiques, acagn#d’un ordre d’empilement des plans a
trés courtes distances. Sa structure lamellairm@iede bien dévier les fissures matricielles.
Le PyC peut se lier suffisamment fortement a laefibt il est compatible avec le SiC avec
lequel il ne réagit pas chimiquement.

Le PyC peut présenter différents degrés d’anis@reelon les conditions de dépbts en CVI
(température, durée de séjour, nature du précyrpeession). Ces différentes microtextures
dépendent d’'une séquence plus ou moins longueadéiods chimiques homogenes, c'est-a-
dire de la maturation de la phase gazeuse. Le dkamésotropie structurale du PyC influe sur
la déviation des fissures matricielles, et donclauenue mécanique de l'interface. En effet,
lorsque son anisotropie est forte, les plans 0@hters parallelement a la surface de la fibre
permettent une déviation importante des fissuresici@les (faible liaison inter-feuillet et
résistance au frottement).

Plusieurs auteurs se sont intéressés a la casattén de ces PyC et ont proposé des
classifications [LE PO 2003], [REZN 2002] [VALL 28D De maniere geénérale, les
différentes microtextures peuvent étre classéeguatre catégories : laminaire rugueux (LR)
(hautement anisotrope et couches planes), lamihaugement anisotrope (LHA) (hautement
anisotrope et couches ondulées), laminaire lisdd (Eaiblement anisotrope), laminaire
sombre (LS) et isotrope (fligure 10.
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Figure 10 :Schéma des différents mécanismes de dépb6t et glés diganisotropie du
PyC selon Le Pochi&E PO 2003]

L'épaisseur de dépbt d'interphase a également infieence sur les propriétés
meécaniques du composite [SAUD 2010]. Il existe @paisseur optimum dépendant de I'état
des contraintes résiduelles dans le composite kit sierface topographique de la fibre. A titre
d’exemple, dans un composite Nicalon/PyC/SiC, liggeur optimum de l'interphase est de
0,2 um [LARA 1994]. Les travaux de Sight al. [SIGH 1999] confirment cette valeur
d’épaisseur pour le méme matériau d’étufdpife 11).

In situ Nicalon Fibers

Scale Parameter (GPa)
L7l

0 PR BT AT AP BN AP A

L] 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2 1.4
Fiber Coating Thickness (um)

Figure 11:Evolution de la résistance in situ des fibres Nocagn fonction de
I'épaisseur de Py¢SIGH 1999]
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L'épaisseur de l'interphase doit étre assez impeetpaour pouvoir bien dévier les fissures.

Bien qu'il soit réfractaire, la sensibilité du PyYCl'oxydation constitue un véritable
probléme pour son utilisation en tant qu’interphase effet, le PyC s’oxyde a partir de
450°C entrainant la formation de CO ou L£@azeux permettant la formation de zones
interfaciales de décohésion. Les fissures crééeserdent des chemins d’acces pour
I'oxygéne vers l'interphase qui est rapidement comsiée et ne peut plus assurer son role.

L’autre matériau d’interphase envisagé dans legposites est le nitrure de bore (BN).
Sous la forme hexagonale, sa structure est simitaicelle du graphite avec des énergies de
liaison interplans faibles (17 kJ/mole pour BN hgxaal, 10 kJ/mole pour le graphite) et
intraplans fortes (636 kJ/mole pour BN hexagon&0 kJ/mole pour le graphite [NIED
1965]). Il peut étre obtenu en CVI sous la forrmbdgtratique, comme le PyC.
L’avantage du BN sur le PyC en tant qu’interphastesa meilleure tenue a I'oxydation : la
température de début d’oxydation du BN est de 80€3@tre 450°C pour le PyC. De plus,
B,O; quirésulte de I'oxydation du BN reste sous forme cosde jusqu’a 950°C. Cependant,
B,O3 peut réagir avec le carbure de silicium des filetede la matrice (formation d’un verre
borosilicaté) ce qui entraine la formation de défale surface et une réduction de la section
des fibres. De plus,B; se volatilise en présence de vapeur d’eau cré&smespéces,B,0,
générant ainsi un espace si le verre borosilicat@as eu le temps de se former.

L’élaboration de BN se fait généralement avec ietesnes gazeux suivants : B@GIH3; ou
BFs/NH3 :
BX3+NH3; > BN+3HX avec X =F ou Cl (2)

BN formé par CVI a partir de BFprésente une meilleure cristallinité qu’'a partr BCk.
Cependant, l'utilisation de précurseurs halogéeésparticulier Bg, entraine une réaction
chimique sur les fibres SiC [REBI 1998]:

3SiC+ 4BR>3 SiF, + 4B +3C (3)
SiC + 4HF> SiIR+C +2 H

L’attaque est moins importante avec B@lais la cristallinité du BN obtenu est moins banne
Dans ce cas, l'interphase réagit plus facilememicaloxygéne et '’humidité. Du fait du
caractere tres agressif degBle précurseur BN utilisé est souvent BCI

Plusieurs solutions ont toutefois été étudiées palier le probleme de l'attaque de Bét
conserver la cristallinité du BN. Une solution dstes a générer une interphase BN bi-couche
[REBI 1998] ou a gradient de structure [JACQ 20Q@.premiere partie de I'interphase BN
est déposée contre la fibre a partir de Biti a partir de Bf-a basse température sur laquelle
est déposée ensuite BN exg#ans les conditions habituelles. La premiere ceugbu
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cristallisée permet de protéger la fibre de I'ataghimique lors du dépot de la deuxieme et
la deuxiéme, du fait de sa meilleure cristallinfiérmet de jouer le réle de fusible mécanique
et de barriere anti-oxydation.

Une autre solution est d’effectuer un traitemesptihique apres élaboration d’'un BN ex-BCl
afin de le rendre plus cristallin [LEPA 1995]. Cadant, la température utilisée doit étre
compatible avec la stabilité des fibres employées.

Il est aussi possible d’utiliser d’autres précursezomme ceux a base de borazine ou borane
(tri (dimethylamino) borane par exemple) qui ne Blemt pas trop entrainer de problemes
d’'attaque et d’adhésion fibre/BN [JACQ 2004] [WUA1D]. Cependant, ces précurseurs sont
chers et instables en atmosphére inerte a températobiante et tres instables vis-a-vis de
I'air ambiant.

Enfin, d’autres auteurs ont pensé a la nitruratianbore pour former BN, réalisé ainsi en
deux étapes. Yet al. ont réussi a déposer du BN sur des substrats raulRcen déposant
d’abord du bore par traitement gazeux B@ilis en venant le nitrurer soit par de 'ammoniac,
soit par de l'azote [Ye 2012]. Sous ammoniac, letewrs ont réussi a prouver que NH
permet d’attaquer le bore pour former du BN amoi@290°C) a une pression de travail de 1
kPa, puis sous l'influence de la température (jizisdb00°C), ce BN peut s’organiser. Le
temps de nitruration est assez long (10h). En @hana nitruration par azote ne permet pas
d’obtenir un BN malgré des températures élevée80B00°C). Le pouvoir nitrurant de;N
est trop faible dans ces conditions.

Zhou et al. ont utilisé la voie liquide et gazeuse pour fornder BN [ZHOU 2013]. Les
précurseurs sont apportés par une solution ligdideide borique et d'urée. Ce dépét a éte
réalisé sur des fibres SiC (SLF by Ceramic Fiber)ant été plongées dans cette solution et
infiltrées sous vide, séchées, puis nitrurées ®XDGous N L'opération est répétée quatre
fois et permet d’obtenir un BN lisse, uniforme wgbbstratique.

Pour conclure, les deux interphases PyC et BN peujier le rGle de fusible
mécanique et de transfert de charge. Les conditi@taboration influent sur la nature de ces
interphases et donc sur le comportement meécanidgméerphase BN est préférée au PyC
pour sa meilleure résistance a l'oxydationDe ce fait, une large partie du travail sera
consacreée a l'interphase BN.

Les constituants d’'un composite, fibres, matrioégrphase sont étudiés depuis plusieurs
annees, leur élaboration est maitriseassemblage de ces différents éléments crée des
zones d’échange qui participent au comportement fad du matériau.
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2) Optimisation de I'interface fibre/interphase

L'interface fibre/interphase représente la zonehkdge et de transfert entre les fibres et
linterphase. Il a été montré précédemment qu'il iegportant de maitriser cette liaison
interfaciale car, en plus de l'interphase elle-mgeike régit les propriétés mécaniques du
CMC. Ainsi, il est nécessaire que l'adhésion fibre/interphaseos forte pour que
l'interphase puisse pleinement jouer son role @ssurer un bon transfert de charge fibre-
matrice, étre un fusible mécanique, protéger leefde I'environnement...).

Afin de contrdler cette zone clef du matériau sil possible de jouer sur la surface de la fibre.
Par conséquent, le choix de la fibre et de I'ibeige sont des éléments importants.

2-1) Choix de la fibre

Différentes générations de fibres SiC ont été mriéss précédemment. Les fibres de
derniéres générations sont, sans nul doute, leBeares candidates pour les applications
composites. Ces fibres qui ont été récemment dppéls ne sont pas encore utilisées dans
I'industrie. Au cours de cette theése, nous allaiigsser la fibre SiC Hi Nicalon S (HNS) de la
société NGS advanced fibers selon le choix deWstigel SAFRAN.

Ces caractéristiques détaillées sont présentéasscdgraragraphe.

2-1-1) Caractérisation chimigue et rugosité

De nombreux auteurs se sont intéressés aux prégpnmdécaniques de la fibore HNS [ICHI
2000], [MORI 2005], [BUNS, 2006], [KATO 2014] quind été reportées précédemment. En
revanche, les caractérisations chimiques et lasitggde la fibre HNS sont peu présentes dans
la bibliographie [DONG 2001], [BUET 2012].

Les fibres HNS sont essentiellement composées @¢f $BC-SiC) avec quelques traces de
SiC a (6H-SIC) qui résultent des conditions d’élabonatihe carbone est principalement
présent sous la forme hybridée® s quelque peu 8pLe ratio C/Si reste quasi constant et
guasi steechiométrique sur le diamétre de la fiex ain taux d’oxygene assez kéigure
12).
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Figure 12:Pourcentages atomiques du C, Si et O de la fibor&HNong de son
diamétre obtenus par microanalyse par sonde élamue EPMA (Electron Probe For
Micro-Analysis)[BUET 2012]

Concernant sa surface, les analyses par spectiendés électrons Auger (AES) montrent
gue la fiore HNS contient tres peu d’'oxygene es@née une couche riche en carbone qui
décroit entre 10 et 80 nm de profondéigures 13 et 14)
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Figure 13 Profil AES de la fibre Hi-Nicalon (a) et Hi-Nicald® (b)[BUNS 2006]

Fibre Hi-Nicalon § (1) Hi-Nicalon § (2)
Chemical analysis (W%)

Si 66.04 B6.35

(& 3174 31.35

0 1.32 1.85

Al = =

CI5i (aL%) 110 113

Chemical formula SiCy 1000014 8iCy 1300002

Figure 14 Composition chimique de la surface de la fibre HiW&nue par analyse
AES[BUET 2012]

Au niveau des liaisons chimiques, les analysespactroscopie des photoélectrons (XPS -
ray photoelectron spectroscgpynontrent que le carbone est principalement ptésens
forme de carbone libre (majoritairement hybridé) s que le silicium est engagé dans des
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liaisons avec le carbone et trés peu sous formeydarbure de silicium. La présence de silice
n'est pas négligeable a la surface des deux loffbdes étudiés par Buet al. (tableau 1)
[BUET 2012].

Tableau Il :_Résultats de la déconvolution des pistenus en XPS de deux fibres HIBEET 2012]

Fibre Hi-Nicalon S Hi-MNicalon §
(1 (2)
Components
Cls (%)
C-Si(l) 7.3 5.2
Cspz (2) T1.5 674
Cspa (3) [2.6 16.0
CCO (4 0.8 0.2
C0i5) 0.8 0.7
S0, Cy (6) 2.5 37
C=04{T) 0.7 I.B
COOR (8) 0.8 0.2
SiZp (%)
Si-C32 (1h 31.7 29.8
Si-CL/2(2" 317 298
SiDC33/2 (3) 0 0.3
Si0C3 172 (4') 0 0.3
S102C2 372 (57 4.5 98
S0 C2 12 (6" 4.5 a8
Si03C3/2(7") 3.2 0.5
Si10:C 12 (8 32 0.5
5102372 (99 1.5 9.6
S0 12 (107 105 9.6

Concernant sa rugosité, la fibore HNS semble pligée. Elle contient des grains de taille
d’environ 20 nm répartis de maniére non uniforme.
La rugosité a pu étre obtenue par analyse AFM @dwope a Force Atomiquéableau 1V).

Tableau IV:_Rugosité et contrainte radiale dessfitite dernieres génératiqBYJET 2012]

Ripas (nm) Ry (nm) oy (MDPa)
Fiber HiS 2.33 15.2 130
Fiber SA3 8.04 55.8 930

Comparée a la fibre de derniere génération Tyred®AB8, la surface de la fibre HNS est
beaucoup plus lisse.

La contrainte radiale de compression a l'interfibee/matrice dans un composite SiC/SiC
1D due a la rugosité a été calculée par la forrauieante :

EnEr A
GR = —
R= B + va) + Bn(l —vp) \Rr (4)

Avec E,, E les modules de Youngy, etvs les coefficients de poisson de la matrice et de la
fibre, A 'amplitude caractéristique de la rugossteR le rayon de la fibre.
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Buetet al. ont montré que dans un minicomposite SiC/SiC (awsitp modele unidirectionnel
constitué d’'une méche de fibres), une rugosité napte génere une contrainte radiale de
compression qui peut affecter la capacité au rgemaent lors de la fissuration matricielle si
elle est trop forte. Les contacts locaux entreefiet matrice créés lors du frottement
fragilisent la matrice. Dans le cas contraire,lissgment de la fibre sera important entrainant
une forte décohésion a linterface et un mauvassfert de charge. Ce dernier cas semble
étre celui de la fibre HNS.

La contrainte de cisaillement interfactgbeut étre calculée a partir des contraintes réfiehi
radiales ¢7), de rugositér et thermiquesy, et du coefficient de friction p d’apres la formule

T=-UCT avewT=optoR (5)

Les contraintes résiduelles radiales de la fibre SHHENnt été déterminées dans les
minicomposites pour les deux lots de fibres HNSdiétw [SAUD 2010], [BUET 2012]
(tableau V.

Tableau IV: Valeurs des composantes de la congrai@tcisaillement de la fibore HNSAUD
2010] [BUET 2012]

Fibre Hi-Nicalon S (1) Hi-Nicalon S (2)
o (Mpa) —200 —200

or (Mpa) 184 233

oT (Mpa) —16 33

—, tensile.

+, compressive.

Dans le cas d’'une fibre présentant une forte ra@olsi contrainter peut étre trop forte. Un
moyen de compenser cet effet est d’augmenter Bépar de linterphase. En effet,
l'interphase permet d’adoucir les phénomeénes dadn dus a la rugosite.

Dans le cas de la fibre HNS, du fait de sa faiblgpsité, les contraintes résiduelles radiales et
donc la contrainte de cisaillement interfacial dsomposite HNS/SIiC sont peu élevées.
Une faible épaisseur d’interphase est alors bénéfpur obtenir une liaison globale fibre-
matrice suffisamment forte.

Pour conclure sur ces caractérisations, la sudada fibore HNS est plutét lisse et
présente sur 80 nm environ une couche riche en casbe libre. Dans cette couche
superficielle, le silicium est principalement en§adpns des liaisons avec le carbone mais
€galement avec un peu d’oxygene.
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2-1-2) Stabilité thermiqgue de la fibre HNS

La stabilité thermique de la fibore HNS sous diffées atmosphéres est mentionnée
dans la bibliographie [HAY 2013], [SAUD 2007], [SHZ009], [SHIM 2000], [TAKE 1998].

La tenue au fluage sous vide secondaire: (F0* Pa) de monofilaments HNS a été étudiée
[SAUD 2007](figure 16).

(a) Hi-Nicalon (@ Hi-Nicalon S
n —experiment ! ! o E = :
3 -L_‘:---Elad?cﬁon ' _h ....... 0.6+- _::;";::" e S
) T - okt P L T e e
E oo R A e P e=13x10%s7
] P : i i
E .
b ! ! T: 12nu:c T *27 J _________ k TH13a0G
- i S s R oc=850MPa |77 0.1 A AR - i © =850 MPa
2 / ! ; . ; Y 0 + t . ’
0 48 96 144 182 240 288 336 0 12 24 28 48 60
Time (h) Time (h)
Figure 16 Comportement au fluage de la fibre Hi-Nicalon etNticalon S[SAUD

2007]

La tenue au fluage de la fibore HNS est largemerdlianée comparée a celle de la fibre Hi-
Nicalon. Le fluage de la fibre Hi-Nicalon S attemaipidement un état stationnaire (environ
8 h a 1350°C sous 850 MPa), et se déroule selom@ganisme impliquant des glissements
aux joints de grains ainsi que la diffusion atoneigcarbone ou silicium) dans les grains SiC.
Sous vide secondaire, la fibre commence a se dégaati400°C apres 24 h de traitement en
présentant une couche de carbone poreux a la sutéala fibre. La formation de cette couche
correspond a I'établissement a I'équilibre thermmadyique d’'une pression partielle non-
négligeable de &j a la surface de SiC, et son départ a traversifemvement. A 1500°C, ce
phénomene est accélére.

La fibre HNS a aussi été testée a pression atndéospie entre 1300°C et 1500°C sous
argon de haute pureté (HP-Ap = 0,2 Pa) et d'ultra haute-pureté (UHP-Ag, B 10° Pa)
[SHA 2009]. Dans les deux cas, le traitement nant pas de modification significative de
I'état de surface des fibres jusqu’a 1400°C. Aipae 1500°C, I'aspect de surface des fibres
traitées sous HP-Ar présente de |égéres tracescdstallisation des grains de SiC, tandis que
les fibres traitées sous UHP-Ar semblent avoir suie attaque superficielle. Les auteurs
attribuent ce dernier phénoméne a de I'oxydatidivecmais il semble difficile de penser
gu’'une si faible quantité de dioxygéne puisse @émeraune oxydation active. Il semble plus
evident qu’il s’agisse comme précédemment, de tandtion d’'une couche de carbone
microporeux. L’'état de la fibre traitée sous UHPe&t responsable de la chute de 50 % de la
contrainte a la rupture alors que la fibre tragéas HP-Ar ne perd que 15% de ses propriétés.
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Une analyse effectuée en diffraction de rayon X des fibores HNS traitées durant deux
heures [GOSS 2013] entre 1400°C et 1900°C sousirhélle haute pureté a 1,1 atm
(Po2=0,2 Pa) a montré que la taille des grains nliévgbas pour des traitements a des
températures inférieures a 1600°C. Au-dessus de température, la taille des grains
augmente avec la température de traitement.

Les propriétés mécaniques de la fibre HNS ont tteiées sous air et comparées aux autres
fibres de la série Nicalon [TAKE 1998jgure 17).
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Figure 17 Contrainte a la rupture des fibres SiC apres trai@nt sous air (2% )
a différentes températures pendant 10 h (a), éimiude I'épaisseur de la couche d’oxyde
dans les mémes conditions [BAKE 1998]

La fibre HNS est celle qui présente les meillew@surs de contraintes a rupture. Les fibres
Nicalon et Hi-Nicalon présentent des couches sigieltes d’'oxyde poreuses (dégazage de
CQy) contrairement a la fibre HNS. En effet, la filbt&lS est celle qui présente initialement
le moins de carbone libre et d'oxygéne. Le dégazegke peu présent, les propriétés
meécaniques s’en trouvent moins affectées. Une éégégmentation est méme observée pour
les premiers nanometres de formation de la coutdweyde (qui élimine les défauts de la
surface de la fibre).

A partir de 1100°C, il est observé une diminuti@la contrainte a rupture de la fiore HNS
[SHIM 2000], [HAY 2013]. Cette chute correspond @ewépaisseur de 100 nm environ de
silice. Au-dela de cette température, la coucheytie commence a se cristalliser rendant la
fibre fragile. Cette couche cristallisée est duka aransformation de SiOen tridimyte et
cristobalite (cristaux générés a partir d'impuret@gsnme le sodium). Les coefficients
d’expansion thermique de ces cristaux sont diffisrete ceux de la fibre et génerent par
conséqguent une contrainte thermique. Ainsi, cesgrharistallines se fissurent facilement.

Pour conclure, la fibore HNS présente différents esode détérioration lorsqu’elle est
soumise a des environnements différents :

- Pour des B, quasi-nuls (gaz neutre dultra haute pureté et wsecondaire,
<< 0,1 Pa), la décomposition thermique de SiC uet de facon significative des

29



Chapitre 1 : Synthése bibliographique
Optimisation de I'interface dans les composites SiC/SiC

1500°C et provoque rapidement une diminution inmgud de la contrainte a la
rupture.

- Pour des B intermédiaires (vide primaire, gaz neutre de hauteté, ~0,1 Pa), la
cristallisation de SiC est le phénomene dominamt. dessous de 1600°C, ce
phénomene qui modifie la microstructure de la fibrémpacte que modérément
ses propriétés mécaniques.

- Pour des B, plus élevées, I'oxydation/corrosion passive egdpminante. Tant
que la couche d’oxyde formée est fine (< 100 nmamorphe, cette derniére n'a
pas de conséquence notable sur la contrainteuptiare, et peut méme entrainer sa
légére augmentation. En revanche, des 1100°C, dexgristallise au bout de
plusieurs heures de traitement, ce qui entrainechote importante des propriétés
mécaniques. Cette cristallisation est favorisée lparimpuretés, y compris les
impuretés natives de la fibre.

La bibliographie présent& fibre Hi-Nicalon S comme la plus stable des fibres SiC
développées par la société Nippon CarbonElle présente un rappor€/Si quasi-
steechiométriqgue avec tres peu d’oxygeneDe ce fait, lorsqu’elle est soumise a des
environnements oxydants, elle conserve davantag@reriétés mécaniques que les fibres
SiC de premiére et deuxieme génération.

Cependant, la fibore HNS n’est pas exempte de pcésdioxygene (notamment sous forme
SiO,) et la couche de carbone observée en surfacedagraonséquences sur I'adhésion de
l'interphase.

2-2) Amélioration de la liaison fibre-matrice

L’amélioration des propriétés d’un composite sduianotamment par I'amélioration
de la liaison fibre-matrice. Pour ce faire, il gsissible de jouer sur l'interphase elle-méme
(architecture, épaisseur, texture) et/ou sur ldasarde la fibre utilisée (rupture cohésive
recherchée). Ces deux aspects sont abordés dpasaggaphe.

2-2-1) Evolution de l'interphase

Afin d’augmenter les propriétés mécaniques et toemgtaniques, le concept de
l'interphase multicouche a été développé dans mees 1990. La succession de couches
d’'interphase de natures différentes permet de dreila propagation de fissures mais
également de mieux protéger la fibre de I'oxydatidmsi, la durée de vie du matériau est
augmentée. Ce procédé requiert une maitrise paudias conditions d’élaboration car il faut
pouvoir contréler les épaisseurs, les microstrest@insi que I'enchainement des différentes
couches constituant I'interphase.

30



Chapitre 1 : Synthése bibliographique
Optimisation de I'interface dans les composites SiC/SiC

Le couple séquencé largement employé est celuiPyC/SiC), dont Droillard a été la
pionniere [DROI 1994]. Kimet al. ont montré que [l'utilisation du séquencage permet
d’augmenter les propriétés mécaniques du matétangtamment la ténacité par quatre [KIM
1996]. Cependant, cette amélioration de propriétécaniques dépend du nombre de
séquencages et est optimal pour un nombre et desséprs d’interphases bien définis. De
plus, Droillardet al. ont montré que les propriétés mécaniques pouvaieatameliorées en
générant une liaison forte entre la fibre et lenpes dépdt d’interphase. Enfin, Heurtevent
[HEUR 1996] a montré que le séquencage permet almsgmenter la durée de vie. La
présence de SiC permet de protéger les couchesad@meentes du PyC vis-a-vis de
'oxygene.

Cependant, en fonction de la fibre utilisée, I'iptease multicouche n’est pas la meilleure
solution. Sauder a étudié des matériaux a integophagdticouche (PyC/SiC) pour deux types
de fibres SiC : la fibre Hi-Nicalon S et la fibord$ [SAUD 2010]. La valeur de la contrainte
de cisaillement interfacial est maximale pour upaigseur d’interphase PyC de 30 nm avec
la fibre HNS. Pour des interphases multicouchelaison obtenue est faible. A I'inverse, une
liaison forte est observée pour des interphasediaouthes avec la fibore SA3. Cette
différence de comportement s’explique par des ritgpslifférentes de la fibre HNS et SAS.
Dans le premier cas, la surface de la fibre estzabsse(cf 2-1-1) l'interphase ne doit pas
étre trop épaisse (la liaison fibre-matrice devigap faible). La fiore SA3 présentant une
rugosité plus importante, des épaisseurs d’intesgdhalus importantes sont plus appropriées.

D’autres auteurs se sont intéresses a l'inserti@eéments chimiques dans l'interphase. Ainsi,
pour augmenter la résistance a l'oxydation du pymoene, I'ajout de bore au carbone est
proposé (formation d’'un oxyde visqueuy@ des 480°C bloquant les sites actifs a la surface
du carbone) [JACQ 1997]. L'interphase C(B) est étéb a partir d'une CVI classique en
utilisant le systeme gazeux suivant 3HgBCIs/H,. Différentes caractérisations ont été
menées et ont montré que l'addition de bore peaitetfaugmenter la résistance a
'oxydation. Cependant, plus le pourcentage de largmente dans le carbone, plus les
résultats mécaniques (déformation/contrainte enpéeature ambiante) sont compromis
(formation d’agrégats B/ qui modifie I'intensité des liaisons inter-feet]). Une interphase

a gradient de concentration de bore permet d’'allie® bonne propriété mécanique et une
résistance a I'oxydation.

Concernant l'interphase BN, les multicouches (BRj$ont aussi été étudiés par Bertratd

al. [BERT 1999]. Reéalisé par CVI pulsée sur des noimposites Hi-Nicalon/SiC, ce type
d’architecture permet d’augmenter la durée de e® matériaux sans affecter les propriétés
mécaniques.

D’autres multicouches ont été élaborés, non pgsewant sur la nature chimique des couches
mais sur la texture du BN. Ainsi, Rebillet al. ont créé deux types de BN a la surface de
fibres Nicalon : un BN faiblement cristallisé edgradhérent du coté de la fibre, et un second
BN hautement cristallisé mais peu adhérent dudeté matrice [REBI 2000]. La décohésion
a lieu a linterface entre ces deux couches de B&pendant, méme si la décohésion est
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observée dans l'interphase, la contrainte de t@sadnt interfacial obtenue est tres faible,
plus faible que dans les matériaux avec un seel dgpBN. Ce résultat est certainement da au
fait que la transition entre les deux BN est tropnpncée.

Jacque®t al. ont réussi a améliorer les propriétés mécaniqudsrée de vie de matériau en
générant des interphases BN a gradient de micobsteu[JACQ 2000]. Pour cela, les auteurs
ont élaboré différentes interphases BN en déroulanfil Hi-Nicalon dans un four CVD
(procédé dynamique) avec trois vitesses de défiemidéférentes : 2 m/h, 2,5 m/h et 3 m/h.
Cela a une conséguence sur I'élaboration du BN pk@griétés mécaniques ainsi que la durée
de vie sous charge constante sous air sec et huni@®°C ont été éetudiées. Le matériau
avec la vitesse de défilement intermédiaire présénimeilleure valeur de la contrainte de
cisaillement et le matériau avec la vitesse de I8 piEsente les meilleures propriétés en
termes de durée de vie. Ces résultats sont a néterpavec les différentes structures des
interphases obtenuésgure 18)

Y,
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.
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Figure 18 :Schéma des structures des matériaux obtenus aveitdeses de
défilement de (a) 3 m/h, (b) 2,5 m/h et (c) 2 MACQ 2010]

L'interphase élaborée avec la vitesse la plus epiéh pas le temps de s’organiser. Par
conséquent, sa structure reste lisse et fine. Hésnlte une décohésion importante entre la
matrice et linterphase et la contrainte de cisaiként interfacial est plutét faible. En
revanche, la déviation des fissures matricielleanayieu loin de la fibre, celle-ci est mieux
protégée de I'environnement extérieur expliquansidies bons résultats en durée de vie. Le
BN élaboré avec la vitesse la plus lente présentex dypes de structures: un BN non
organisé et une couche isotrope (dus aux nuclé&timmogeénes). De plus, la fibre Hi-
Nicalon présente a sa surface une phase cristatiééérée par le traitement thermique. Cette
couche constitue le point faible du matériau ce explique les mauvaises propriétés
mécaniques avec une contrainte de cisaillementfacial faible et des durées de vie
inférieures a celles obtenues avec les deux autt@phases BN. Enfin, le matériau avec la
vitesse intermédiaire présente une interphase ulig¥g, la fissure se propage dans
l'interphase. La rupture est cohésive et la conteaile cisaillement interfacial est élevée mais
la fibre est moins bien protégée que pour l'intagEhélaborée avec la vitesse de défilement la
plus rapide car les fissures permettent a lairstépprocher d’avantage de la fibre. Les
auteurs soulignent toutefois que des tests enumatayclique dynamique (avec usure des
interfaces) permettraient de mieux approcher lepmtement des composites en conditions
réelles.
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Ces travaux mettent bien en évidence linfluencelalestructure de l'interphase sur les
propriétés mécaniques et la résistance a I'oxydates CMC.

Enfin, certains auteurs se sont intéressés au fpasement d'un BN élaboré a basse
température [UDAY 2011-1], [UDAY 2011-2], [LE GA PQ]. Ces traitements thermiques
qui s’effectuent a haute température1200°C) sous gaz neutre, permettent d’améliorer la
ténacité du matériau. De plus, la résistance &dlation est augmentée puisque le traitement
thermique permet d’augmenter la cristallinité du.BN

Le Gallet a travaillé sur l'insertion d’élément ghque dans l'interphase BN. Si le dép6t
BN(C) diminue la cristallisation de l'interphasedznc sa résistance a I'oxydation, le dép6t
BN(Si) offre une bonne protection avec la présatioae couche d’oxyde riche en silice [LE

GA 2001]. De plus, I'ajout de silicium dans BN assune continuité de composition entre la
fibre, l'interphase et la matrice. Ainsi, cela petnd’augmenter la liaison globale fibre-

matrice. La concentration atomique en silicium & tbutefois pas étre trop élevée (aux
alentours de 5 %) afin d’observer des effets bénés.

Pour conclure, le travail sufinterphase: architecture, texture, insertion

d’éléments chimiques, permettent d’améliorer les ppriétés mécaniques et la tenue a
I'oxydation.

2-2-2) Traitements des fibres

Pour observer une propagation de fissures darterfihase (rupture cohésive), il est
nécessaire d’'obtenir une fibre sur laquelle I'iptaxse soit adhérente. En effet, si la liaison
interfaciale fibre/interphase est trop faible, lécohésion se situera entre la fibre et
l'interphase (rupture adhésive) lors de 'endommagye de composite. La liaison globale
fibre/matrice sera alors trop faible et la fibreasexposée a I'environnement corrosif auquel
est soumis le composite.

L’'importance d’éloigner la fissure de la fibre &biété mise en évidence par Morsher [MORS
2004]. L'auteur a élaboré des matériaux SiC/BN/BiCau la décohésion s’observe entre la
matrice et I'interphase, il s’agit de « I'outsidetabnding ». Le comportement mécanique sous
atmosphére oxydante de ces matériaux a été étudiéoraparé avec des matériaux
SIC/BN/SIC ou la décohésion est observée entrébte £t l'interphase (rupture adhésive),
c’est « 'inside debonding ». Le matériau présentalinside debonding » a une durée de vie
limitée due a la dégradation des propriétés méaasicen effet, les fibres sont attaquées par
la formation de BO; issu de I'oxydation du BN. Le matériau ou s’obgerv|’outside
debonding » est peu dégradé en atmosphere oxydprdge que soit la température
d'utilisation. L'auteur explique avoir obtenu «litside debonding » par deux effets : (i) la
liaison fibre/interphase est plus forte que lashai interphase/matrice en raison de la présence
de carbone a linterface interphase/SiC et quiilissgait la liaison, (ii)) des contraintes
résiduelles dues a la fabrication de la matriceMplafprésence de Si dans la matrice SiC) qui
mettent en tension la fibre, favorisant ainsi laa#sion interphase/matrice.
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Dans le méme esprit, Brennan [BREN 2000] a étudi€dmportement mécanique sous
oxydation de composites a interphase BN avec tessfiHi-Nicalon puis Sylramic. Dans le

premier cas, une décohésion est observée entitadaet I'interphase (« inside debonding »),
dans le deuxiéme cas, la décohésion se produié €mterphase et la matrice (« outside

debonding »). L'auteur explique ces différences Ipardifférentes compositions chimiques
des fibres Sylramic et Hi-Nicalon. En effet, Idsréis Hi-Nicalon présentent a leur surface une
couche de carbone qui s’oxyde rapidement, libé@nsi un espace entre la fibre et
linterphase. Les fibres Sylramic étant dépourvdeme couche de carbone a leur surface
présentent une liaison fibre/interphase plus fgue la liaison interphase/matrice. Ainsi, la
décohésion se situe a la liaison la plus faible.

Ces travaux mettent en lumiére que la surface ibessfjoue un réle important sur les lieux
de décohésion et donc sur les propriétés mécanigeesaitement de la surface de la fibre
utilisée semble étre une solution pour jouer surfdece de la liaison interfaciale
fibre/interphase. Le traitement apporté aux filesg générer une surface qui soit compatible
avec l'interphase recue. Ainsi, pour chaque intasgh un traitement ou plusieurs traitements
spécifigues doivent étre apportés. Dans cette egpadifférents traitements de fibres
mentionnés dans la bibliographie sont résumes.

Cojean a été I'un des premiers a montrer que l@acairde fibre SiC Nicalon présente une
couche de silice qui provoque une liaison faiblecakinterphase PyC (mauvaise adhésion qui
génere des déviations de fissures a l'interfacefityC) [COJE 1990]. De plus, il a montré

gu’une surface de fibre présentant un carbone iparfant anisotrope entraine également une
liaison faible. A l'inverse, la présence de carbpoecux et de défauts structurels permet de
dévier les fissures et contribue ainsi a une lraswins faible.

Droillard et al. [DROI 1994] et Lara-Curziet al. [LARA 1995] ont également étudié
la liaison interfaciale des fibres SiC de premigénération Nicalon, recouvertes d'une
couche de silice a leur surface, avec l'interphBg€. Comme Cojean, les auteurs ont
constaté la liaison faible obtenue avec la surteeette fibre. En recouvrant la fibre d’'une
couche de carbone, ils ont réussi a renforcemladn interfaciale en transformant la rupture

adhésive en rupture cohésifigure 19).
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Figure 19 :Schéma des différents modes de déviation desdgssunode adhésif avec
fibres Nicalon non traitées (a) et mode cohésitdies Nicalon traitées (HNASL 1995]
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Le renforcement de la liaison avec le PyC s'obseaussi avec les fibres de deuxiéme
génération, les Hi-Nicalon lorsque celles-ci s@uouvertes d’'une couche de carbone [BERT
2001].

D’autres traitements ont été pensés pour les fibrdsase de SiC afin de modifier leur
composition de surface.

Ainsi un traitement au dichlore permet de généner couche de carbone microporeux
[ERSO 2001] [DELC 2008]. La réaction chimique mésejeu est la suivante :

SiCs) + 2 Chg) 2 SiClyg) + Gs)
Ce+0s> CQy  >600°C (6)
Ce+2Qs > COyg <600°C

Ce traitement a été réalisé seulement sur dessfiifealon.Plus le taux d’oxygene de la
phase amorphe Si-O-C est élevée, plus le carbusdliciem réagit facilement avec £IEn
effet, 'atome d’oxygene induit une distorsion @esltructure tétraédrique qui rend la phase
amorphe Si-O-C métastable et donc réagit facilensamic C}. Ce traitement est plus
difficilement envisageable pour les fibres de dems générations mais peut étre réalisable en
augmentant la température et le temps de traiterianpost traitement sous azote ou sous
vide primaire est nécessaire pour permettre lardéen de pollutions présentes a la surface
de la fibre (chlore chimisorbé, fonctions a basexggene). La couche obtenue est homogéne
et bien adhérente aux fibres avec une micropordsitdiametre < 2 nm.

D’un point de vue mécanique, la présence de cetiehe microporeuse permet d’augmenter
la contrainte a la rupture des fibres en élimirlastdéfauts surfaciques. Les modifications
chimiques et structurales liées au traitement (ghtion de Si et ¢ éliminent les
concentrations de contraintes dues aux hétérogénkitales de différentes compositions
chimiques. Cependant, une augmentation trop impiartde I'épaisseur de la couche de
carbone (favorisée par une augmentation de la tetysé) entraine la diminution des
propriétés mécaniques : la texture poreuse necgtpas a la tenue mécanique de la fibre.
Un traitement sous air a 500°C permet d’oxyderdacbe de carbone sans dégrader le reste
de la fibre. Ainsi, le traitement au dichlore petrdé&liminer les défauts surfaciques et le
deuxieme traitement évite une couche de carbone épaisse néfaste pour les propriétés
meécaniques.

La couche de carbone peut jouer le rble de fusilmiécanique. Elle permet un
endommagement progressif avant rupture brutale addibre. De plus, couplée a une
interphase PyC, elle permet d'obtenir des promsidgtécaniques meilleures gu’avec une
interphase PyC seule (augmentation de 65% de l@adoie a la rupture) dues a un meilleur
accrochage de l'interphase sur la fibre.

Au lieu de générer une couche de carbone, cergaitesirs ont supprimé une couche
carbonée par des traitements a I'ammoniac. En, éffetarbone présente une faible résistance
a I'oxydation. Ces traitements ont été étudiésdasr substrats biphasés SiC/C [PLAC 2007],
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des fibres Nicalon [CAPE 2007] [KMET 2006], TyranfldeRI 2010] et fibores HNS [REBI
1999]. Les réactions souhaitées sont les suivantes

CsytNHs(g) > HCN(g+Hzg) @
3C(sy+4NHsz(g) 2 3CHy(g+2Nz(g)
SiCs) + 7 NH(g) 2 SisNa) + 3HCNg) + 9Ho) . nitruration  (8)

Ces réactions se produisent si 'ammoniac n'a paseinps de se décomposer en azote
(pouvoir nitrurant beaucoup plus faible que 'amiachet hydrogene :

NHag) > 5 Nz 5 Hzg ®)

Cette décomposition de 'ammoniac est d’autant pamde que la température est élevée
mais elle peut étre évitée dans le réacteur paitadeps de séjour faibles [PLAC 2007].

Ce traitement réalisé dans certaines conditionsnig#tes permet d’augmenter légerement la
contrainte a rupture de la fibore HNS [REBI 1999kp€ndant, I'évaluation des propriétés
mécaniques avec ce type de traitement sur compogiterphase PyC n’a pas été réalisée.
L'intérét de ce traitement a été validé par Kmé&MET 2006]. Afin d’enlever la couche
d’ensimage (en polyacétate de vinyle) présentelesuffibres Nicalon, I'auteur a utilisé le
traitement a 'ammoniac pour éliminer le carbonelalecouche d’ensimage et nitrurer la
surface de la fibre. Une interphase BN a ensu@tedéposée sur les fibres. Afin de valider
I'efficacité de traitement, deux composites ont éiaborés: un matériau témoin
correspondant a des fibres Nicalon désensiméesta teanpérature sous GQine interphase
BN et une matrice SiC et le composite test avedilbeses désensimées a haute température
sous NH. Des profils AES ont été réalisés et montrent dimainution importante de
'oxygene a l'interface fibre/interphase pour lemgmsite test. De ce fait, avec ce dernier
échantillon, I'inventeur a réussi a augmenter dé B contrainte a rupture du composite. De
plus, la nitruration générée a la surface de leefficalon permet de la protéger de I'attaque
par le précurseur du bore lors du dép6t de l'iitase BN.

Le traitement de nitruration a également été étwdie les fibres Sylramic i-BN comme
mentionné préecédemmefdf 1-1) chapitre 1JDI CA 2005], [DI CA 2013]. Le bore présent
dans les fibres apporté lors de leur élaboratidrel®iné du coeur par un traitement sous
azote (1 atm) qui permet de générer une fine codergN (~ 150 nm) adhérente a la surface
de la fibre. Cette couche de BN in-situ appeléeN"ibermet d’augmenter la résistance a
'oxydation de la fibre et de bien recouvrir unifiedment chacune des fibres méme lorsque
celles-ci sont initialement en contact avec lewisines.

Piquero [PIQU 1993] et Vincerdt al. [VINC 1989] se sont intéressés aux traitement ave
BCl; de fibres de carbone T 300 et P55 dans la pergpatd créer des CMM. L'objectif est
de générer des carbures de bore sur les fibresR@arD (Reactive Chemical Vapor
Deposition) afin d’assurer la compatibilité chimégantre le carbone de la fibre et la matrice
métallique. La technique RCVD au cours de laqulglgaz réactif réagit avec le substrat
permet d’obtenir des carbures adhérents, comptatsfermes sur 'ensemble des fibres.
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La réaction souhaitée est la suivante :

XBC|3(g) + C(s) +1,5XH2(9) QBXC(S) +3XHC|(9) (10)

Il existe différents composés cristallographiquesdrbure de bore dépendants des conditions
d’élaborations (composition de la phase gazeusapdeature). Piquero et Vinceet al. ont
montré que, quelle que soit la température, la &ion de BC est observée majoritairement.
lls ont également défini des conditions d’élabamatafin d’éviter la présence de cristaux de
bore qui participent a la diminution des propriétéécaniques (de plus ces cristaux de bore
sont peu adhérents a la fibre) en se basant sliaggamme d’existence du systemggH

BC|3(g)-C(S) (figure 20).
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Figure 20 Diagramme d’existence du systemggBClzg-Cis)a 1600K[PIQU
1993]

Afin de ne former que du carbure de bore, le diagna conseille de se placer en faible
dilution d’hydrogene. Si la présence de ce gazrestimportante, BGly ne va plus réagir
préférentiellement avec le substrat de carboneretdra du bore libre. La présence dgyH

est tout de méme nécessaire pour observer un ¢@dtdu gaz réducteur). Au cours de ces
. ., , H2
travaux, Piqueret al. ont estimé qu’un rappost= Q?SCB

de carbure de bore [PIQU 1993].

= 1,5 permettait d’obtenir des dépbts

La bibliographie ne mentionne pas ce type de réaavec des fibres SiC. Il se peut que le
silicium de la fibre réagisse avec BQour former du siliciure de bore sur la fibre au u
chlorure dans la phase gazeuse.

D’autres auteurs ont proposé des traitements deraiiion aprées introduction de bore
dans le but de générer du nitrure de bore. Il s'ags travaux de Chest al. [CHEN 2003].
Les auteurs ont formé un dépdt de BN in situ aimpde fibore Tyranno ZMI traitée au
dichlore. Plus précisément, linterphase BN esteobé en 3 étapes: chloration de
I'échantillon pour créer une couche de carbone apimreux, infiltration de EBO3 par voie
liquide pour faire apparaitre des liaisons B-Ciguration pour obtenir la couche désirée. Ce
procédé permet un dépot homogene sur 'ensemblélies sans créer des « pontages entre
elles ». L’auteur a choisi deux conditions de émiént au chlore : 550°C/3h/10 sccm
(cm®min) et 650°C/3h/10 sccm & pression atmosphériges.différents traitements générent
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deux épaisseurs de couche de carbone micropordigredies: 0,15 pum et 1,5 um
respectivement. Des tests mécaniques sur ces yeex de fibre ont permis de montrer que
les fibres avec une épaisseur de 1,5 pum de coueheadbone présentent une chute des
propriétés mécaniques alors qu’elles sont conssrpéer les fibres avec I'épaisseur de
couche de carbone de 0,15 pm.

Ces travaux mettent en évidence l'importance dealsseur de la couche de carbone et donc
le choix des parametres expérimentaux.

Enfin, afin d’'améliorer la résistance a I'oxydatides CMC, Lazur [LAZU 2014-1 et-
2] a envisagé différentes architectures de dépblesufibres SiC. Le but est de créer des
dépb6ts (précédents linterphase) qui soient homegenagissent comme barriére
diffusionnelle vis-a-vis de l'oxygene et qui soiembmpatibles chimiquement avec
l'interphase et la fibre. De plus, ces dépdts daivegouvoir « cicatriser » les défauts des
fibres.
Ainsi, l'auteur a pensé aux composites suivantdcaldn/SiC/BN/SiC, Hi-Nicalon/SiC-
Yb/BN/SIC et Hi-Nicalon S/SiC-Y/Si-BN/Si-N/SiC

Cesdifférents traitements de fibres permettent de modier la chimie de surface
des fibres Cependant, aucun de ces traitements mentionaé&stéd’effectué sur des fibres Hi-
Nicalon S dont la chimie de surface differe deecelkés fibres a base de SiC de premiére et
deuxieme génération ou n'appartenant pas a la décalon. En conséquence, s'ils sont
transposeés a la fibore HNS, les traitements exposédsssus apporteront des modifications
différentes a la surface de la fibre, de méme Ilmsditions de traitement devront étre

modifiées.

Enfin, il est aussi possible de modifier la ruggsile la surface des fibres afin de

permettre une accroche meécanique. Les travaux dedBal. se sont intéressés a cet aspect
[BUET 2011]. Les auteurs ont réussi a diminuer gosité des fibres Tyranno SA3 par
réaction de la fibre avec des agents oxydantsffet) des composites SiC/SiC renforcés avec
des fibres Tyranno SA3 présentent des déformafdasrupture qui sont inférieures a 0,3%.
Ce comportement fragile s’explique par la rugosiop élevée de la fibre responsable d’'une
contrainte de cisaillement interfacial trop fofté 2-1-1) Afin de diminuer cette rugosité sans
dégrader les propriétés mécaniques, Raedl. ont réussi a trouver des solutions oxydantes
(H20,, Na&CO;, HNO;) et a optimiser des facteurs discriminants tele ¢p temps de
traitement des fibres (qui comprend également negpgede lavage aux bains ultrasons), la
masse des fibres a traiter et le volume et la aunaon de la solution oxydante. De plus, la
surface des fibres Tyranno SA3 reste quasimentaimgée chimiguement, la couche de
carbone est toujours présente.
L'auteur a validé ces différents traitements endi@int les propriétés mécaniques de
composites SiC/SiC renforcés avec des fibres TyraBA 3 traitées et non traitées. Les
composites avec les fibres qui possédent la plidefaugosité (rugosité réduite a 4 nm)
présentent une courbe pseudo-ductile et non plesmnportement fragile.

38



Chapitre 1 : Synthése bibliographique
Optimisation de I'interface dans les composites SiC/SiC

Pour améliorer la liaison fibre-matrice, il est posible de jouer sur l'interphase
elle-méme et/ou sur la surface des fibreke concept de multicouche (différentes natures ou
textures d’interphases), les post-traitements, sértion d’éléments chimiques dans
l'interphase agissent sur la propagation des fess@t en conséquence sur les propriétés
finales du matériau. De plus, I'élimination ou/@jdut d’éléments chimiques a la surface de
la fibre modifie la liaison interfaciale et le coorpement mécanique du matériau.

Conclusion :

Un composite a matrice céramique est défini paskanblage de trois éléments : les
fibres SIC légéres et rigides qui assurent la tehuenatériau, la matrice SiC qui permet de
protéger et densifier les fibres, et l'interphageée entre ces deux éléments dont le réle est
de pouvoir contréler la liaison interfaciale.

Le choix des fibres est un parametre important.rfess CMC, les fibres de dernieres

générations SiC semblent étre des candidates de phpleurs performances. Au cours de

cette these, les fibres SiC, Hi-Nicalon S de lai&écNippon Carbon (maintenant NGS

advanced fibers) seront exploitées. Ces fibres sglfgs qui présentent le moins d’oxygene,
un rapport C/Si quasi-stoechiométrique, un modulevdeng le plus élevé et une bonne

stabilité thermique parmi les fibres SiC de laeséticalon.

Les interphases sélectionnées sont les interpliasssiques de types lamellaires : le PyC et
BN. L'étude avec l'interphase BN sera privilégiée fdit que cette interphase présente une
meilleure résistance a I'oxydation.

Cette synthése bibliographique a permis de mettreevddence l'importance du
contrble de la liaison interfaciale pour le comporent mécanique d’'un composite.
L’amélioration de ce comportement peut étre attegm jouant sur l'interphase elle-méme
(séquencage, traitements, insertion d’élémentsighigs) ou/et en travaillant sur la liaison
interfaciale fibre-interphase avec la modificatidmmique et/ou rugueuse de la surface des
fibres. Ce dernier point nécessite la maitrise glegédés de traitement car il faut pouvoir
obtenir une liaison ni trop forte ni trop faiblautcen conservant les propriétés mécaniques de
la fibre. Des traitements ont déja été testés asirfibres SIiC de précédentes générations
(traitement dichlore, a 'ammoniac) ou sur desedtbde carbone (traitement BLCII semble
intéressant de pouvoir étudier les effets de aatements sur fibres Hi-Nicalon S afin de
savoir si les propriétés mécaniques du compositeasuéliorées.
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Au cours de cette thése, les matériaux sont élabpe¢ CVD (Chemical Vapor
Deposition) dont la technique est résumée dane petttie. Les appareillages CVD utilisés
pour élaborer les échantillons sont présentés.ieRitss caractérisations d’ordre physico-
chimique et mécanique sont nécessaires pour coamgrées différents phénomeéenes mis en
jeu.

1) Méthode d’élaboration des matériaux : CVD

1-1) Généralités sur le procédé CVD

Les matériaux composites a matrice céramique senérglement élaborés par dépot
chimique en phase gazeuse. Il s’agit du procédé Q@Bemical Vapor Deposition). Ce
procédé met en jeu des processus physico-chimigsesnés par le schéma de la figure 1.
Pour que les réactions soient activées, le sultktiibétre chauffé.

. T A, g iy .
entrée du ) : ATty sortie du

réacteur TEacteur
¢ :molécules de zaz initiales

=N —-=. transports de gaz
(ﬂﬂﬂﬂ} : especes réactives

N — réactions chimiques
.{:7;\ - produits de réaction

Figure 1 :Schéma des processus mis en jeu lors du procédd IACD 2007]

La premiére étape (1) consiste a transporter pavemtion forcée les gaz jusqu’a la zone
de réaction. Des réactions chimiques en phase hemeogpnduisent a la formation d’espéeces
intermédiaires : c’est I'étape (2). Ces especes easuite transportées par diffusion a travers
la couche limite vers la surface du substrat corfemaontre I'étape (3). Enfin, des réactions
en phase hétérogéne se produisent au contact difragulvec adsorption des especes
réactives (4a), réactions a la surface (4b) etrgéisa des produits gazeux de réaction (4c).
Ces gaz ainsi que ceux qui n'ont pas réagi somspa@rtés par diffusion (5) puis par
convection forcée (6).

Lorsque la vitesse de dépot est limitée par desegsus physiques (convection forcée et
diffusion), le systeme est en régime de transg@®irtes processus chimiques (étapes 2 et 4)
limitent cette vitesse, le systeme est dit en régitnmique.
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La CVD présente I'avantage d'utiliser des tempéesunférieures aux températures de
décomposition ou de fusion des céramiques a dépbseplus, contrairement au frittage,
aucune pression mécanique n'est appliguée condeaviasi les propriétés mécaniques du
composite. De plus, ce procédé permet d’obtenir degériaux tres purs avec des
caractéristiques physico-chimiques contr6lées : pmmogie, structure, composition,
propriétés mécaniques... Les parametres d’élaboraiigavoir la température, la pression et
la nature et composition des constituants détembices caractéristiques.

Il existe différents types de réacteurs en CVDpaeoi froide ou seul le substrat est chauffe,
ce qui limite les dépbts sur la paroi du réactearsme facilite pas ’homogénéisation de la
phase gazeuse et a paroi chaude, plus utilisédscaermettent une meilleure homogénéité
des phases gazeuses. Cependant, il est obsemésémnpe importante de dépbts parasites sur
les parois du réacteur.

La technique CVD peut se décliner en plusieurset@si

La CVI (Chemical Vapor Infiltration) permet d’infier une préforme fibreuse a cceur.

Par rapport a la CVD classique, la CVI nécessit @ape supplémentaire, celle du transfert
des especes gazeuses par diffusion dans la podediaépréforme.

La CVD reactive (RCVD) se différencie de la CVD sdaue dans la mesure ou seule une
partie des éléments constitutifs du dépot est appqgrar la phase gazeuse, l'autre partie
provenant du substrat [BOUI 1990]. Cette techniong en jeu des phénomenes de diffusion
a I'état solide : I'élément du substrat diffusedarection de la surface au travers de la couche
déposée pour permettre la croissance du dépote €etpe supplémentaire de diffusion en
phase solide apparait dans le processus physicugune de la CVD classique entre les étapes
(4a) et (4b). Du fait du principe de cette diffusida RCVD permet d’obtenir une forte
adhésion entre le substrat et la couche supeléciElle permet d’obtenir des revétements
adhérents, homogénes et une bonne infiltration.

Afin d’augmenter la vitesse et 'homogénéité dliméition, d’'autres variantes de CVI
existent : la I-CVI (isotherme, isobare CVI) ou aise en place d'une pression réduite
favorise la diffusion des réactifs au coeur desgonéés [DELH 2002], la TG-CVI (Thermal
Gradient CVI) ou le matériau a densifier est deewnt chauffé (les réactions hétérogénes
sont favorisées en créant un gradient thermiqu&LEs 1995], la F-CVI (Flow CVI) ou
I'application d’'un gradient de pression permet aeofiser le transport par convection [GUPT
1990], la P-CVI (Pulsed CVI) ou l'application decbgs de pressions de courtes durées
permet d’obtenir des couches d’épaisseurs tres fREGI 1987].

En conclusion, la technigueVD ou l'une de ses variantggermet d’élaborer des
matériaux en contrélant leurs microstructures, archtectures, compositions et d’obtenir
des matériaux purs C’est une technique de choix pour déposer SiC.

Les précurseurs gazeux de SiC sont nombreux atsvdls peuvent se présenter sous forme
de chlorosilane/hydrocarbure ou silane/hydrocard@®i€l,/CH,4, SiHJ/CH,, SiH,Clo/CgHg,
SIHCIy/C3Hg), sous forme de carbosilane tel que le dichlorbgisiane (DCMS ou
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CH3SIHCL), ou encore le méthyltrichlorosilane (MTS ou £S#Cls). Ce dernier précurseur
est le plus utilisé dans l'industrie et les labonas du fait de son prix de revient peu élevé
(40 € les 5 g) [SIGM]. De plus, ce gaz se décompse basses températures900°C
pour 10 kPa et 700°C a la pression atmosphérique). Le MTS sesptéssous forme liquide
dans les conditions standards de température tedsion (température d’ébullition : 60°C).
Il est directement évaporé ou entrainé au moyen gaz vecteur, généralement I'hydrogene
qui joue également le role de gaz réducteur vigsedu chlorosilane. Il doit étre manipulé
avec précaution du fait de son caractere corrdsiflee sa réactivité exothermique avec
'humidité [FDS MTS].

Des études thermodynamiques (basées sur la minioms#e I'énergie libre) sur le systéme
MTS/H; ont été menées afin de rendre compte des espazeasgs réactives et des phases
solides formées [FISH 1985], [SONE 2000]. Ainsibasse température: (800°C), les
especes carbonées et siliciees; @HSIC), conduiraient a la formation de SiC. Au-dessus de
1400°C, ce seraient les especesifet SIiCh qui formeraient SiC. L'espece HCI serait
produite quelle que soit la température utilisées Lconditions d’élaboration semblent
€galement avoir un role sur la composition du défdaible température (900°C) ou lorsque

le rapporto = % est éleve, du silicium libre peut étre introdwand le dépbt. A l'inverse, a

tres haute température (1500°C) ou en présencee dimase gazeuse riche en MTS, du
carbone libre peut étre observé dans le dép6t.

Cependant, I'approche thermodynamique ne permetapaie seule de prévoir tous les
phénomenes mis en jeu. En effet, il faut tenir ctenges facteurs cinétiques puisque dans un
réacteur CVD I'établissement d'un équilibre hétémg entre gaz et dépdt est presque
impossible du fait de I'approvisionnement consi@es gaz. Plusieurs réactions interviennent
au cours du dépdt de SiC. Pour résumer, les cledemadicalaires ou les chlorosilanes issus
de la décomposition du MTS semblent étre les psé&tws du silicium. Les radicaux
hydrocarbonés (C4)l et les hydrocarbures (GHC;H,, C;H4) conduiraient a la formation du
carbone. Les espéces majoritairement adsorbéeslesgn@ire des radicaux hydrogene et
chlore. Enfin, I'affinité de HCI avec le dépdt deCSconduirait a une inhibition de la
croissance de ce dépot.

De plus, la modélisation cinétiqgue permet de morgte la géométrie du réacteur, le temps
de séjour du MTS peuvent influencer les mécanisieasoissance de SiC [HUTT 1998].

Le procédé CVD résulte de processus physico-chimiga complexesll fait appel a
des phénomeénes de transport et de mécanismes ondmts (d’ordre cinétique et
thermodynamique). Cette méthode d’élaboration pewiabtenir des dépbts de qualité et
controleés.
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1-2) Description des appareillages CVD

Un appareillage CVD peut se décomposer en troidiegar. (i) un systéme
d’alimentation en gaz, (ii) une zone chaude daggdhle est élaboré le dép6t, (iii) un systeme
d’évacuation et de traitements des gaz.

Au cours de cette these, deux réacteurs CVD onu#iéés : 'un pour I'élaboration de
matériaux a interphase PyC et matrice SiC, 'apier le dépbt d’interphase BN et de
matrice SiC. Ces deux réacteurs sont présenté®fyat figure 3. Leur principe est le méme,
seule la géométrie des réacteurs et I'approvisioreme des gaz précurseurs changent.

Le réacteur « PyC » a un diametre interne de 100 tarmdis que celui du réacteur « BN » est
de 40 mm.

Capteur de 2
. — . <
pressiol |
| R

al

4 o)

{ Remplissage

[ ]
0000
IN

Cuve de
néiangs_®—I:l_N_ MTS

MTS/H,

\\ \ Etuve /
Thermocouple

10
CsHg  H

©

Extraction des gaz

Figure 2 :Schéma du réacteur CVD a interphase PyC

: Vanne papillon manuelle 5 : Sucepteur en graphite 9 : Régulateur de pression automatisé
: Débitmeétre massique 6 : Cuve en inox protégeant le réacteur 10 : Vanne papillon motorisée
- Electrovanne 7 : Réacteur 11 : Pompe a vide primaire

8 : Piéges cryogéniques
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Figure 3:Schéma du réacteur CVD a interphase [BACQ 2014]
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Les deux réacteurs CVD sont des réacteurs vertiagoarois chaudes. Le réacteur « PyC »
est constitué d’'un tube en silice vitreuse quicksiuffé dans sa partie centrale par une bobine
a induction via un suscepteur en graphite qui cditVé&nergie électromagnétique en chaleur.
Le réacteur BN est composé d’'un tube en graphitearytia la fois de paroi et de suscepteur.
Le chauffage par induction permet de controleriiogénéité de la zone de chauffage grace a
la conception de la bobine et allie une bonne pig@eiet un chauffage rapide. Une zone
chaude de hauteur limitée dans le réacteur estrég@mdant donné que la bobine ne couvre
pas la totalité du tube. La hauteur de cette zdraae est estimée a environ 10 cm. Le
contrble de la température s’effectue par le kdaism thermocouple (type K pour le réacteur
« PyC » (en chromel et alumel), utilisable jusquZD0°C et type B (en platine et rhodium)
utilisable jusqu’a 1600°C pour le réacteur « BNsit)ié prés du suscepteur en graphite et d’'un
régulateur de température (Eurotherm ®). Un géearaélectrigue (Celes ®) permet
d’apporter I'énergie nécessaire au chauffage. WUstesye de refroidissement du four est
assuré par une circulation d’eau en périphériecdateur.

Un profil thermique de la zone chaude a été réglimér chaque réacteur. Cette opération

consiste a introduire un second thermocouple vigpassage étanche, a I'endroit du dépbt

dans le réacteur et de comparer la températuraudtavec celle du thermocouple situé a

c6té du suscepteur en graphite. Ce profil thermjoprrenet de bien situer la zone chaude et

d’établir la loi correspondante entre la tempémie consigne (donnée par le thermocouple
du suscepteur) et la température réelle (donné&eghermocouple situé dans le tube). Cette

différence provient de la perte d’énergie entrsuscepteur en graphite et le coeur du réacteur
ou se trouve le substrdigure 4)

1020
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Figure 4 :Profil thermique du four « BN » (a) et du four «®Py (b) (réalisé sous i
P= 0,2 kPa) pour une température de consigne dé®@75

La longueur de la zone chaude pour le four « BNt»estimée a environ 5 cm contre 8 cm
pour le four « PyC ». Pour chaque four, la tempgeaimesurée dans la zone chaude est
différente de celle de la température de consiies ajustements entre température de
consigne et température mesurée sont nécessairgs opbenir la bonne valeur de la
température souhaitée.

Les gaz précurseurs sont introduits en amont diteéa Ils sont contrdlés par un systeme de
vannes manuelles et pneumatiques. Leurs débits sm#urés et contrblés par des
débitmetres-régulateurs massiques (Brooks Instruf@en

L’introduction du MTS qui est liquide dans les cdiwhs standards de température et de
pression nécessite un léger chauffage pour quillssmus forme vapeur. Pour cela, la cuve
contenant le MTS est disposée dans une étuve éentié gaz précurseur est introduit dans le
réacteur en le mélangeant avec de I'hydrogeneogei e role de gaz vecteur et réducteur. Le
mélange des deux gaz se fait dans une cuve en amoéacteur ou dans les tubes constituant
les lignes de gaz.

En aval du réacteur, la pression est régulée del’diune vanne motorisée, d'un capteur de
pression (MKS Instruments®) et d’'une pompe primainealettes (Adixen ®) qui permet de
faire le vide jusqu'a 16 mbar (vide primaire). Les produits n'ayant pasgréet les sous-
produits gazeux de la réaction sont condensés damspiéges cryogéniques (en acier
inoxydable) refroidis a l'azote liquide (tempérauwtes pieges refroidis << température de
condensation des gaz). Ce systeme de condensatimeipde protéger la pompe.

Afin d’'assurer I'étanchéité du systéme, chaque titiasit du réacteur est raccordé par des
joints Viton®. Cet élastomere permet de résistkr éhaleur, a la compression et aux agents
chimiques tels que I'huile ou encore a un grand brerd’hydrocarbures aliphatiques et
aromatiques. Les tubes en inox transportant lesgatzreliés par des raccords Swagelok®.
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Chaque manipulation d’'un réacteur CVD doit suivre protocole rigoureux afin d’éviter
lintroduction d’oxygéne dans le réacteur ce quiumpait conduire a la pollution de
'échantillon et a des réactions violentes avedates gaz lorsqu’ils sont chauffés a haute
température. La procédure est la suivante :

1) Un test de fuite est réalisé en isolant le fouspaisysteme four + pieges.
Pour cela, le réacteur est mis au préalable salgeseti est isolé en fermant
la vanne manuelle en sortie de réacteur (testysierme four) et celle en
entrée de la pompe du réacteur (test sur four gegle Un test de fuite est
acceptable pour une remontée maximale de pressiérPé/min.

2) La sécurité du générateur électrique est vérdigeoupant l'arrivée d’eau
qui sert a refroidir le réacteur et le génératdéectéque.

3) Les gaz sont envoyés a froid afin de vérifier laactonnalité des
débitmetres et vannes ainsi que la régulation gedasion. Au préalable,
les pieges sont remplis d’azote liquide.

4) La chauffe peut alors commencer et une fois leepalie température
atteint, les gaz sont envoyés.

5) La fin de la manipulation permet le début d'unecdese progressive en
température du réacteur.

6) Avant d’enlever I'échantillon, les débitmetres dégferents gaz sont
purgés avec un gaz neutre (I'argon généralement).

Pour assurer la sécurité du four, des systemegedsipn sont mis en place dans la double
paroi du réacteur via la présence d’'un gaz tamparnre. Pour le four « PyC », la double
paroi est remplie a pression atmosphérique soudgddt la circulation est vérifiée par un
systeme de bullage. Une circulation inverse dasgdeeme de bullage témoigne d’une fissure
du tube de silice. Pour le four « BN », la doupdeoi est remplie d’argon a 100 mbar. Un
test de fuite est réalisé et comparé avec celdodu sous vide. S’il n’est pas identique, le
tube est endommagé.

Afin de permettre un taux de fuite acceptable,Hatillon et les pieges sont mis en place la
veille de la manipulation. Ainsi, le vide s’effeetaurant toute une nuit. Les pieges contenant
les gaz condensés sont placés sous sorbonne e fimnanipulation pour une période de
réchauffement et de dégazage d’au moins 12h. Utoyagfe de ces pieges est ensuite
nécessaire afin de les préserver de la corrosies.éfapes s’effectuent en portant un masque
agaz.
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2) Choix du composite modele : minicomposites
2-1) Définition du minicomposit
L’architecture des composites élaborés lors de ¢héise est ce du minicomposite.

Il s’agit d’'un composite a renfort unidirectionnel contient une meche de fibrinfiltrée par
l'interphase et la matricgigure 5.

matrice/Ae
interphase
Figure 5 :Schéma du minicomposite, sesquelques fibres sont représent[JACQ

2000]

L’élaboration du minicomposite s’avere raisonnableen termes de codlt et de temps
contient I'élément de base du composi: le fil (dans le cas des Hiicalon S, le fil es
constitué de 500 fibres). Ainsi, le minicomposi& eatilisé pour la compréhension la
modélisation du comportement mécan du composite réel [MORS 1999], [JACQ 200
[MART 2000], [ALMA 2015].

Méme si le minicomposite tient compte de la poeositsiduelle inti-fil ex-CVI et de l'effet
statistique de la rupture des fibres prées dans les composites, les résultats obtentc ce
type d’architecture ne peuvent édirectementransposés a I'échelle du compc réel. En
effet, le minicomposite présente en général un teuporosité plus faible puisque la poro:
inter-fil est inexistanteDe plus l'architecture 1D du minimposite reste différente de ce
d’'une préforme tissée.

Au cours de cette thésaleux types de minicomposites vont étre élabor: des
minicomposites a interphase PyC et a interphase BI

Des fils HNS vont étre disposés dans les réacteVi3 et vont recvoir l'interphase PyC o
BN avant d’étre densifigsar la matrice SiC
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2-2) Dispositions des minicomposites dans le réact

L’élaboration des minicomposites nécessite unentidte particuliere car les fils ne
doivent pas étre trop foisonnés (ce qui introdoié porosité trop élevée) ni trop serrés (pour
permettre linfiltration au cceur de I'échantillor)e plus, les fils doivent étre assez tendus
pour obtenir des composites rectilignes afin d’olstdes caractérisations mécaniques fiables.
Pour cela, différents procédés de mise en placéteriestés.

Les procédés ont été étudiés en élaborant desanipasites dont les conditions de dépot de
la matrice SiC sont les suivant@ableau I)(conditions expérimentales inspirées des travaux
de Etchart-Salas qui a travaillé sur les minicontpssavec les fibres de deuxieme génération
Hi-Nicalon) :

Tableau | ; Conditions expérimentales pour I'élabion de la matrice SiC
Durée T° dépbt
(min) (°C)

a

Matrice SiC 240 975 3

.- H?2 ~ N . . o
Dans ces conditions, le rapport ﬁ est égal a 3, ce qui est un bon compromis poterévi

la présence de silicium libre (phase riche en hyéine) et de carbone libre (phase riche en
MTS).

Une technique utilisée pour élaborer les miniconipssest de disposer des meches de fibres
HNS sur des cadres en SiC. Ce dispositif avait d&aemployé au cours des travaux de
Etchart-Salas [ETCH 2000]. Les fils sont tendugixas sur le cadre par le biais de scotch
carbone(figure 6) lls sont Iégérement piqués a la pince (permeségarer les fibres) pour
permettre une infiltration homogéne. Les fils sensuite définitivement fixés par de la colle

carbone.

o) - Cadre Si(

Méche de Hi-Nicalon S

<«—— Colle carbon

Figure 6 :Disposition des fibres sur un cadre en SiC
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Le cadre est de la méme nature que la fibre aéimall les mémes coefficients de dilatation.
Avec ce systeme, il est possible de disposer 1(hesede fibres sur un cadre. Cependant, il
nécessite un certain savoir-faire pour obteniriafigration homogeéne.

Au cours de ses travaux, Etchart-Salas [ETCH 2@1@§veloppé une technique pour réduire
la porosité intra-fibre de ces fils. Il a confingu(guip€) ces meches disposées sur le cadre
avec du fil de molybdene de 50 um de diametre egterinerte chimiquement lors de I'étape
de CVD. Le guipage doit permettre une réductioaddistance inter-fibres sans pour autant
géner linfiltration a cceur du fil. Cela nécessitee maitrise dans I'étape de guipage.

Pour valider cette méthode, des minicompositestérghase PyC et matrice SiC ont été
élaborés (les conditions d’élaboration seront gg®s par la suite) avec et sans guipage. Afin
de déterminer les fractions volumiques de fibregtle matrice Y, les minicomposites ont
été pesés avec :

mf mm
ViZ 5l X100 Vo= 5i8m X100 1)
om Pr om of

Avec my, My : masses de la matrice et des fibres
pm, i : Masses volumiques de la matrice et des fibres

La fraction volumique de porosité est déterminéegpalyse d’'images (selon le protocole mis

en place par Etchart-Salas). Pour cela, un miniocsitg est enrobé et divisé en 8 trongons.
Les sections transverses obtenues sont polies glgisrvées au microscope optique. Les
images sont ensulite traitées via le logitmehgeJet la porosité peut étre estimée. La porosité
du minicomposite est alors déterminée par la mogeates porosités des sections polies. Les
données expérimentales sont regroupées dans éatalbl

Tableau Il ; Valeurs des fractions volumigues dee§, matrice et porosité de
minicomposites

Vi®) | V(%) V(%)

Moyenne des non guipés 31+/-3,3 42+/-3,1 26,8+/-8,6

Moyenne des guipés 35+/-2,3 38+/-2,3 27,1+/-5,8

Les résultats montrent que le guipage ne permetdpadiminuer de maniére importante la
porosité car les fractions volumiques de porosit@ presque identiques. Des sections polies
transverses de chaque type de ces minicomposit&téabserveggigure 7).
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Fil de

./ molybdéne

@) (b)

Figure 7 (Images de sections polies transversese de minicgitapamon guipés (a) et
guipés (b) obtenus au microscope optique

La figure 7 montre que l'infiltration a cceur pows|minicomposites guipés semble plus
difficile que pour les minicomposites non guipésoiims serré donc plus de densification)
avec des fibres de derniére génération Hi-NicaloreSyuipage est donc abandonné.

N.B. : Les fibres Hi-Nicalon S sont plus rigides que fdses de premiere et deuxiéme
génération (module de Young plus élevée). L'irdilion & coeur semble plus difficile qu’avec
les fibres Nicalon et Hi-Nicalon.

D’autres procédés ont été imaginés et mis en ogotnetendre au mieux les fibreégy(re 8.

Feutre de carbone

Réacteur >
Tresse de carbone
| P
Zone apyex
chaude I Fil SiC

Poids en graphite

— Ressort

V//%A ——Uﬁ

Figure 8 :Schéma de la mise en place des meches dans leugact

Comme le montre la figure 8, les meches ne sorgt phliées sur un cadre mais prises entre
un morceau de Papyex ® (feuille souple de grapkitein barreau de graphite ou un ressort
accroché en bas du réacteur. Les minicomposites élaborés ont été pesés et analysées
comme précedemmeftiableau Ill). Les fractions volumiques sont similaires pour desix
types de procédeés.
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Tableau Il : Valeurs des fractions volumiques filees, matrice et porosité des
minicomposites avec tension par poids
Vi%) [ Vi (%) Vi (%)

50+/-4,0 28+/-5,7 22+/-2,2

N.B.: Les minicomposites élaborés en tension par reggésente a peu prés les mémes
fractions volumiques.

Ce dispositif permet de diminuer Iégérement la pikéomais entraine aussi la diminution de
la fraction volumique de la matrice. En effet, lébres sont bien tendues (pas de
foisonnements observables) mais en contrepardiecd’s entre les fibres pour l'infiltration de
matrice est plus difficile. L’homogénéité au ccest encore moins marquée qu’avec la
méthode précédentédure 9).

Fibre

- 4 '

Figure 9:lmages MEB de minicomposites en sections transv@rsea cceur élaborés
avec la méthode des cadres (a) et du poids en geafi)

Ces premiéres campagnes d’essais d’élaboratiorpemhis de comparer deux choix de
disposition des fibres dans le réacteur :

(a) mise en place des méches sur un cadre en grabbs fibres des minicomposites
formés sont Iégerement foisonnées et la mise & pl@cessite une certaine maitrise.

(b) mise en place de meches avec des poids enitgragtiressorts fixés en bas du
réacteur permettant d’obtenir des minicomposité€mement rectilignes et peu foisonnés.

Le premier choix permet d’élaborer en une opératidminicomposites (5 de chaque
c6té du cadre) contre seulement 8 avec la deuxigige De plus, cette derniere voie ne
permet pas une bonne infiltration a coeur. Par cues#, le processus retenu pour
I'élaboration des minicomposites est celle de disper les méches sur un cadre en SiC.
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Le temps de dépot de la matrice SiC a été augndéumeé heure (5 heures de dépots) pour se
rapprocher des valeurs dg,de 60% (V=40 %).

Dans cette configuration, les minicomposites soajonitairement circulaires (figure 10-a)
mais peuvent étre de forme légéerement ap(fijare 10-b) Leurs formes n’'impactent pas les
caractérisations, le plus important est qu’ils sb@roits et suffisamment infiltrés a cceur.

#————— 200 pm ——————

Figure 10 Clichés MEB (a) et MO (microscope optique) (b) deicomposites

La présence de seal-coat correspondant a un dep&iGi plus épais en surface semble
inévitable ; cela est di a la fermeture des parsgiuvertes en périphérie du minicomposite
(figure 11)

Figure 11 Cliché MEB de minicomposite pris en surface (& eteur (b)

L’épaisseur de dépbt de SiC en surface du miniceitgpeemble entre 3 et 5 fois supérieure a
celle du dépbt a cceur du minicomposite.
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3) Moyens et méthodes de caractérisations des matériaux

Les minicomposites doivent étre caractérisés adipaluvoir quantifier notamment la
liaison interfaciale fibre-matrice. Ces caractéi®®s sont mécaniques, morphologiques et
physico-chimiques. De plus, les fibres font au'sgijét de caractérisations afin de sonder la
modification apportée par les traitements.

Ces caractérisations ont pu se faire au sein duS, @fais les techniques telles que la
spectroscopie des électrons Auger ou la spectras@@®S ont fait I'objet d’une collaboration
avec PLACAMAT (plateforme de service pour la cagasktion physico-chimique des
materiaux).

3-1) Caractérisation morphologique

L’'observation d’'un échantillon renseigne sur sa photogie, sa structure et est
indispensable a la compréhension des différentpodements du matériau. L'aeil humain ne
peut que détecter les photons émis lors de l'iotena de la lumiére avec le matériau. La
microscopie électronique utilise des électrons cenmsource d’émission et analyse les
rayonnements issus (électrons secondaires, rétreéd, électrons Auger, rayon X, faisceau
transmis et diffracté). Cette analyse apporte d@saignements sur la constitution de
I'échantillon.

3-1-1) MEB : Microscope Electronigue a Balayage

Le MEB ou Microscope Electronique a Balayage il LCTS (MEB Quanta 400
F®) dispose de deux détecteurs d'électrons secmsdaet rétrodiffusés et utilise la
spectroscopie des rayons X par sélections d'éne(@PS). Ainsi, il donne des
renseignements sur la morphologie (€électrons sedms), sur le contraste chimique
(électrons rétrodiffusés) et permet une analysmicfuie avec la sonde EDS.
Cette caractérisation sera utile pour apprécier testements apportés aux fibres
(homogénéité, changement de texture...) mais egaltepoem observer les facies de rupture
des minicomposites.

La qualité des images dépend de la préparation’éhantillon. Ceux-ci doivent étre
conducteurs d'électricité afin d’évacuer les éleasr Pour cela, il est possible de les
métalliser en les recouvrant d’or (mais peu empélzhdétection de petits détails) ou de les
fixer sur le porte-échantillon avec du scotch ahiom.

3-1-2) MET : Microscope Electronigue en Transmission

Afin d’observer des détails, le MET (Microscope &tenique en Transmission, MET
conventionnel CM30ST Philips® employé au LCTS) @ uilisé (résolution meilleure que le
dixieme de nanometre).
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L’exploitation des clichés en fond clair, fond ndmaute résolution et de diffraction permet

d’apporter des informations sur I'organisation géns atomiques a l'interface et aussi dans
l'interphase. De plus, cela va permettre de savdise situent les décohésions interfaciales
pour les relier aux forces de liaisons interfagalea technique du MET va étre aussi

appréciée pour connaitre avec précision I'extréuntase des fibres.

L’enregistrement des images se fait par le biaiségatifs photographiques. Ils présentent
une tres bonne résolution mais doivent étre dépé&lehimiquement dans une salle noire.
Les négatifs sont ensuite scannés pour étre tsagé@e ordinateur Oigital Micrograph,
Photoshop.

Pour obtenir les images, il est nécessaire d’iniredun échantillon qui soit assez fin
(épaisseur de 'ordre de la centaine de nanomegims) laisser passer les faisceaux transmis.
Sa préparation est un paramétre clef et néceshiteprs étapes: mise en forme de
I'échantillon, découpage, polissage manuelle etspafie ioniquel¢n Slice). C'est cette
derniére étape qui permet d’obtenir un échantiltbépaisseur de quelques dizaines de
nanometres.

L’échantillon doit se présenter sous forme de lgmer étre introduit dans le MET et
présenter des dimensions précises avant d’étrgpgaoamincisseur ioniquégure 12)

Lame de verre —
<+—— Résine époxy

Wafer de silicium —» [ 4

Echantillon & analyser
Cales

Dimensions de I'échantillon avant introduction détm Slicer : 2,8x0,7x1 mrh
Figure 12 :Schéma de préparation de I'échantillon au MET

Le wafer de silicium participe a la tenue de I'édilbon. L’échantillon est introduit au-dessus
de cette plague de wafer de silicium et est mainjger de la résine époxy. Si la taille de
I'échantillon ne prend pas toute la largeur delépe de wafer de silicium (carré de 1 cm)
comme c’est le cas pour les minicomposites (diaan@ér I'ordre du milimétre), celui-ci doit
étre placé bien au centre. Pour cela, il est pabférde disposer de chaque c6té de
'échantillon a observer des cales qui sont danscas d’autres minicomposites. La
superposition d'une lame de verre permet de limiémhauffement de la résine causé par le
bombardement ionique au cours de 'amincissemeidie.

Pour obtenir la forme et les dimensions souhaiiéasjnicomposite et les cales baignés dans
la résine sont pris entre le wafer de siliciumaeplaque de verre. La résine réticule pendant
30 min a 100°C. Ce sandwich est ensuite découp scié a fil suivant les dimensions
requises de longueurs et de largeur. Les différemisceaux sont polis mécaniqguement
(Minimet 1000 Buehlgr avec des disques de grains différents pour géehdintillon
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parvienne a une épaisseur de 100 um. La lame ssit@rnntroduite dans I'amincisseur
ionique. Un faisceau d’ions d’'argon (gaz inertejéhéré par une tension de 1,5 a 5 kV vient
bombarder I'échantillon avec des angles d’'incidsrdiéérents : 0,5° durant 30 min (permet
d’amincir lentement I'échantillon et de vérifier Iai zone d’observation est bien centrée) et
puis 2°. Une caméra CCD permet de suivre I'évolutle 'amincissement.

Cette étape de préparation nécessite de la patetngee certaine rigueur tout au long du
processus qui prend un jour et demi.

3-2) Analyses physico-chimique

Les analyses physico-chimiques permettent denaitbe la nature des éléments
chimiques ainsi que les liaisons chimiques préseatss I'échantillon. La spectrométrie
photoélectronique X (XPS) et la spectroscopie destr@ns Auger (AES), techniques non
destructives ont été utilisées au cours de cetteethCes analyses ont été effectuées au
PLACAMAT.

3-2-1) Spectrométrie Photoélectronique X (XPS)

L'’XPS est une méthode qualitative et semi-quaniat Cette technique donne des

informations concernant la nature des élémentsighies a I'extréme surface de I'échantillon

(3-5 nm) mais aussi les liaisons chimiques.

Le faisceau latéral de I'’XPS a une résolution d@ 1. Cette taille est supérieure au
diamétre d’une fibre (12 um), ainsi une mesureadgutface de fibres constitue une moyenne.

La préparation de I'’échantillon est moins fastidewque pour le MET. L’échantillon est

simplement fixé sur un porte-échantillon. Il doiteéle plus possible lisse pour éviter tout
phénoméne d’'ombrage qui viendrait impacter les nessu

3-2-2) Spectrométrie des électrons Auger (AES)

Couplée a un décapage simultané avec des iohslatechnique AES permet de
suivre le profil de composition chimique de I'éctibon sur une profondeur d’'une centaine
de nanométres depuis la surface. La résolutiomalet@u faisceau du spectre Auger est de
30 nm, ainsi plusieurs mesures sont nécessairgsapoir une moyenne représentative de la
surface de I'échantillon.

La préparation de I'’échantillon est similaire deele I'XPS.

Les caractérisations physico-chimiques permetterredseigner sur la nature de I'échantillon
et de quantifier les éléments chimiques. L'AES ®PE sont deux caractérisations
complémentaires : la premiére permet d'établir urfibde composition chimique (s'il y a
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décapage), la deuxiéme renseigne sur la naturbaikrns chimiques a I'extréme surface de
I'échantillon. Ainsi, 'AES permettra au cours dette these d’apprécier I'épaisseur et la
composition de la couche de surface des fibreséémiet la transition de linterface
interphase/fibre alors que I'XPS est utile poureddiner avec précision la modification
chimique apportée aux fibres.

3-3) Caractérisation mécanique

Les caractérisations mécaniques sont nécessaingscponaitre la tenue du matériau
élaboré. Au cours de cette thése, deux technigrieamctérisations vont étre employées : des
tractions a I'échelle de la fibre et du fil (minfoposite). La traction monofilamentaire permet
de renseigner sur l'état des fibres (perte ou g#én sa résistance), la traction sur
minicomposite informe sur la pertinence des tra@ets apportés aux fibres pour améliorer
les performances du composite.

3-3-1) Traction monofilamentaire

La traction monofilamentaire permet de savoir stretement détériore les fibres.
Pour cela, la contrainte a la rupture est calcal@artir de la mesure de la force a rupture et
du diametre des fibres.
Afin de dégager une valeur moyenne de contraifgerapture, une trentaine d’échantillons
d’'un méme lot de fibres est analysée. L’analyseréggltats est effectuée via la statistique de
Weibull qui modélise I'état du matériau par uneiatale aléatoire dépendant de la contrainte.
Ce modele permet de rendre compte de l'influencia diesspersion de défauts (c’est-a-dire de
’lhomogénéité du lot) au sein de I'échantillon Eparametre m, module de Weibull.

Ce parameétre est déterminé a partir de la loissigiie de Weibull [WEIB 1951], loi de
probabilité de rupture pour une contrainte donnée :

P) = 1-expE- 5 (™) )

avec : Pg) : probabilité qu’une fibre casse a la contratnte
o,= facteur d’échelle (MPa)

Vo : volume de référence (1 mimn

. I1d? Lo
V : volume testé V =

avec lg longueur de jauge (mm) et d le diametre de la
fibre (mm)
m : module de Weibull

En linéarisant la fonction de Weibull, la relatismvante est obtenue :

1
1-P(oi)

LnLn( ) =m Lng; + Cst

(5)
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avec: Pg)= % (probabilité empirique pour qu’une fibre cassg)a
i : rang des; classées par ordre croissant
N : nombre de fibres dans le lot

En tracant la relation (5), il est possible d’egtirfe coefficient m. Lorsque la valeur de m est
faible, la répartition des défauts est tres hé#meget les valeurs de contraintes sont
disperseées. A l'inverse, lorsque la valeur de mééstée, les défauts sont de méme tailles et

les valeurs de contraintes s’en trouvent moinsedlfses.

. N , . . F
Une contrainte a la rupture est donnée par laioelauivante o; = 3
F est la force a rupture en N et S la section #ense en mm?2 d’une fibre.

Pour mesurer la force, une table de traction ekséd. Elle comprend un capteur de type
piézo-électrique et deux mors dont un moffigure 13).

Capteur de force Capteur de
position
Mors Eprouvette
Chariot mobil

Figure 13:Photographie de l'installation de mesure de la trac monofilamentaire

Le déplacement du mors est assuré par un moteur pas. L'éprouvette fixée entre les deux
mors est constituée d’'un cadre en papier ou sedren son centre la fibre bien tendue et
alignée. Pour réaliser I'essai de traction uniquatnser la fibre, le cadre de papier est coupé
sur les cotés. Deux capteurs permettent de mestiBenregistrer la force et I'allongement
de lafibre.

Pour déterminer la section, il est nécessaire deaitre le diameétre d de la fibre. Celui-ci est
mesuré par interférométrie laser [PERR 1974]. Soncipe repose sur la diffraction de
Fraunhofer :
d=224 (6)
i

avec :A : longueur d’onde du faisceau incident du laséutrénéon §=632,8 nm)

i - interfrange

D : distance entre l'interfrange et la fibre
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Une loi de correction est nécessaire pour dispdserrai diametre des fibres. En effet,
Gagnaire [GAGN 1986] a montré une différence denéiae obtenu par analyse image et par
la méthode de Fraunhofer. La théorie électromaguétpermet de retrouver la vraie valeur
du diametre de fibres :

_ d-022
dv = 1,0365 (7)

Ainsi, connaissant le diametre de la fibre, il@s$sible de déterminer la section, et au final la
contrainte a la rupture.

Il est aussi possible de mesurer la déformaticainst le module de Young des fibres a partir
de la mesure du déplacement des mors aprés avemntéé la complaisance de la machine
(allongement du systeme pendant I'essai) a l'aigssadis avec des fibres de différentes
longueurs de jauge.

3-3-2) Traction sur minicomposite

Les essais de traction sur minicomposite vont dotes valeurs de la contrainte (a
partir de la section du minicomposite) en fonctida la déformation (déplacement).
Différentes propriétés mécaniques du matériau peuvdee déterminées a partir de l'allure
des courbes. Ces données seront utilisées poutifigrales propriétés interfaciales grace au
modele développé par Coradi [CORA 2014].

3-3-2-1) Descriptif du protocole

Une machine de traction électromécanique MTS SymeP§0 est utilisée pour
déterminer les caractéristiques mécaniques desonimosites. La force est mesurée par un
capteur de force d’'une capacité de 500 N (+0,1déf@acement est mesuré par deux capteurs
inductifs (permet de vérifier I'alignement du syst® avec une précision de 0,1 um. Un
moteur permet de déplacer la traverse avec unsseitghoisie de 0,5 mm/min.

Les minicomposites sont insérés dans deux talofindagues et fixés avec de la colle
structurale (3M, 9353 A/B). La longueur de jaugefege a 25 mm. Fixés dans les talons, les
minicomposites sont placés sur la machine de tnagtar le biais de deux mdifsggure 14)
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Mors supérieur

Talons métalliques

Capteurs de Minicomposite

déplacement

Mors inférieur

Figure 14 : Machine de traction pour minicomposites

Des essais de tractions avec enregistrement dés§&n acoustique EA sont aussi réalisés.
En effet, les mécanismes d’endommagement s’accamepagle libération d’énergie sous
forme d’ondes élastiques transitoires qui se prepaglans le matériau. Leur détection,
communément appelée EA, permet de suivre en terdéet le développement de
'endommagement du matériau. Un capteur piézoéheerplacé sur le mors inférieur de
'appareil de traction permet de transformer ldsations en signaux électriques. Le signal est
amplifié (amplificateur de 40 dB) puis numérisé par logiciel d’acquisition (logiciel
Mistras)(figure 15)

o ,Onds accusti que
;’f Caplewr mézoél=cinoue
Défaut
d /
SEN — .

%
N\

oré-amplificabon

EA discratm— v [— ‘...\

'\iﬂ""’ [, T

TU~gigna EA

i,

EA cortinue

Figure 15 :Schéma du dispositif expérimental pour I'enregisieat de I'EA

Cette caractérisation permet d’identifier la limi#lastique et donne la cinétique de fissuration
matricielle du composite car le nombre de coupgrgiortionnel a ce parametre.

65



Chapitre 2 : Moyens expérimentaux : élaboration et caractérisations de matériaux

Les données issues des tractions permettent dee iévolution de la force F en fonction du
déplacement. Pour déterminer I'évolution de la @nte ¢ = SE (MPa) en fonction de

I'élongatione, il est nécessaire d’estimer la section S du raimposite. Celle-ci est donnée
par la formule suivante :

S=Nmr2. ( 1{/—’;‘) (8)

Avec : N': nombre de fibres théoriques dans un fil Hi-Nica®= 500
r : rayon d’'une fibre
Vm, V¢ fraction volumique de la matrice et de la fibve,.§V; =1)

Les fractions volumiques de la matrice et de laefibont déterminées par pesée comme
expliqgué précédemment. Cette formule de sectidienepas compte de la porosité.
L’élongation est obtenue a partir des déformatimesurées :

_L
€= 5.100 (9)
L = MoCs-Cs.F

Avec : M,C, : moyenne des déplacements mesurés par les detexca(mm).
Cs: complaisance de la machine (mm/N)
F : force mesurée (N)
Lo : longueur de jauge (mm) =25 mm
L : déplacement réel mesuré (mm)

3-3-2-2) Interprétation des données

Les essais de tractions mettent en évidence ldératites étapes d’endommagement du
compositgfigure 16)

4 Contrainte (G;)

o (d)

Egve

Gmc

(a) .'vr......w.n.v..;.
Déformation (&)
!

Figure 16:Courbe théorique d’'un composite 1D en tractWvES 1971]
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La courbe fait apparaitre quatre domaines :

- (a) : domaine élastique

- (b) : fissuration matricielle et décohésion interéde
- (c) : chargement élastique des fibres

- (d) : rupture ultime

N.B. : Les composites a matrice céramique sont dits seger I'allongement a rupture de la
matrice est inférieure a celle des fibre§ € ¢7). La degradation du composite s’amorce donc

avec la fissuration matricielle.
(a) Domaine élastique

Aucun endommagement n’est présent dans cette ggareé. Le chargement n’entraine pas
la croissance de défauts dans la fibre ou la neatties allongements des fibres et de la
matrice sont les mémes et la contrainte subiegpemrinposite suit la loi de mélanges :

0.= 0fVet+om Vi (10)
etEC: Efo"‘Eme

Avec :V; etl, les fractions volumiques de la fibre et de la matr

E:, En et & les modules longitudinaux de la fibre, de la ncatet du composite.
o1, om etoc les contraintes de la fibre, de la matrice etammosite.

(b) Fissuration matricielle :

Dans cette partie non linéaire, la matrice commense multifissurer avec I'apparition de
fissures perpendiculaires a la direction de chaeggnmCet état engendre la diminution du
module du composite et l'interphase autorise laodésion interfaciale. Le premier

endommagement correspond a un niveau de contcéfitee par :
o= 0 Viton Vi, (11)

avecay : contrainte supportée par les fibres au moment depkare de la matrice
o, . contrainte a la rupture de la matrice
(c) Chargement des fibres

Lorsque la multi-fissuration de la matrice est ctatey la charge est supportée
essentiellement par les fibres. La contrainte gppke au composite est donnée par :

O.= o'fo: ECEfo (12)

Avec ¢, I'allongement du composite
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(d) Rupture des fibres :

La rupture du matériau intervient quand les fitaéigignent leur contrainte a rupture. La

rupture ne se produit pas simultanément sur tdatefibres ce qui se traduit par une légere
inflexion de la courbe avant rupture. Chaque rugptdépend de la présence de défauts
microstructuraux qui ont une distribution spatialéatoire. Ainsi, la contrainte de rupture des
fibres est décrite par une loi statistique de Wibu

_v(or\™
a = p(O'f < 0’;) =1- e[ Vo(aof) ] (13)
avec m et oy, des parametres de statistiques de Weilaylla contrainte a la rupture au

ranga, V le volume représentatif de I'échantillon eg M volume élémentaire de référence
[AVES 1971], [LISS 1996].

La rupture du composite se produit lorsque qu’waetion critiquea,. de fibres a rompu. Les
autres fibres survivantes ne peuvent alors plup@tgr la charge.

La rupture des fibres peut se produire au drolladessure matricielle ou entre deux fissures
matricielles dans le bloc de matrice. Ce dernier iogplique I'extraction de la matrice des
fibres rompues et 'allongement avec friction ddses intactes. Ce mécanisme consomme
beaucoup d’énergie ce qui permet d’accroitre la¢é&é du matériau.

Ainsi, avec les courbes de traction monotones,sil mossible de déterminer le module
longitudinal du matériau (dans la partie linéairky), limite élastique et la déformation
longitudinale et contrainte a rupture.

Au cours de cette thése, des cycles charge-décbatgété réalisés sur minicomposites. Le
matériau subit plusieurs charges et décharges mragtte avant sa contrainte a rupture. Ces
cycles mettent en évidence une diminution progvessiu module de Young ainsi que
'apparition de boucles d’hystérésis et de déforomst résiduelles(figure 17) Ces
phénomenes sont attribués a la présence de frattereatre la fibre et la matrice et a la
refermeture progressive des fissures au cours diédharge. Plus les boucles d’hystérésis
sont larges et les déformations résiduelles impteta plus le matériau est endommagé. En
complément des tractions monotones, les tractiodées rendent comptent de I'état
d’endommagement du matériau.
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x 10
14 -

Contrainte (Pa)

0
0> 0 0.2 0.3 04 0.5 0.6 0.7
rés £ (%)

Figure 17 :Exemple deourbe de traction cycl

Les échantillons issus des tractions (monotonesy@ees) sont observés au MEB afin
déterminer le pas de fissuration matriciells qui renseigne sur 'endommagement
matériau. Un pas de fissuration élevé (-a-dire un faible nombre de fissures) témoi
d’une faible énergie de liaison interfaciale f-matrice. A l'inverse, si la liaison interfacie
est forte, de faibles longurs de décohésions sont observées. De ce fait,Sopporter lé
charge et libérer I'énergie emmagasinée, plusiésssirations matricielles vont se produi
Le pas de fissuration sera plus p¢

La détermination expérimentale du pas de fissuratieffectue a I'aide d'observatiol
morphologiques sur des éprouvettes soumises asdassale traction. Cependant, il se |
gu'au cours de la décharge (fin de traction), issufes se referment (en particulier s
déformation résiduelle est faible)fin de ne pas compromettre la détermination dude
fissuration, I'échantillon subit une attaque chiggégavec la réaction de Murakami (méla
de soude et de ferricyanide de potassium) qui pedmeévéler toutes les fissur

Cette méthode de détemation nécessite de nombreuses observations afidétFminel
avec le moins d’incertitude possible le pas deufestson. Ce dernier n'est pas estimé a p
d’'une moyenne arithmétigue mais par I'établissemdnn histogramme (fréquence
fonction desvaleurs de pas de fissuration). La valeur la piéguente détermine le pas
fissuration.

Les différents mécanismes intervenant dans I'endageament puis la rupture d
composites sont dorla fissuration matricielle, la décohésion interéeiet le frottement de
l'interface. La liaison interfaciale fibi-matrice joue un rdle primordial dans le contrblela
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tenue mécanique du composite. Des modeles anadgtio numériques permettent de décrire
ces différents mécanismes.

Le matériau d’étude est un matériau composite tggtionnel dont les constituants sont des
phases homogenes (fibre et matrice) de type élestitinéaires fragiles La modélisation du
comportement mécanique des composites a matrigenagre a débuté avec le modele
d’Aveston, Cooper et Kelly [AVES 1971]. Les auteors supposeés que la liaison mécanique
entre ces deux phases est assurée par une canttaioisaillement interfacial

Dans le cas d’une liaison interfaciale contrblés, fissures matricielles sont déviées aux
interfaces fibre/matrice. Le transfert de chargeeefibre et matrice peut s’exprimer par la
relation suivante :

dof _ _ 2t
dz Ry (14)
Avec o; : contrainte axiale dans la fibre
z : I'axe de décohésion
R : rayon de la fibre
T : contrainte de cisaillement a l'interface fibretnce

Cette équation traduit implicitement la redistribatde contrainte de la matrice vers les fibres
via le cisaillement interfacial. Les fibres sousteeontrainte sont déformées et générent un
mouvement relatif fibre-matrice activant le proesssle frottement. Au droit de la fissure
matricielle (z = 0), la contrainte dans la matriest nulle et la charge est entierement
supportée par les fibres pontantes. Mais a mesueel’qn s’éloigne de la discontinuité
matricielle, la charge est graduellement transrdie fibres a la matrice par I'intermédiaire
des forces de frottement présentes a l'interface.

Le transfert de charge s’opere dans une zone ceenenitre [+ +lqed de part et d’autre de la
fissure matricielle. Au-dela de cette limite, lantainte est inférieure a la contrainte de
rupture de la matrice. La matrice peut se fissarapuveau en d’autres points entrainant la
fissuration multiple du composite. Chacune desufess entraine I'apparition de zones de
glissement, lorsque la distance entre deux fissestscomprise entregel et 2 leo la
fissuration matricielle a atteint sont état de s#tan (figure 18).
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Figure 18: Profil de contraintes supportées par les fibdams le cas de fissurations

matricielles non saturées (a) et saturées (b) alkda distance inter-fissure a saturation

Le transfert de charge entre la matrice et leséilmst linéaire. Dans ce cas, il est classique
d’exprimer la contrainte de cisaillement par ladeiCoulomb :

T=-pnoR (15)

avec :oR : contrainte de compression radiale a l'interface

u : coefficient de frottement de Coulomb

Certains modéles prennent en compte l'effet detaditmm de la fibre (effet Poisson) qui

apparait sous l'action de la contrainte appliquéesontribution apportée par la contrainte
résiduelle radiale dans le cas ou la fibre estéeethermiquement par la matrice ainsi que
I'effet de frottement d a la rugosité de la fill@ARS 1995], [HUTC 1990]. Dans ce cas, la
contrainte de cisaillement interfacial n’est plosistante.
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En prenant compte tous ces effets, la contrainteisillement interfacial s’exprime par la
relation suivante :
- M(GTH_mp) (16)
avec 1o : constante associée a la rugosité de la fibre
o™ : contrainte résiduelle radiale

o’ : contrainte dépendant des coefficients de Poisson

La contrainte de cisaillement est un parametrerguseigne sur la liaison interfaciale. De ce
fait, des modeles basés sur des essais microméean(icpurbes de réponse en traction, essais
d’'indentation) ont été développés pour identifierparametre (modele ACK [AVES 1971],
modéle Reynaud [REYN 1992], modele LRE [LAMO 19945] modele Olivier [OLIV
1998] repose sur des essais de tractions cyclégsdgterminet. Il est développé a partir du
modéle Reynaud [REYN 1992] mais prend en considérales contraintes résiduelles
thermiques et décohésion interfaciale. Ainsi, kawe a développé des expressions de
déformations résiduelles de chargement et déchamgemn fonction de la contrainte de
décohésion, thermique, cisaillement interfaciahgloeur de décohésion et caractéristiques du
matériau (modules de Young, rayon de la fibre,tioas volumiques et épaisseurs de la
matrice et de linterphase). Dans le cas de laufé®n matricielle non saturée, les
expressions varient si le glissement relatif fibratrice reste confiné dans la zone de
décohésion {4 ou non. Dans le cas de la fissuration matricisieurée (la contrainte de
décohésion interfaciale est nulle), les glisseméntalisés ou généralisés sont a distinguer
pour exprimer les déformations résiduelles. Ce@mdihtes expressions permettent de retracer
les boucles d’hystérésis a partir d’'une valeut.deées courbes théoriques sont comparées aux
courbes expérimentales. Ainsi, si la correspondastebonne, la valeur proposée wdest
correcte.

Cependant, en fonction de la procédure utilisée videurs de la contrainte de cisaillement
sont différentes [KIM 1998]. De ce fait, ne peut apparaitre comme une grandeur
intrinseque caractéristique de la liaison interfacale.

Un autre paramétre permet de quantifier la forcdi@ison interfaciale : I'énergie de liaison
interfacialeGy .

3-3-2-3) Utilisation du modéle Coradi

Une partie de la these de Coradi [CORA 2014] gegse a I'analyse de la déecohésion
interfaciale a partir de ce paraméit¢ en développant un modéle semi-analytique. La
décohésion est exprimée en se basant sur une hppssergétique (taux de restitution

d’énergie) d’aprés la théorie de Griffith [GRIF 192
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Pour modéliser les phénoménes de fissuration redkeiet de décohésion interfaciale, Coradi
utilise une modélisation par éléments finis EF dentolume représentatif élémentaire est
présenté figure 19.

u.;ﬂ ""uzimpuﬁ
4
)
2| b
z )
L L
r :‘.“hﬁnﬂl )
w, =0

Figure 19 Cellule élémentaire 2D axisymétrique du minicomggoshdommagé
utilisée dans le mode[€ORA 2014]

Il s’agit d'une cellule éléementaire 2D axisymétequCe modele suppose que les fissures
matricielles sont périodiquement espacées d'ungulear L (pas de fissuration) et d’'une
longueur de décohésion d. Le volume élémentaingseptatif (VER) ne tient pas compte de
la porosité et ne prend pas en compte la présémterghase, considérée trop fine.

Ce modele utilise les expressions analytiques iéalglar le modele de Hutchinsen al.
[HUTC 1990] qui prend en compte les déformationeridine thermique a l'origine de
contraintes thermiques résiduelles radiales etexxia

En conséquence, lenodele Coradi prend en compte les contraintes résiduelles et le
frottement qui influencent les mécanismes de fetsom. Il permet de prédire I'évolution

du module de Young et d’estimer la grandeur interfaiale G .

Ainsi, I'expression du module de Young en fonctttenL et d peut étre obtenue :

Eo d

d
#ﬁd)}{—f avec DI1(L,d) :DQ(l-E)+4VfEEC1 (17)
L

E(L,d) =

D? est un paramétre défini par EF (qui traduit la seiiution des contraintes due a la
présence de la fissuration matricielle et dépenth diection volumique de fibre et du rapport

%) et g dépend des caractéristiques du minicomposite (fesdongitudinaux de la fibre, de
la matrice et du minicomposites, By, Ep, coefficients de Poisson de la fibre et de la
matrice) :

— 1+ A-VOER (Ee+(1-2v)Eo) (18)
L 4VZEGEf(1+V)Er+(1-V)Eq

L’estimation deG{ se fait en décrivant I'évolution de la longueurdgeohésion d :

d(‘ﬂl’-)_i __ci
2o 2 (g et (19)
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Avec : R : rayon de la fibre
o°' : contrainte appliquée pour propager la décohésion
o : contrainte appliquée
o, : contrainte traduisant le phénomeéne de frotteméintarface

Dans cette expression, la longueur de décohésaher fonction de la contrainte appliquée
et dépend du frottement.

L'expression dec® est obtenue d’aprés une analyse énergétique epréssion des
contraintes résiduelles axiales selonetal. [LU 1995] :

1

oSl = (EmGiC)Ei 5T (20)
R¢ C1
T— TAT T_ Ve Emy _
aveco = EyAa, A" et Aa,= Ao, ———— et Ao =ds-0m;
1—31Vf EO

(1-VpEs (2 Ef Ofr—Omr Ef

= vA+1l-v+(1+v)—) avech = ——etgq =—
% (1+V)(Ef+(1_2V)E0)\ ( )EO) Ofz —0mz a Eo

o' représente la contrainte résiduelle axialegsa un coefficient dépendant dg B etv, o,

et am, of sont les coefficients de dilatation de la fibraletla matrice dans le sens axial (z) et
radial (r).

L’introduction des contraintes résiduelles est séa&e pour bien décrire la propagation de la
décohésion et I'amplitude des déformations résldselEn effet, négliger les contraintes

résiduelles entraine la sous-évaluation de I'éedgi rupture.

L'expression des, prend en compte le frottement dans la zone dehdston interfaciale. Ce
phénomene intervient lors du transfert de chargenoe décrit précédemment. Coradi a
développé un modéle de zone cohésive pour dé@wralition de la fissure interfaciale.

Pour conclure, I'expression de la contrainte résliguthermiquec® est obtenue par
expression analytique, et I'expressionogieest obtenue par calculs EF.

L'intérét de ce modéle est de décrire de maniére téelle le comportement interfacial au
cours d’une sollicitation mécanique et de dégager grandeur interfacialéplus pertinente
gue la contrainte de cisaillement.

L'objectif est d'utiliser le modéle présenté afin’estimer la valeur Gf

caractéristique de l'interface a partir d’essais ddraction avec enregistrement simultané
d’émission acoustique a température ambiante.
Pour ce faire, il est nécessaire de connaitre geslgraractéristigues du minicomposite
(module de Young, coefficient de poisson, rayohad#re...), et le pas de fissuration moyen
a rupture déterminé par observation au microscqpésaattaque Murakami (permet de
révéler les fissures une fois le minicompositeéest traction).
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L’exploitation du modele Coradi se fait de la maeisuivante :

(1)  Deux valeurs numériques @¢ ety sont initialisées. A partir de la formule (20)eih
est déduit df, p).

(2) L'idée est de savoir si les valeurs attribuéeg;éat u sont les bonnes. L'émission
acoustique permet d’enregistrer le nombre de cauputés en fonction de la contrainte.
Ainsi, la densité de fissuratiom expérimentale en fonction de la contrainte apglégest
estimée par la formule suivante :

(21)

_ 1 Couprup
O)=— ———

p( ) Lryp Coup (o)

avec lyp : distance moyenne entre deux fissures matrisig¢tdbtenue par attaque Murakami)

a la rupture du matériau

Coup rup : Valeur du dernier coup cumulé (corresipia rupture du matériau)

Coup : coup cumulé a une contrainte donnée

(3) L’expression df, p) théorique est transformée o) afin de corréler les deux
courbesp(o) théorique et expérimentale. Pour ce faire, lanfde (17) intervient. Dans cette
formule, toutes les valeurs sont connues hormmddule de Young E qui est déterminé a
partir des courbes de traction. Connaissant d,|&sedutres parametres, L peut étre déduit. La
densité de fissuration(c) théorique est déterminée par l'inverse de L.

(4) p(oc) théorique etp(c) expérimental sont comparés. Si les deux courlmg s

parfaitement corrélées, alors les valeurs initiadest les bonnes. Le cas échéant, des
nouvelles valeurs sont proposées. Par exemplea siolrbe théorique est inférieure a
I'expérimentale, cela signifie que les valeurqudg/ouG; ne sont pas assez €levees.

Ces étapes sont programmées sous MatLab.

La synthése du modéle Coradi et de son exploitasbmesumée par la figue 20.
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[ Caractéristiques du minicomposite ]

E:, Em Eo : modules de Young de la fibre, de la matrice et du
minicomposite
Vi, Vi, . coefficients de Poisson
R¢, V; : rayon de la fibre et fraction volumique de laéb

aﬁ, at . coefficients de dilatation axiale de la fibredetla matrice

a’;, a;* : coefficients de dilatation radiale de la fibredetla matrice

Coefficient:
D

9 : déterminé par EF

Cy, &, &
[ Propriétés mécaniques du minicompc ]
E(Ld) =—=2— avec Di(L,d) :D"(l—)+4VfE—°ic1
1+D1(L,d)r
T=E,AalAT et Aal= Aazaz—vf et Ao, =as,-0lmz
a1Vr Eg
_ (1-Vp)E¢ B — %fr~%mr
& = v Err (i 2v)E0)\2 VA+1-v+(1+ v) ) avech = p—— eta
[ Propagation de la fissure interfacial&; etp ]

1/2
d(o, 1 i i EpGf 1
dlom _ —(o0 —o°) avec o =|—+ —
Rf oy Ry c1

Contrainte dépendant ge et calculé par modélisation

[ Détermination d&; etp ]
- Modéle: - Expérimentale :
(a) Proposition de deux valeufs etp et calcul de (a) Enregistrement d’EA : densité de fissuration
d(o,pn). matricielle, obtention dg(o)ex

(b) Transformation dé (o, 1) enp(a)ne par E(L,o)
(E déterminé par tractions)

Comparaison
Si corrélation : bonnes valeurs @g etp
Sinon : nouvelles valeurs d& etp

Figure 20 Synthése du modele de décohésion interfacialeafg&lpar Coradi
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Pour conclure, le modéle Coradi utilise I'énergéelidison interfacial&; pour décrire
la décohésion interfaciale. Ce modéle semi-analgtigrend en compte les contraintes
thermiques, de frottement, et les caractéristigiuesninicomposite comme les coefficients de
Poisson. Cependant, la porosité n’est pas pris@pte.

L’exploitation de ce modele nécessite des essaigadgon ainsi que I'enregistrement
d’émission acoustique afin de connaitre I'évolutitenla densité de fissuration matricielle.

3-3-3) Indentation

Les essais d’indentation permettent de comprerdo®inportement micromécanique
des interfaces. Il s’agit d’une caractérisation ptmentaire de la traction qui dégage comme
valeur interfaciale la contrainte de cisaillementeifacialt. L’énergie de liaisorG{ ne peut
étre déterminée de maniere évidente avec cet essai.

L’'appareil utilisé au laboratoire est un nanoinéentNantoTest de Micro Materials
(Wrexham, Royaume-Uni). Les essais sont effectnémee controlée avec une vitesse de
chargement constante de 0,5 mN/s. La pointe wdilsg&t en diamant et présente un cone
tronqué de 5,5 um de diametre.

La technigue consiste a appliquer une force aveadentateur pointu (pyramide de Vickers)
sur le centre d’une fibre affleurant en sectiorigodEn fonction de la force appliquée, la fibre
glisse le long de I'interface fibre/matrice.

Une technique simple d’'indentation est celle duhpas La fibre glisse le long de l'interface
fibre/matrice sur une distance dépendant de laefdiindentation. Il est supposé que la force
appliguée est équilibrée par la contrainte dedroént a I'interface fibre/matrice.

Une variante existe : il s’agit du push-out. Daescas, la fibre est extraite de I'autre c6té de
I'échantillon. Cette technigue correspond a un maelelissement de la fibre ce qui permet
de simplifier I'analyse des résultats et limite lesreurs expérimentales. Cependant,
I'échantillon doit étre trés fin (de I'ordre de 2(@n).

Une courbe d’indentation type push-out a force iidé¢ a le comportement illustré par la
figure 21.
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Figure 21 Courbe type d’'un essai d’'indentation push-out enda@ontrolédJOUAN
2009]

La partie linéaire de la courbe correspond au cotapm®nt linéaire des fibresqy Bst la force
nécessaire pour rompre la liaison F/M et pour aerdic décohésion. La valeur dg ffermet
d’estimer la contrainte normale de décohésion :

Od ="z (21)

avec ¢: diametre de la fibre
La valeur de cette contrainte ne dépend pas dai$ggur de I'échantillon.

Lorsque la charge Ry est atteinte, la rupture de liaison F/M est totaefibre glisse dans la

matrice correspondant au plateau avec une cordrdetisaillement interfacial

_ Pmax

T= TL’dflf (22)

avec | : longueur de la fibre.

Une zone presque linéaire apparait par la suiteadtit 'acostage, c’'est a dire le contact de
'indenteur sur la matrice.

Des modéles plus complexes permettent de détermineraleur de la contrainte de
cisaillement interfacial [HSUE 1992], [KAFL 2006Pans ce mémoire, la valeur de
correspond a une valeur de contrainte de cisailem®yenne qui permettra de comparer les
différents échantillons.

La préparation des échantillons de push-out esttieunse. Les tests d’indentation nécessite

des faces polies et bien nettes. Pour cela, lenétibns, en 'occurrence les minicomposites,
sont pris en sandwich entre deux plaques de wafesilttium et baignés dans une résine
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époxy. L'ensemble est infiltré par la méme résipex§ afin de faciliter le polissagégure
22).

wafer de silicium .
Résine epoxy

Minicomposites

Figure 22:Schéma en vue transverse de I'échantillon pouesssis d’'indentation

L’ensemble est poli mécaniquemenrtlifimet 1000 Buehlgr avec un jeu de disques
diamentés.

Les essais de push-out vont étre des essais coemtigines a ceux de la traction sur
minicomposites pour apprécier la force de la liaisterfaciale.
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Conclusion :

Au cours de cette these, des composites modelégpdeminicomposites vont étre
elaborés par voie gazeuse. La CVI (Chemical Vapdittration) permet d’élaborer des
matériaux en contrblant leurs microstructures, isgctures, compositions et d’obtenir des
matériaux purs. Le minicomposite est un matérias pimple a élaborer et caractériser que le
composite réel. Deux interphases vont étre étudié=$yC et BN. Les gaz précurseurs de
ces interphases sont le propane pour le pyrocarbbi@ammoniac et le trichlorure de bore
pour BN.

Les différents traitements apportés a la surfacefidees seront aussi caractérisés par
des analyses physico-chimiques (spectroscopie AagetPS), morphologiques (MEB) et
mécaniques (traction monofilamentaire).

Afin de valider la pertinence des différents tnaitmts apportés a la surface des fibres, les
minicomposites vont subir des tractions monotoneyaées avec enregistrement d’émission
acoustique. La liaison interfaciale sera évalugedgéermination de I'énergie interfacialg

en utilisant le modele développé par Coradi. Lesltats mécaniques pourront étre appréciés
par des analyses morphologiques de minicompositeg-rportem (MEB et MET) et
complétés par des essais de push-out.
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Chapitre 3 : Influence de la composition surfacique des fibres Hi-Nicalon S sur la liaison interfaciale
avec l'interphase PyC

Avant de s’intéresser a I'étude incluant I'interpbaBN, il semble intéressant de
connaitre le comportement mécanique de la fibréNidalon S avec linterphase classique
PyC. En effet, cette interphase est aujourd’hdisét dans de nombreux CMC destinés a
I'aéronautique, avec les fibres de premiére et @eoe génération. L'étude de la fibre Hi-
Nicalon S avec l'interphase PyC s’effectue parilésbde minicomposites. Contrairement a
'étude avec linterphase BN, I'objectif n'est pde moduler la liaison interfaciale (via le
traitement de fibres) mais d’observer simplementdeportement de différents états de
surface de fibres HNS avec l'interphase PyC.

1) Caractérisation de fibres Hi-Nicalon S brutes

Les fibres Hi-Nicalon S sont fournies par la scEigtponaise NGS advanced fibers.
Les fibres Hi-Nicalon S brutes ont été caractérisédcaniqguement et leurs surfaces
chimiguement.

1-1) Caractérisation mécanique

Afin d'évaluer les propriétés mécaniques des filiedlicalon S et de comparer les
résultats a ceux de la bibliographie, des fibredNldalon S ont été caractérisées par traction
monofilamentaire.

Le module de Younga pu étre obtenu sur ces fibres désensiméesl@esae413 +/-17 GPa

ce qui correspond a celui de la bibliographie (&2®a).La contrainte a la rupture est
estimée &2800 +/- 600 MPace qui est cohérent avec la valeur présentédapétérature
(2600 MPa).

Des essais de traction ont aussi été effectuédesifibores HNS brutes traitées a une
température dé400°C sous vide pendant 15 mirEn effet, certains traitements de fibres
vont s’effectuer a cette température. Les résuitaintrent que la contrainte a la rupture est
conservée apres traitement a cette températueeestilestimée a envir@s00 +/- 500 MPa

Ce résultat est cohérent avec la littérature quitimene que les fibres HNS conservent leur
résistance mécanique jusqu’a 1600°C.

Un diagramme de durée de vie de la fibre Hi-Nica®ma été établi par Brisebourg
(post-doctorant au LCTS) [BRIS 2014]. Le principel@ssai de durée de vie est d’appliquer
une charge fixe dans le sens longitudinal a I'étham chauffé sous air et de mesurer le
temps a rupture de I'échantillon.

Pour cela, un fil Hi-Nicalon S est inséré dans alort en alumine puis fixé avec de la colle
céramique (Ceramabond 503). Un gabarit de collaaitdisé pour aligner les fibres. Les
mesures ont été effectuées a l'aide d’un banc @'es®mportant plusieurs fours résistifs. Le
talon supérieur de chaque éprouvette ainsi obtesuixé a une potence, tandis que des poids
sont suspendus au talon inférieur pour une masake tdéterminée de facon a obtenir une
contrainte en tension proche de la valeur souhdiig® échantillons sont introduits dans des
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tubes en silice puis chauffés (température maxirdalglisation : 900°C, zone de chauffe :
25 mm correspondant a la longueur de jauge des&ébbas). Les essais sont réalisés avec
les tubes en silice ouverts, soit sous air ambiant.

Trente essais de fatigue statique ont été réapeés chacune des quatre combinaisons
température/contraintes a T = 700 et 80&€,700 et 900 MPa.

Les résultats expérimentaux suivent les lois tlgg@s de fissuration lente de type puissance
d’'un matériau donné par I'’équation suivante :

A=to" (1)

ou t est la durée de vie médiane en s, n est @amedre dépendant du matériau, et A est un
parameétre dépendant de la température selon udlwhenius, telle que :

A=Ajexp(— %) (2)

oU R est la constante des gaz parfaits en 3.i0] T est la température en K ef&st une
énergie d’activation en J.

Durant sa these, Gauthier [GAUT 2006] a réussaaliétla loi empirique pour les fibres Hi-
Nicalon S en déterminant les parametres neAE, (travaux réalisés sous 600°C et 800°C
sous air) :

n=725 E=177, 2 klmol et A, = 7,88.16° (3)

L’'auteur a également déterminé les parametres ke die fissuration lente pour les fibres Hi-
Nicalon :
n=84etg=181,6Jeth=562.10 (4)

La durée de vie des fibres Hi-Nicalon S est biepésieure a celle des Hi-Nicalon comme
mentionné dans la bibliographie.

L’objectif des travaux de Brisebourg est de pouveirfier la validité de la loi empirique des
Hi-Nicalon S déterminée par Gauthier sur le loctantillon étudié. Le diagramme de durée
de vie est présenté figure 1 et également comp&e@las résultats expérimentaux de Mazerat
[MAZE 2011] et Litas [LITA 2003].
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Figure 1 :Diagramme de durée de vie des fibres Hi-Nicaloh @&mparaison avec les
données de la bibliographie [BRIS 2014]

Ces résultats permettent de constater que legatssabtenus a 800°C sont du méme ordre de
grandeur que ceux obtenus aux mémes contraintesGpathier. De plus, les valeurs
moyennes des trente essais obtenus a 700 et 90@ kHee température présentent un accord
satisfaisant avec la loi semi-empirique détermjpgtece méme auteur.

En revanche, la plupart des durées de vie déteemidé 700°C présentent des valeurs
expérimentales supérieures a celles mesurées @&ree nempérature par Bertrand [BERT
1999]. La loi semi-empirique conduit & une sougegion significative de la durée de vie
moyenne de la fibre Hi-Nicalon S a 700°C pour lemund contraintes étudiées. Ces
observations peuvent étre expliquées par l'augrientale la précision de mesure liée au
changement de démarche expérimentale (multiplicaties essais, désensimage des fibres
avant collage). Il peut étre suggéré que l'utilimatdes données de Bertrand a conduit

Gauthier a sous-estimer la valeur de I'énergiett/aton.

D’un point de vue mécanique, les fibres Hi-Nicalors possedent des caractéristiques
qui sontcohérentes avec les valeurs présentes dans la bigliaphie.

1-2) Etat surfacique
La surface des fibres HNS brutes a été caractéqsgedifférentes techniques.

L’intérét est de pouvoir comparer sa surface a&addl la bibliographie. Ce travail a été réalisé
en partie avec l'aide de Brisebourg [BRIS 2014].
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Des analyses XPS ont été effectuées. Un profilaheposition élémentaire obtenu en AES
pendant le décapage de I'échantillon de Hi-Nicafm été effectuéfigure 2) L'extréme
surface a aussi été analysée par XBBleau I)

80 ~

60 -
s 40 - _—
(1]
R 20 - —Si

0
O T 1
0 500 1000
épaisseur (nm)

Figure 2 :Profil de décapage obtenu par AES de la fibre bHit&licalon S

Tableau I; Liaisons chimiques de I'extréme surfdes fibres brutes HNS analysées par XPS

Liaison | Energie de liaison (eV) at.%
SioG 101,41 5,31
Si,0,C, 102,28 9,80
SiO, 103,40 1,32
C-Si 282,7 0,50
C-Si-O 283,47 3,67
Csp2 284,48 38,01
Csp3 285,08 15,74
C-CO 285,4 7,29
C-O 286,3 3,41
C=0 287,3 0,82
Ols 532,42 13,48
Ca2p 347,56 0,18
N1s 400,08 0,43
Nals 1071,82 0,04

Les analyses correspondent a celles de la bibbigdfigure 2) : présence d'une couche
contenant principalement du carbone avec aussiildius et de I'oxygene en moindres
proportions. D'apres les analyses XPS, les coastiuSiC, Si¢Cy et SiQ sont aussi présents
comme attendue par la bibliographie [BUET 2012]p&wmlant, cette couche peut présenter
un gradient de composition sur une profondeur it ptre assez importante (jusqu'a
~ 150 nm), supérieure a celle présentée dans laodibphie (entre 10 et 80 nm [BUET
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2012]). De plus, cette épaisseur est bien plus itapte que celle de linterphase PyC
(habituellement de I'ordre de 50 nm) généralemdiisées dans les composites renforcés
avec des fibres HNS.

Différents traitements ont été realisés pour étuitkéfet de la nature (avec ou sans silice) et
de la présence d'une couche de carbone (d'épalssége) en surface des fibres HNS sur
l'adhésion de l'interphase PyC. L'effet de I'absat& cette couche de surface sera également
examiné.

2) Traitement de fibres Hi-Nicalon S

2-1) Traitement C

A lissue d'un traitement appelé C, les fibres HM&diées présentent en surface un
mélange de carbone et de silice comme le montesntdractérisations AH8gure 3)et XPS
(tableau Il)avec des proportions variees selon les fibresya@as (3 types). Les clichés MET
révelent la présence d'une couche de silice noligeéfle correspondant au profil AES type
1 (figure 4)

60 - 60 -
1 2
50 - 50 _/—\_\_‘_
/.,4———_\
40 A 40 -
e C —_
%at 30 - %at 30 -
e () —_—
20 - 20 - 0
Si \ .
10 : 10 - Si
0 . . . 0 . —
0 50 100 150 0 50 100 150
épaisseur (nm) épaisseur (nm)
80 -
70 - 3
60 -
50 _ ——
%at 40 - N
30 A 0
20 - ;
10 —\\ I
0 T T 1
0 50 100 150
épaisseur (nm)

89



Chapitre 3 : Influence de la composition surfacique des fibres Hi-Nicalon S sur la liaison interfaciale
avec l'interphase PyC

occurrence (%) €paisseur moyenne
avant stoechiométrie (nm)

Type 1 40% 56
Type 2 30% 42
Type 3 27% 30

Figure 3 :Différents profils AES des fibres Hi-Nicalon S téas C

Tableau II:_Liaisons chimigues de I'extréme surfdes fibres HNS traités C analysées par

XPS
Liaison | Energie de liaison (eV) at.%
SioG 101,29 7,36
SibO,C, 102,28 1,47
SiO, 103,64 22,6
C-Si 282,7 0,23
C-Si-O 283,41 4,4
Csp2 284,55 12,21
Csp3 285,15 10,43
C-CO 285,5 4,32
C-O 286,3 2,61
C=0 287,3 0,79
Ols 532,94 32,69
Ca2p 347,91 0,52
N1s 400,02 0,34
Nals 1072,19 0,02
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~ 33.67nm

Figure 4 :Clichés MET des fibres Hi-Nicalon S traitées C type

Le traitement C génére une couche de carbone et difice a la surface des fibres HNS

2-2) Traitement B

Les fibres Hi-Nicalon S ont subi un traitement Blijui s’effectue habituellement sur
les fibres SiC de premiére et deuxiéme générahixSL. 1995], [BERT 2001]. Ce traitement
génere sur ces fibres une couche de carbone #féeeswue ces fibres et permet d’augmenter
la liaison interfaciale avec l'interphase pyrocarb(cf chapitre 1 partie 2-2-2)Le traitement
B a aussi été effectué sur les fibres Hi-Nicalcafi8 d’étudier I'effet de ce traitement sur ces
fibres de derniere génération.

Leur extréme surface a été sondée par K&3eau lll).
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Tableau Il :_Liaisons chimiques de I'extréme suoéales fibres HNS traités B analysées par

XPS
Liaison | Energie de liaison (eV) at.%
SiC 100,92 10,96
SioG 101,84 2,32
Sio;C 103,4 0,20
C-Si 282,7 3,31
C-Si-O 283,47 7,70
Csp’ 284,35 43,89
Csp’ 284,95 6,28
C-CO 285,40 8,03
C-O 286,46 4,48
C=0 287.46 2,15
N1s 400,12 1,53
Ols 532,63 9,10

L’extréme surface des fibres traitées B révélemngri&sence de carbone libre (principalement
hybridé sp) puis de liaisons Si-C.

Les profils de chaque pic du carbone et du silicunhété realisédigure 5)
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Figure 5 :Evolution du pic du silicium (a) et du carbone @& fibres Hi-Nicalon S
traitées B obtenu en XPS aprés décapage

Les pics du silicium en fonction de la profondeer décapage ne varient pas de maniere
significative : il semble que les liaisons Si-Ctaldissent des les premiers nanometres.
L’évolution du pic de carbone montre qu’il existe gnviron 60 nm une zone de mélange ou
carbone (E~ 284,6 eV) et liaisons Si-C (E 283 eV) cohabitent (apparition du pic du
silicium des les 15 premiers nanometres) ;

Ces fibres ont été caractérisées par la technidMé& Strois fibres HNS traitées B ont été
analysées puis sur chacune de ces fibres, 8 mesotrésé réalisées). Les résultats montrent

I'existence d’'une couche de carbone de faible éparst10 nm).

Enfin, la surface des fibres a été observée au Kfigtre 6)
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200 nm

e, s b

Figure 6 :Clichés MET de la surface des fibres traitées Boex clair contrasté

Les clichés MET révelent la présence d’'un fine beude carbone de I'ordre d’une dizaine de
nanometres.

Pour conclurgle traitement B semble générer une couche de cambe tres finea la
surface des fibres comme en témoigne les difféseraeactérisations.
Ce résultat est différent de celui obtenu avedileses Nicalon et Hi-Nicalon traitées B qui
semblent présenter en surface une couche de cagphenépaisse.

2-3) Traitement A
Le traitement A a pour but d'éliminer la couchesprée initialement en surface des

fibres HNS afin de ne laisser que des liaisons SiC.

Des analyses AE@igure 7)et XPS(tableau IV)ont été effectuées sur ces fibres.
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Figure 7 :Profil de composition AES de la surface des filtragées A

Tableau IV :_Liaisons chimique de I'extréme surfdes fibres HNS traitées A analysée par

XPS
Liaison | Energie de liaison (eV) at.%
SiC 100,7 21,87
SioG, 101,32 2,04
C-Si 282,8 20,2
C-Si-O 283,47 2,01
Cspf 284,34 8,77
Csp® 284,8 17,97
C-CO 285,4 7,69
Cc=0 287.5 0,67
C-OH 286.3 2,68
COOR 288.4 1,86
N1s 400,08 0,96
Ols 532,42 13,28

Le profil AES montre que le rapport C/Si quasi-sia@métrique s’établit de maniére presque
instantanée (carbone lIégérement majoritaire stBdgwemiers nanometres).

Les analyses XPS montrent que I'extréme surfacdiliess est composée principalement de
liaisons Si-C et de carbone libre hybridé.dpoxygéne semble étre principalement engagé
dans des liaisons avec le carbone (adsorption).
Le traitement A semble « mettre a nu » la fibresdEnmesure ou la chimie de surface est

proche de celle a coeur de la fibre.

Comme précédemment, la surface des fibres a é&dvadlesau METfigure 8).
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Figure 8 :Clichés HR-MET de la surface des fibres HNS traitéen deux endroits
(a) et (b)

L’extréme surface des fibres observée en MET mdatmésence de grains de SiC. Le léger
excédent de carbone n’est pas clairement visible semble présents sur ces clichés MET.

Ces fibres traitées ont été testées mécaniquerfiandleasavoir si le traitement génere une
modification du comportement mécanique de la filuae contrainte a la rupture obtenue est
de 3000 +/- 400 MPa. Le traitement A ne dégraddgpasmportement mécanique des fibres.

Pour conclurela surface des fibres HNS traitées A présente essieiement des
liasisons Si-C avec un léger exces de carbone libr€e traitement ne dégrade pas
mécaniquement les fibres.

Ce traitement ne génere pas que des liaisons Bré&sgnce d'un peu de carbone libre et
d’oxygene qui se lie facilement aux atomes de cahmar adsorption). Ce traitement a été
optimisé afin de diminuer encore la présence dborer libre et d’'oxygéne au profit des
liaisons Si-C (I'objectif est d’observer une sudaite fibre bien homogéne chimiquement). Ce
traitement est nommé A’ dans la suite du mémoire.

96



Chapitre 3 : Influence de la composition surfacique des fibres Hi-Nicalon S sur la liaison interfaciale
avec l'interphase PyC

La surface des fibrdsaitée A’a été caractérisée avec la technique XPS et deé@pedrie de
masse a ionisation secondaire (SINdonne des profils de profondeur avec une tresdg
sensibilité de détectiorf)ableauV et figure 9)

Tableau V Composition chimique (pourcentar atomiquesie I'extréme surface des fibr
obten en SIMS pour les fibres traitées A et A’

at .
Type defibre 04 c|s| O
Fibre A’ 50 | 40 | 10
Fibre A 62 | 24 | 14
o 1-'-E+D3EL T e e e —
Depth (nm)

Figure 9 :Résultats SIMS obtenus pour la surface des fibagigeés A

Les différentes analyses montrent une diminutionladprésence de carbone au profit
silicium et I'établissement plus rap en profondeur du rapport quaseechiométrique Si/'

gue les fibres traitées A.

Comme précédemment, les fibres traittA’ ont été caractérisée mécaniquement. L
résultats montrenine augmentatic globalede 20 % de la contrainte a la ruje (tableau

Vi) :

Tableau VI :Résultats des tractions monofilamentaires desdibretes et traitéeA’

9(1m) s (MPa)
Fibre A’ 12,7(0,7)* 3400(800,
Fibres HNS 12,4(1,4) 2800(600,

*() : incertitudes

Ce traitement permet sans doute d’éliminer les ulgfale surface expliquant ainsi
augmentation des propriétés mécaniq
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Pour conclurel optimisation du traitement A a permis de diminuer la présence de
carbone libre a la surface de la fibre au profit de liaisons Si-C Ce traitement ne dégrade
pas mécaniquement les fibres mais semble |égéresmadiiorer leur contrainte a la rupture.
La surface des fibres parait lisse et propre.

2-4) Conclusion

Les résultats de caractérisation des fibres Halit S brutes sont cohérents avec la
bibliographie d'un point de vue meécanique et de position chimique surfacique.
Cependant, I'épaisseur de la couche de carbonevaélesa la surface de la fibre semble plus
importante qu’attendue et bien plus épaisse quie o linterphase PyC généralement
utilisées dans les composites renforcés avec biesfde premiere et deuxiéme génération.

Trois traitements ont été réalisés pour étudiefliénce de la nature et de la présence d'une
couche de carbone en surface des fibres HNS slivékéon de l'interphase PyC. Ainsi, le
traitement C génére a la surface des fibres unngélae carbone et de silice alors que le
traitement B permet d’observer une fine couche adane (de l'ordre d'une dizaine de
nanometres). L'effet de I'absence d’'une couche ddane a la surface des fibres sur
'adhésion avec le PyC souhaite aussi étre étuiées ce but, le traitement A a été effectué.
Cependant, celui-ci génére encore la présence dmre libre qui reste minoritaire par
rapport aux liaisons Si-C. Ce méme traitement aptiénisé (traitement A’) pour diminuer la
présence de carbone libre au profit de SiC.

3) Influence des traitements de fibres sur minicomposites a interphase
PyC

L’influence de ces trois différentes surfaces darefi (fibres traitées C, B et A
('optimisation du traitement A n’ayant lieu quadavement)) sur l'interphase PyC va étre
examinées. L'étude de la fibre Hi-Nicalon S avéatérphase PyC s’effectue par le biais de
minicomposites.

3-1) Elaboration de minicomposites a interphase PyC

L’étude de la liaison interfaciale dépend aussi l'tgerphase. Ses conditions
d’élaboration dans le cas du PyC sont présentéesatsdte partie.

Le précurseur gazeux du pyrocarbone est le profgrg Les déepdts de l'interphase et de la
matrice sont successifs et s’effectuent dans le en@acteur.

L’épaisseur de I'interphase est un parametre impoiui joue sur les propriétés mécaniques
finales du composite. Comme mentionné dans le tleapicf 1-2-2, Chapitre 1)l'interphase
permet notamment d’adoucir les phénoménes dedinictux interfaces. La fibre Hi-Nicalon S
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est trés peu rugueuse, une épaisseur d'interphasefgble que dans le cas des fibres
Tyranno SA 3 est nécessaire pour assurer unedifitse/matrice suffisamment forte. Sauder
et al.[SAUD 2010] se sont intéresseés a l'influence épdisseur de I'interphase PyC sur des
minicomposites renforcés par des fibres Hi-NicainDeux épaisseurs ont été étudiees :
30 nm et 150 nm. Les contraintes de cisaillemeetfacialt déterminées par traction ont été
calculées pour chacun des minicomposites : le mnposite avec I'épaisseur d’interphase la
plus faible présente une valeurdde 33 + 12 MPa contre 9 + 1 MPa pour le miniconitgos
avec |'épaisseur d'interphase de 150 nm.

Ainsi, les minicomposites a interphase PyC serdabcgés avec une épaisseur qui se
rapproche de 30 nm.

De plus, il est souhaitable d’observer un dépot dggne a cceur et en surface du fil. Une
bonne infiltrabilité peut étre obtenue en travailla basse pression et température. Etchart-
Salas [ETCH 2010] a travaillé sur I'élaborationrdaicomposites a fibres Hi-Nicalon avec
une interphase PyC dans le méme four CVD que cgllisé pendant cette thése (temps de
séjour inchangé). Ces conditions ont été repripegjestant le temps de dépot afin d’obtenir
une faible épaisseur d’interphase.

Le pyrocarbone est obtenu a partir de la décomipogiu propane :
CsHg(g)> 3Gy + 4y
Dans les conditions retenues, I'épaisseur obtesudee40 nm environ et la présence de liseré

noir correspondant a linterphase entre la fibreleetmatrice & cceur et en surface du
minicomposite montre que l'infiltration est bienrhogeéngfigure 10)

interphase H

4 matrice

Y

:f.,\ g ;j/ fizlc?re

mag
)| 1600x110.0 mm
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Figure 10 Clichés MEB en section transverse de minicompoaitaterphase PyC : en
surface du minicomposite (a),a cceur du minicomedbit, mesure de I'épaisseur du PyC (c)

Afin de connaitre la microtexture du pyrocarbondeob, des clichés de diffraction a air
sélectionnée (DAS) ont été effectués au MET. Ebtefé pyrocarbone qui est un carbone
turbostratique présente une organisation locale 8ome de domaines cohérents (comme des
grains cristallins) et sont définis par les paragsete la figure 11.

L, = diamétre d’'une couchg
distordue

L = diametre d'un
empilement cohérent

dooz = distance entre deu
plans

X

Figure 11 Schéma d’'un carbone turbostratigALE 2004]

Ces domaines cohérents peuvent prendre une orengaarticuliere dépendant du dépbt
chimique en voie gazeuse. Ces orientations peugeet observées par des clichés de
diffraction qui permettent de mesurer les difféseparameétres des domaines cohérents. En
effet, le pyrocarbone qui est turbostratique, ddfe sous forme d’anneaux diffus et
I'ouverture angulaire de I'arc de diffusion traduite orientation angulaire moyenne (OA) des
domaines cohérents du pyrocarbone. Plus précisémiart de diffraction observé est
l'intensité de diffraction que I'on peut assimi@mne gaussienr{igure 12).La gaussienne
est obtenue en intégrant 'anneau correspondantdamaines g, par le biais de logiciels
(Fit2D, EVA).
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1,2

‘ i
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T
VAN

0 120 180
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Figure 12 Détermination de I'angle d'orientation OA par défttogramme DAS électronique
[VALE 2004]

La larguer a mi-hauteur du pic permet de donnenkoture angulaire en degré.

La classification de la microtexture du pyrocarbemnefonction des orientations angulaires a
été effectuée par Huttinger et Reznik [REZN 20@&hleau VII)

Tableau VIl ;: Correspondance des microtexturesydagarbone en fonction de 'OA [REZN

2002]
OA(°) Classe
OA=180 [sotropic
80<OA<180 Low textured

o

50<0A<80 Medium textured

0OA<50 High textured

Le diffractogramme DAS du pyrocarbone élaboré diess conditions décrites ci-dessus
(tableau VIIl)est représenté par la figure 13.
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b\

C ooz

Figure 13 DAS (négatif) du pyrocarbone élaboré dans les dar définies pa
tableau VII

Apres intégration de I'anne:002,I'OA obtenue est de 52%¢e qui classerait le pyrocarbo
commemoyennement anisotrop (presque tres texturé) d’aprés le classemerReznik et
Huttinger Du fait de son anisotropie, l'interphase élab@émble étre unon déviateur de
fissures.

N.B. :La classification proposée par Le Poche préserags k& chapitre 1 n’a pas éte utilic
pour déterminer I'anisotropie du pyrocarbone. BHetefa classification nécessite d’effect
des caractérisations Raman, or lisseur de l'interphase élaborée n’est pas asseariamte
pour réaliser ces analyses.

Cette interphase PyC va étre utilisée pour I'étdee fibres F-Nicalon S avec l'interphas
PyC.

3-2) Caractérisations mécaniqu

L’étude de l'influencedes différentes compositions surfaciqyeésentées -dessus
au niveau de liaisons interfaciales va se fairelpdriais de caractérisations mécanique:
minicomposites. Plus précisément, il s’agit detioms monotones et cyclées. Pour s’ass
de la reroductibilité des résultats, environ sept minicosifes de chaque type de fis
traitées sont caractérisés. Par souci de lisipilie¢ courbe de traction moyenne
représentative d'un lot de minicomposites est dendéns les figures suivantes. |
minicomposites présentés présentent environ le mémevblumique de fibre et de matric
a savoir un Yaux alentours de 409

Les courbes issues de traction monotones sontrpéeseerfigure 14.
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Figure 14 Courbes de tractions monotones différents lots de minicomposite
interphase PyC

Les courbes de traction monotone révelent unerdiifée concernant le minicomposite
fibres traitées B. En effet, la limite de la comta élastique semble plus élevée, env
200MPa de plus pour ce minicomposite que pour leseauLe début de la issuration
matricielle est retardé pour le minicomposite avedes fibres traitéesB.

Les déformations résiduelles qui apparaissent auscdes boucles d’hystérésis ont
analysées en fonction des déformati(figure 15)

Déformations résiduelles

0050 Déformations résiduelles
0.05-
0.045
0045}
004F 1
0.04 2
0.035
0035}
0.03F
& . om3f
< ®
", 0.025f <
g 7 0025}
(0] s
002 w02k
0.015+ 00151
001 001k
0.005 - 0.005%
0 L L L L L ] 0 L L L | T L |
0.2 0.25 0.3 0.35 @ 0.45 05 02 0.25 03 0.35 @ 0.45 08
0, o,
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Déformations résiduelles
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Figure 15 Déformations résiduelles en fonction de la déforamapour les
minicompositetraités C (1), A (2) et B (3)

Les déformations résiduelles sont moins importaptas les minicomposites traités B ¢
pour les minicomposites A et C. En effpour une déformation de 0,4 %, la déforma
résiduelle associée pour le minicomposite traigsBlégerement inférieure a 0,01 % alors
pour les minicomposites A €, les déformations résiduelles sont respectivemerit,04 % e
0,032 %.

Le pas de fissuration;d été déeterminé pour chaque lot de minicompoditesnodéle Corac
[CORA 2014] a été utilisé pour déterminer I'énergle liaison interfacialeGi comme
expliqué dans le chapit(sectiol 3-3-2-2).

Le tableau VllIprésente les valeurs issues des tests de tradtida enodele numeérigr
obtenues pour les différents minicompos

Tableau VIl :Valeurs issues des essais de traction et du modaiérigur

T
section
(mm?) €a(%) | og(MPa) | E(GPa) | (%) | o{MPa) | d(um) | G(J/m?) | MPa(modele
mm
Olivier)
Mini C 0,16 680 413 0,54 1150 3,6 24,3
0,120 160
[6 essais] (0,007) (30) (2) (0,08) (70) (0,20) (4,7)
Mini B 0,22 890 415 0,48 1200 4,2 34,4
0,101 90
[6 essais] (0,010) (50) (2) (0,07) (80) (0,40) (4,0)
Mini A 0,17 700 414 0,60 1200 3,4 28,7
0,118 110
[6 essais] (0,004) (17) (2) (0,12) (200) (0,10) (5,6)
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() : incertitudesgg : €longation a la limite élastiqueg : contrainte a la limite élastique, E :
module de Youngg, : élongation a la rupturey, : contrainte a la ruptures ddistance entre
deux fissuresG{ : énergie de rupture,: contrainte de cisaillement interfacial (obtemae
modéle Olivier [OLIV 1998]cf chapitre 2)

Les minicomposites a fibres traitées B se démairogreprésentant une valeur de contrainte a
la limite élastique plus forte de 20 % environ etpas de fissuration plus faible. Les valeurs
de contrainte et d’élongation a la rupture difféngeu entre les différents minicomposites.

Le module de Young est d’environ 415 GPa pourras tminicomposites, ce qui correspond
approximativement a la valeur attendue par la ie€toi des mélanges) :

Etheorique= E*V +En*V m =422 GPa

avec k= 420 GPa, k= 424 GPa, Y=0,4 et \\;, =0,6

L’énergie de ruptur&f déterminée a partir du modéle Coradi [CORA 20&4},l1égérement
plus élevée pour le minicomposite a fibres traiées

La valeur de I'énergie de liaison interfaciale #6s peu mentionnée dans la bibliographie.
Afin de comparer les résultats expérimentaux asdubliographie, la valeur de la contrainte
de cisaillement interfaciat a été étudiée. Cette valeur a été déterminée laveréthode
Olivier [OLIV 1998] qui utilise la largeur des bdes d’hystérésis obtenues en traction
cyclée.

Le calcul det confirme la Iégere supériorité de la liaison ifgelale du minicomposite a
fibres traitées B. Ces valeurs ont été comparéeslla de la bibliographie [BUET 2013]
[REBI 2000] [SAUD 2010] et montrent que les liaisdnterfaciales obtenus sont des liaisons
faibles car les valeurs sont inférieures a 100 MPa.

Si I'effet est visible sur I'allure des courbestdection, 'amélioration du minicomposite traité
B semble limitée au regard des valeurs interfasial#enues.

Les facies de rupture des différents minicomposuies été observés au MEgure 16)

L’intérét est de pouvoir mesurer la longueur dbesel extraites. En effet, plus les longueurs
d’extraction sont importantes, plus la liaison ifdeiale est faible.
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Figure 16 Clichés MEB des facies de ruptures des minicomgmaiffibres traitées
désensimé C (1), A (2) et B (3)

Les faciés de rupture donnent des longueurs deadésement plus courtes 90 um) pour le
minicomposite traité B. Les longueurs de décoh&ssamblent étre plus importantes (entre
80 et 250 um) pour les minicomposites C et A.

Les tractions monotones et cyclés semblent indiquemne légere amélioration de la
liaison globale fibre/matrice pour le minicompositetraité B. Les valeurs interfacialed et
T indiquent également cette différence. Les longuealiextraction observées et les pas de
fissuration mesurés sont cohérents avec les catista faites en traction.
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3-3) Caractérisations morphologiques

Il semble intéressant d’interpréter et corréler césultats mécaniques avec les
propriétés physico-chimiques. Pour cela, des obsens MET ont été réalisées pour les
minicomposites a fibres traitées C et traitées &8tdchnique de préparation des échantillons
et d’'observation MET étant assez lourde, le minjgosite a fibres traitées A n’a pas été
observé puisqu’il ne présente pas de différencesam@ues significatives avec le
minicomposite C.

Les échantillons ont été préparés a partir de naoscde minicomposites issus de traction
afin de pouvoir identifier les lieux de décohésftigure 17)

fibre

@ décohésion

v
L

matrice 3

r,

[

hi
.

Figure 17 .Clichés MET fond clair en section transverse nigomposite C (a),
minicomposite B (b)

Pour les deux minicomposites, des zones amorphesspondant a de la décohésion (qui
peuvent étre éventuellement remplie de résine dpapation) sont observées a l'interface
fibre-PyC. Cependant pour le minicomposite B, lésathésions semblent moins prononcées,
plus localisées et moins étendues que dans leucasnicomposite désensimé.

Les observations en haute résolutiffigures 18 et 19)montrent une présence plus
importante de plans graphitigues organisés a la sftmce de la fibre pour le
minicomposite B que pour le minicomposite CPour le minicomposite B, ces plans de
carbone peuvent correspondre a l'interphase dépmsé&n a du carbone déja présent avant
le dépbt (issus du traitement B). Les zones deld&ston ont pu étre observées sur tous les
clichés haute résolution du coté de la fibre pesrdeux minicomposites : elle est de 27 nm
+ 7 nm de large pour le minicomposite de référencimfétieure a 10 nm de large pour le
minicomposite B. La zone de décohésion semble né&@rsdue pour ce dernier, ce qui est en
accord avec les meilleures propriétés mécaniquiEssobs pour ce minicomposite.

Les décohésions des deux minicomposites se produoisdu c6té de la fibre ce qui est
habituellement observé dans les composites SiC/PYBIC avec une liaison interfaciale
fibre-matrice globalement faible.
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N.B.: L'éventuelle présence de silice en surface dible@ C peut étre confondue avec
résine amorphe de préparation de I'échantillon METs’est infiltrée dans la décohés.

Figure 18: Observation MET haute résolution
minicomposite C en section transve
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3-4) Conclusion

L’influence de la composition surfacique de la élddi-Nicalon S avec l'interphase
PyC a été étudiée en considérant trois états dacssr différents : une surface avec un
mélange de carbone et de silice (fibres traitéesu@ surface composée majoritairement de
liaisons Si-C (fibres traitées A) et une surfacéspntant une fine couche de carbone (fibres
traitées B).
Cette influence a été analysée a partir de carsaté®ns de minicomposites. Les résultats
meécaniques de tractionontrent une légere amélioration pour les minicompsites avec les
fibres traitées B: augmentation de la contrainte a la limite étpsti peu de déformations
résiduelles, pas de fissuration le plus faible. tlehés MET montrent que la décohésion est
la moins prononcée pour ce minicomposite. Cetteliaraion peut s’expliquer par une
meilleure adhésion chimique de l'interphase Py@ surface de la fibre : I'interphase semble
mieux s’accrocher a la couche de carbone préseatthérente a la surface de la fibre.

Méme si les résultats mécaniques donnent les mili€@sultats pour le minicomposite B, il
s’agit encore de liaisons faibles d'apres les valede liaisons interfaciales (énergies et
contraintes de cisaillement interfacial). De plastupture apparait dans tous les cas adhésive
(a la surface de la fibre) au lieu d’étre cohégdans I'interphase elle-méme).

Le méme traitement B a été effectué sur les fibleepremiere génération Nicalon [NASL

1995]. Pour rappel, les fibres Nicalon présentetdua surface une couche de silice qui ne
permet pas au PyC d'adhérer a la surface de la.fiba liaison interfaciale dans cette

configuration est faible.

Le traitement B induit une amélioration de la lmmisinterfaciale avec l'obtention d’'une

rupture cohésivéfigure 20)

PyC

o

(a) ()
Figure 20 :Schéma de I'effet du traitement B sur les fibresain avec une
interphase PyC : sans traitement (a), avec traiteinie(b)[NASL 1995]

Ce résultat peut s’expliquer par le fait que l&eraent B n’a pas le méme comportement sur
les fibres Hi-Nicalon S. En effet, le traitementr® génére pas une couche de carbone
parfaitement uniforme a la surface des fibres Hiain S contrairement aux fibres de
premiere génération. L'absence d’'une couche deonarlbien homogene pourrait expliquer
gue la rupture reste adhésive méme s’il permet élianer Iegerement la liaison interfaciale.
Dans tous les cas, le PyC semble mieux s’accrosmlreune couche de carbone elle-méme
adhérente a la surface de la fibre.
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Il est nécessaire de préciser que les fibres dmipre génération présentent un module de
Young plus faible que les Hi-Nicalon S: 220 cori20 GPa, comme les coefficients de
dilatation thermique : 3,2.10°C* pour la fibre Nicalon contre 5,1.20°C* pour la Hi-
Nicalon S. De ce fait, la contrainte thermique flleses Nicalon est plus faible que celle des
Hi-Nicalon S et de la matrice SiC. Des phénomermanise en compression de la fibre
Nicalon peuvent apparaitre, évitant ainsi l'appanit de décohésion entre la fibre et
linterphase.

Pour conclure, la présence d’une fine couche deocara la surface de la fibre Hi-Nicalon S
induit une faible augmentation des propriétés mécas dues certainement a une légere
amelioration d’affinité chimique entre la surface aktte fibre et I'interphase PyC.

La présence de liaisons Si-C a la surface dessfiHieNicalon S ne semble pas induire une
bonne affinité chimique avec l'interphase PyC. Hieteles résultats mécaniques obtenus
indiquent une liaison plus faible qu’avec le traitnt B. La présence de silice mélangée avec
du carbone a la surface des fibres traitées C tingl liaison aussi faible qu’avec le
traitement A.

Pour la suite de I'étude avec l'interphase BNdigeiment sélectionnée est celui de A'.
En effet, les fibres de départ ou traitées B eré&sgntent en surface du carbone libre ou des
mélanges carbone-silice. Comme déja montré daitlature avec les fibres de générations
précédentes, la silice est néfaste a I'adhésioBNIJNASL 1995] et le carbone est a éviter
pour la tenue a I'oxydation (intérét de remplatetelrphase PyC par du BN).

Avant de s’intéresser a l'influence de différentat® de surface des fibres HNS sur
'adhésion avec l'interphase BN, I'influence desditions d’élaboration de I'interphase BN
est étudiée.
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Chapitre 4 : Comportement mécanigue de I'interphase BN : influence de la
microstructure ;: comparaison avec l'interphase PyC
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Chapitre 4 : Comportement mécanique de I'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

Avant de se concentrer sur linfluence des traiteisiede fibre sur I'adhésion
interfaciale fibre/interphase BN, il est nécessdedixer certains parametres d’élaboration de
l'interphase BN.

Ce chapitre s'intéresse au comportement mécaniguiaterphase BN sur minicomposites, a
savoir linfluence de la température d’élaboratien du temps de dépét (influence de
I'épaisseur de linterphase). L'étude de ces patemes’est avérée nécessaire puisqu’ils
conditionnent la démarche a adopter pour l'inflleedes traitements de fibres.
Les autres parametres d’élaboration de l'interphB&& a savoir les débits des gaz
précurseurs, la présence de gaz diluants ainsiagpeession de travail n’ont pas fait I'objet
d’investigation. Cette étude est réservée a laetimdsnée par Carminati qui concernent les
interphases de type BN de compositions variableSaetivité optimisée.

Aprés avoir déterminé les conditions d’élaboratien’interphase BN, la deuxiéme partie
de ce chapitre présente la comparaison du compentemécanique des minicomposites a
interphase PyC.

1)  Influence de la température d’élaboration du BN sur les propriétés
mécaniques des minicomposites

Les minicomposites a interphase BN sont élaborés da réacteur CVD différent de
celui utilisé pour les minicomposites a interphBg€. En effet, ce dernier n’est pas équipé de
lignes de précurseurs gazeux de l'interphase BNoleutilisé pour l'interphase BN présente
des dimensions différentes (diametre et longueuubde plus petiteg)cf chapitre 2) Afin de
conserver le méme temps de séjour des gaz poabdrtion de la matrice SiC, les débits
d’hydrogéne et de méthyltrichlorosilane ont etépaéls
Les précurseurs gazeux utilisés pour élaborerefpttase BN sont 'ammoniac Nt le
trichlorure de bore BGI:

NHg(g) + BC|3(g) -> BN(S) + 3 HCtg)

Le trichlorure de bore a été préféré au trifluordee bore du fait de son caractére moins
agressif.

Les conditions d’élaboration de l'interphase BNsa&oir débits et pression, ont été imposées
par lindustriel Herakles et pris en commun avecth@se de Carminati. Les dépots
s’effectuent a basse pression afin d’obtenir unenbanfiltrabilité dans une méche. En plus
des gaz précurseurs, I'hydrogéne et I'argon soateégent présents dans le systeme. Leurs
intéréts ne sont pas discutés dans ce mémoire.
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Chapitre 4 : Comportement mécanique de I'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

1-1) Influence de la température d’élaboration BNiisla microstructure

La température d’élaboration de I'interphase BNoweger sur la cristallinité et la texture
du dépot. Des interphases BN a différentes temp@sbnt été élaborées et caractérisées au
MET. Les clichés de diffraction électronique a agé&lectionnées (DAS) permettent de
mesurer 'orientation angulaire (OA) qui témoigre l&nisotropie du dépdét. La longueur de
cohérence (1002) qui renseigne sur la cristallinité du dégst, obtenue a partir de la largeur
a mi hauteur des pics de DRX (diffraction a rayonast X)(cf thése Carminati)

A linstar du PyC, une double échelle a été misglace afin de classer les différents BN
elaborés(cf figure 1) Ce classement se base sur les valeurs de OA afittement dit il
dépend de la texture et de la cristallinité.

LT MT HT
| | | >
| | |
OA(°
180 20 50 )
LC MC HC
| | | >
| | |
0 2 6 lc (nm)

LT : faiblement texturé, MT : moyennement textuid, : hautement texturée
LC : faiblement cristallisé, MC : moyennement ailsé, HC : hautement cristallisé

Figure 1 :Double échelle de classement de la cristallinitéegture du BN

N.B.: La texture désigne lorientation préférentieltees cristallites du matériau ; la
cristallinité est I'arrangement des atomes daneristal.

Des interphases BN ont été élaborées a deux tetnpsalifférentes, 900°C et 1200°C et
caractérisées au MET.

Les clichés MET de la figure 2 montrent que le Bldbéré a 900°C ne présente pas
d’organisation significative : les cristallites $qrésentes sous forme de plans de quelques
nanometres~ 5 nm) de long orientés de maniére aléatoire. A0ICQ I'organisation
structurale du BN est largement plus marquée av@cdsence de cones monocristallins et de
plans BN de quelques 10 nm de long parallelesarface de la fibre.
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Chapitre 4 : Comportement mécanique de I'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

Figure 2 :Observation des clichés MET-HR de I'interphase B¥d@rée a 900°C (a)
et 1200°C (b)

Les clichés DAS et les OA de ces deux BN sont ptésesur ldableau |

Tableau | ; Valeurs des orientations angulairesgbles clichés DAS associés pour les
interphases BN 900°C et 1200°C

BN 900°C BN 1200°C
OA () 100 34

Clichés DAS

Les arcs 002 pour le BN 900°C sont plus diffus geex du BN 1200°C. Ces clichés sont
cohérents avec les valeurs OA obtenues.

Les résultats sont regroupés dans le tableau Il

Tableau Il ; Texture et cristallinité du BN en foion de la température

Type de BN Texture BN Cristallinité BN
BN 900°C LT LC
BN 1200°C HT (M-H)C
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Chapitre 4 : Comportement mécanique de I'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

Pour conclure, I'organisation la plus forte ente tleux BN étudiés est celle du BN 1200°C.
L’augmentation de la température de 900°C a 1208°@pur effet d’augmenter le degré de
cristallisation et la texture.

1-2) Influence de la microstructure du BN sur le compernent mécanique

1-2-1) Caractérisation par traction

Afin de connaitre l'influence des différentes mistruictures du BN en tant
gu’interphase, deux lots de minicomposites ontéborés et caractérisés mécaniguement
(figure 3) Il s’agit de minicomposites avec des fibres é@ét A’ (lot de référence pour I'étude
avec l'interphase BN). Un lot est élaboré avec imberphase BN 900°C et l'autre avec une
interphase BN 1200°C. Les épaisseurs d’interphase similaires : environ 250 nm
(épaisseur prise en s’inspirant des travaux de abeG[LE GA 2001]). Pour obtenir cette
épaisseur, le temps de dépot de I'interphase BODa®est de 30 min, celui du BN a 1200°C
est de 5 min. Ainsi, seule la microstructure désrphases differe dans ces minicomposites.

1200 | g (mPa)

1000 - /

800 - ~

‘//
600 - /-// HNS/BN 900°C/SiC
==HNS/BN 1200°C/SiC
400 -
200 -
€ (%)
0 T T T T T T 1

0,00 0,10% 0, % 0,30% .40% 0,50% 0,60% 0,70..

Figure 3 :Courbes de tractions moyennes des minicompositesiEiN 900°C et BN
1200°C (traitement fibres A).

Les minicomposites présentent un comportement psducdtile. Les courbes présentent la
méme allure avec des contraintes et déformatiolimete de linéarité et a rupture similaires
(tableau III).

Des essais cyclés ont été réalisés et ne montasrdepdifférences au niveau de la largeur des
boucles d’hystérésis ainsi que les déformationguéties.
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Chapitre 4 : Comportement mécanique de l'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

La mesure du pas de fissuration et l'utilisationrdadéle Coradi ont permis de détermi
I'énergie de liaison interfaciaG{ pour les deux minicompositésbleau II).

Tableau Il :Valeurs mécaniques issues des essais de tr

€4 (%) oy (MPa) | d (um) Gic (I/m2)

Minicomposite BN 900°C 0,13 570 120 2,1
[7 essais] (0,02) (90) (0,4)

Minicomposite BN 1200°C 0,13 580 160 2,0
[7 essais] (0,01) (50) (0,5)

Les valeurs d€&{ sont similaires et faibles, ce qui témoigne d’'uaisbn fibre-matrice faible.

Les facies de rupture ont été observés au I(figure 4).

“HV | det| Hi Wi 20 pm HV | det | HFW |mag @ ]
5.00 kV |ETD |42 8 mm 5.00 kV |ETD 317 pm | 400x 120.0 mm|[0 <[

Figure 4 :Clichés MEB des faci de rupture des minicomposites a interphase
900°C (a-b) et 1200°C (c-d)
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Chapitre 4 : Comportement mécanique de I'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

Pour les minicomposites élaborés avec une inteepBlka 900°C, la décohésion a lieu entre
la fibre et l'interphase. En effet, le nitrure derd (apparait sombre sur les clichés MEB en
électrons rétrodiffusés) reste accroché sur laioedfigure 4-a et b)Les fibres extraites sont
nues(figure 4-c et d)A l'inverse, la décohésion semble s’observer @é cle la matrice pour
les minicomposites avec une interphase BN 12008€ fibres sont recouvertes de Bidure

4-c et d)

Des observations METfigure 5) ont été effectuées sur des minicomposites a imésg BN
1200°C a surface de fibres A (pas optimisé maisdeedifférences sur le plan chimique et sur
le comportement de minicompositésf chapitre 3 et partie 2 chapitre 5)Les clichés
montrent que la décohésion se produit préféreatradht du cété de la matrice et peut méme
étre observée dans l'interphase (clichés restembnitéires).
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Chapitre 4 : Comportement mécanique de l'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

matrice
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Chapitre 4 : Comportement mécanique de I'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

matrice

décohésion

Figure 5 :Clichés MET de minicomposites avec une interph&s@Z0°C et une
surface de fibre traitée A aprés traction

La différence de lieu de décohésion entre les deterphases peut s’expliquer par la
différence de microstructure de l'interphase. lété8 mentionné précédemment qu’'un BN
1200°C était plus texturé et cristallisé qu'un BR09C. De ce fait, lors d’une sollicitation
meécanique, les fissures matricielles sont dévidas facilement par le BN 1200°C tres
organisé et se propagent en mode Il. Au contrisefissures traversent le BN 900°C du fait
de sa faible cristallinité et texture. L’influence la texture de l'interphase sur le lieu de
décohésion a déja été observée par plusieurs ate@JE 1990], [NASL 1998], [JACQ
2000].

N.B. : Il est probable qu'’il existe des différences detrintes résiduelles thermiques entre
BN 900°C et BN 1200°C (différence de coefficients dilatation thermique) qui doivent
jouer sur les lieux de décohésion. Cependanttitliéficile de connaitre les coefficients de
dilatation thermique pour les BN de différentestuess et ainsi déterminer les contraintes
thermiques associées.
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Chapitre 4 : Comportement mécanique de l'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

En fonction de la température d’élaboration de [lirterphase BN, il est possible
d’'imposer le lieu de décohésion.

Suite a ces résultats, une interphase nommée « 3 BNeté élaborée afin d’imposer la
décohésion dans l'interphase. Plus précisémentjniegphase BN a gradient de structure a
ete élaborée. En effet, les résultats précédentsmmmtré qu'un BN élaboré a haute
température (dans notre cas 1200°C) permettaittdeedles fissures du coté de la matrice.
L’interphase de la figure 6 suivante a été conéille. est constituée d’'un « sandwich » BN
900°C avec une couche centrale BN 1200°C.

BN 1200°C
€=100 nm

fibre

BN 900°C

6=100nm BN 900°C

e=100 nm

Figure 6 :Schéma de l'interphase « 3 BN »

Pour réaliser cette interphase, les gaz précur&Nirent été injectés sans interruption lors de
la montée et descente de la température entre 9&01€200°C, ce qui permet d’obtenir un
gradient de texture contir(figure 7)

1200 -
1150 -
1100 -
1050 -
Ten°C 1000 -
950 - !
900 - |
850 - ;
800 i
0 10 20 30

t (min)

BN peu
organisé

So——mm— -

BN peu
organisé

N > _ g ¢

Figure 7 :Courbe de variation de la température du réacteMDGn fonction du
temps de dép6t BN

L’épaisseur totale de cette interphase est estéméaviron 300 nm ce qui est légerement
supérieure aux épaisseurs précéde(ftgare 8) En effet, il faut que les sous-couches BN
900°C et 1200°C soient suffisamment épaisses poaropacune joue son réle. Le cliché

125



Chapitre 4 : Comportement mécanique de l'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

MET de la figure 8 montre la présence de feuilliscentre de l'interphase corresponda
un BN organisé. L'épaisseur estimée est d’envir6 im. Du cété de la fie et de la
matrice, des soussuhes de BN peu organisé de méme épaisseur (égeranférieure a 10
nm) peuvent étre observées.

matrice

BN

organisé

Figure 8 :Cliché MET en section transverse de l'interpha 3 BN »

Des minicomposites avec des fibres tra A’ ont été élaborés avec ce type d’'interphase
courbe moyenne obtenue en traction monotone aétparée avec les précédenfigure 9.

1200 7 g (mPa)

1000 -
800 -

600 -
HNS/BN 900C/SiC
400 - === HNS/BN 1200C/SiC
= HNS/3 BN/SiC

200 -
O T T T 8 (%) 1
0,00 0,20 0,4C 0,60 0,80

Figure 9 :Courbes de tractions des minicomposites A’ avetrdes interphases : Bl
900°C, BN 1200°C, « 3 BN »
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Chapitre 4 : Comportement mécanique de l'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

Les courbesle traction monotonene montrent pas de différences significati Des essais
cyclés ont aussi été réalisés mais ne révelentdpadifférences au niveau des bout
d’hystérésis. Le pas de fissuration et la valeud’éeergie de iaison interfacialeG; sont
presque similaires a celles des précédents miniositgg(tableau V)

Tableau IV Valeurs issues des essais de tractions pour ldsomiposites 3 BN »

ga (%) | o4 (MPa) | d (um) Gi (J/m2)

Minicomposite « 3 BN» 0,14 580 160 1.t
[5 essais] (0,02) (80) (0,5

Les faciés de rupture montiteque la décohésion a bien lieu au milieu de I'intexge(figure
10 et 11) En effet, du nitrure de bore reste accrochéasurdtrice et sur les fibre

décohésion

Figure 10 Clichés MEB du facs de rupture du minicomposite « 3 BN »
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Chapitre 4 : Comportement mécanique de l'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

50 nm

matrice

T en section transve d’un minicomposite
« 3 BN » apres essais de traction
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Chapitre 4 : Comportement mécanique de I'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

En conclusion, il est possible d'imposer le lieud#Eohésion en jouant sur la structure de
l'interphase BN par le biais de la températlwes différents minicomposites élaborés avec
ces interphases BN ne montrent pas de différencese ccomportement mécanique en
tractions monotones et cyclées. Les liaisons fibreatrice obtenues apparaissent
globalement faibles.

1-2-2) Caractérisation par indentation

Une autre technique de caractérisation mécaniqéee aitilisée pour estimer differemment
l'intensité de la liaison interfaciale fibre-matie@t relier ces mesures aux différents lieux de
décohésion. Il s’agit du test de push-out ou liiptese est sollicitée de facon différente de
celle du test de traction.

Les essais de push-out ont été effectués sur lesamposites avec les trois interphases
différentes : BN 900°C, BN 1200°C et « 3 BN ».

Ces échantillons ont été préparés comme mentioand ¢tk chapitre 2. Les épaisseurs
d’échantillons sont respectivement de 190, 256t Im pour les minicomposites BN 900°,
BN 1200°C et « 3 BN ».

Les valeurs de contrainteg (correspondant a la contrainte d'amorcage de démmhéet les
contraintes de cisaillement interfaciakont regroupées dans le tableau V. Les valeurs de
permettent une bonne comparaison des différenenéttbns puisque est obtenu en prenant
compte de I'épaisseur de I'échantillon qui varierdiron 60 um entre les différentes
préparations.

Tableau V:_Valeurs des contraintes de décohéside eisaillement interfacial obtenues par
indentation pour les minicomposites BN 900°C etQF#D

Echantillons o4 (MPa) T (MPa)
Echantillon mini. BN 900°C 3300 +/- 400 76 +/-9
Echantillon mini. BN 1200°C 750+/- 170 23+/-8

Echantillon mini. « 3 BN » 1790+/- 700 51+/-9

La valeur de cisaillement interfacial du minicomipwsavec BN 900°C est presque triplée
comparée a celle du minicomposite avec BN 1200&{g cde la contrainte de décohésion est
multipliée par quatre. A la différence des essaidrdction, les essais de push-out montrent
une différence significative entre les deux échiant a interphase BN 900°C et 1200°C. Les
valeurs de la contrainte de décohésion et de leisaht interfacial du minicomposite
« 3 BN » sont intermédiaires.

Ces différences de résultats s’expliquent par lerastruture du BN. En effet, BN 1200°C
hautement texturé et organisé diminue la résistadee glissement interfacial (plan
parallélement orientée a la fibre et perpendicetagnt aux fissures) ainsi que I'énergie de
rupture par rapport a BN 900°C qui présente dessptamchevétrés. De ce fait, les valeurs de
la contrainte de décohésion et la contrainte daligment interfacial sont plus faibles [MEI
2013].
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Chapitre 4 : Comportement mécanique de l'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

Cependant, la valeuwe la contrainte de cisaillemeinterfacialobtenue pour les échantillo
avec l'interphase BN 900°C reste encore relativénfiaible. En effet, pour qualifier ur
liaison forte, il faut que la contrainte de cisaifient assciée (mesurée par pt-out) soit
supérieure a 100 MHBUET 2013] [REBI 2000] [SAUD 2010].

Les fibres poussées ont été observées au MEB 'afendfier les lieux de décohésic(figure
12).

- g
det HFW | mag @ WD | tilt
5.00 kV [BSED |12.7 um {10 000 x | 9.8 mm [0

HV det HFW |mag @ t 5 pm
5.00 kV | BSED [15.9 um| 8 00

BN 1200
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Chapitre 4 : Comportement mécanique de l'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

« 3 BN »

mag @ HV det
6 000 x [5.00 kV [BSED [21.2 um|[12.1 mm

Figure 12: Clichés MEB des fibres caractérisées en |-out

Le BN 900°Creste adhérent a la matrice. La fibre qui ressert’@éhantillonest nue. A
l'inverse le BN 1200°C reste majoritairement adhégela fibre. La décohésicsemble avoir
lieu du cété de la matric®ourl’échantillon « 3 BN » du BN reste visiblement attaché

coté de la matrice et de la fibre. La décohésibeusau sei de I'interphase 3 BN ».

Ces observations rejoignent celles observées suatees de rupture issus des tracl sur
minicomposites.

L'influence de la température de dépdt de lintexgdn BN sur le lieu de décohésion
confirmée. Mais les essaisde push-out montrent une différencede force de liaisc
interfacialeentre les interphases BN 900 et 1200°C, ce qui pasle ca: lors des essais de
tractions sur minicomposites (sollicitations mécgameis différentes’

La liaison globale fibre/matrice est trois foisplus forte avec un BN 900°C qu’avec un BI
1200°C mais la contrainte de cisaillement interfacial reste toutefois inférieure a
100MPa. Cette derniére ne peut donc pas étre qualifiéele «forte ». La liaison
fibre/matrice avec une interphase 3 BN » est logiquement intermédiaire a celle
obtenues avec les interphases élaborées a températaorstante.

La différence entre les essais de traction et dimation reste difficile a expliquer. Ce con:
a déja été souligné par différents aut [BUET 2013], [REBI 2000]. Il est important ¢
rappeler que les deux méthodes employées ne smiligpas la fibre de la méme facon. |
essais de traction stimulent la fibre en tractimisaque la fibre est en compression lors
essais d’'indentatiode plus, les essais mécaniques ne se font pan@ntee échelle. Avec le
essais de traction, le minicomposite est considans son ensemble, soit I'échelle du fil, a
ses 500 fibres et sa matrice globale. Ainsi, diffés phénomeénes entrent en : effet de la
porosité et des fibres voisines (effet de pontages¥ essais de pi-out s’effectuent a
I'échelle de la fibre et mesure I'effet local dwptage fibre/matrice. De plus, I'essai de -
out s’effectue sur une faible longueur de fibreafsseur d’échantillon entre 100 et 200 |
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Chapitre 4 : Comportement mécanique de I'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

alors que les échantillons pour les essais dedracprésentent une longueur de jauge de 25
mm. De ce fait, la probabilité de présence de défsur les fibres et la variation des dépbts de
l'interphase et matrice sont plus importantes pasrdernieres.

Ainsi, il semble gqueles essais de push-out décrivent précisément les éploménes
interfaciaux, plus que les essais de traction sur imcomposites qui permettent
simplement de les estimer

Les minicomposites ne sont peut-étre pas les naatéd’ étude les plus adaptés pour étudier
le renforcement de la liaison interfaciale a pattessais de traction. Cependant, ils apportent
des informations concernant le comportement méaani(fragile, pseudo-ductile) du

matériau et leurs élaborations et caractérisatiestent plus faciles que des composites réels.

Dans la suite du travail, les minicomposites vdabdrd étre caractérisés avec des essais de
traction dont la technique est moins lourde (préfiam, réalisation de I'essai) que les essais
de push-out. Les essais de traction vont permet&reconnaitre le comportement du
minicomposite (fragile, pseudo-ductile). Des esdaipush-out seront réalisés par la suite sur
des échantillons sélectionnés pour caractériseiggm@ent les propriétés interfaciales.

Dans cette étude, I'épaisseur de l'interphaseédidée a environ 250 nm (sauf pour
linterphase « 3 BN »). Une étude sommaire a étécefée pour étudier I'influence de
I'épaisseur de I'interphase BN sur les minicompessit

1-3) Choix des parametres initiaux de I'interphase BN
Une breve étude a été menée sur minicomposites @@gepaisseurs différentes.
Ainsi, trois minicomposites avec des surface deciltraitées A et a interphase BN 1200°C

ont été élaborés avec trois épaisseurs différent@s 250 et 600 nm. Les minicomposites
élaborés ont été caractérisés mécaniqguement paragéens monotong$igure 13).
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Figure 13 Courbes de tractions pour différentes épaisseuBe200°C

Les résultats montrent des comportements mécanidiffésents. Le minicomposite avec
l'interphase BN d’épaisseur 250 nm présente lelengilcomportement mécanique. Diminuer
ou augmenter I'épaisseur de l'interphase abaisseotdrainte de la limite de linéarité
d’environ 200 MPa et la contrainte a rupture de R®a a 400 MPa. L'épaisseur de 250 nm
semble permettre le meilleur transfert de chargeeanet de mieux équilibrer les contraintes
résiduelles thermiques.

De ce fait,I'épaisseur d’interphase sélectionnégoour la suite des travaux est celle de
250 nm

1-4) Conclusion

L’étude des paramétres d’élaboration, a savoir elmpérature et I'épaisseur de
l'interphase BN ont permis de dégager différentmsctusions. Tout d’abord, la température
d’élaboration de l'interphase a un impact sur leppétés microstructurales. BN 1200°C est
plus organisé que BN 900°C. Ces différences d’asgdion influent sur les lieux de
décohésion et sur les propriétés mécaniques comméngignent les valeurs interfaciales
issues des essais de push-out. Les minicompositesrphase BN 900°C semblent présenter
une liaison interfaciale plus forte méme si ellsteefaible. Cette étude a également mis en
evidence la différence des résultats obtenus deseessais de traction a I'échelle du
minicomposite et les essais de push-out. Une bééwede sur l'influence de I'épaisseur de
linterphase BN a permis de sélectionner une éparsqui sera conservée tout au long de
I'étude.

Les parametres de l'interphase BN ayant été étudiest maintenant possible de
comparer mécaniquement des minicomposites a irdegshBN et PyC.
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2)  Comparaison mécanique avec I'interphase PyC

2-1) Eléments de comparaison

Pour effectuer la comparaison, des minicompositesegphase PyC et BN 900°C ont
éte élaborés et caractérisés mécaniguement péptraCes minicomposites ont été réalisés
avec des surfaces de fibres équivalentes, fibeeds B et A (non optimisé) présentées
précédemment.

N.B.: - Les épaisseurs d’interphase BN et PyC n¢ pas identiqgues (250 nm et 40 nm
respectivement). L'épaisseur du BN a été fixée @ap’étude précédente qui semble étre
optimum, et I'épaisseur PyC a été choisie en sartiasir les résultats de la bibliographie.

- Dans cette étude comparative, les minicompo&ité900°C n’ont pas été réalisés
avec les fibres traitées A optimisé (A’) qui soonsidérées comme les fibres de référence
pour les minicomposites a interphase BN, mais #&®dibres traitées A. D’'un point de vue
chimique, les différences entre ces deux traitesnpattent sur la présence de carbone libre,
qui est un peu plus importante pour les fibregdéesi A. D’'un point de vue mécanique, les
tractions effectuées sur les minicomposites avedilees traitées A et A’ ne présentent pas
de différences significativeigure 14 et tableau Vl)Les essais de push-out montrent une
légere différence au niveau de la liaison intedlgci t = 64 +/- 14 MPa pour les
minicomposites a interphase BN 900°C avec les dilraitées A et = 76 +/- 10 MPa pour
les minicomposites avec les fibres traitées A’.

Dans les deux cas, les liaisons sont faibles (valdaG{ ett). Le traitement A se rapproche
du traitement A’sur le plan chimique et mécaniquecdes minicomposites.

1200 -
o en MPa

1000 -
800 -

600 -
A'+ BN 900°C

400 4 ——  A+BN900°C

200 -+

0 T T T T T € (9/3)

0,00 0,10 0,20™ 0,30~ 0,40 0,50 0,60°

Figure 14 Courbes de tractions monotones de minicompositetegphase BN 900°C
avec des fibres traitées A et A’

134



Chapitre 4 : Comportement mécanique de l'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

Tableau VI Valeurs issues des tractions des minicompositetegphase BN 900° et
traitement de fibres A et A’

€ O¢| i
@) | (pay | 4 M (/m?)

o : 0,13 | 570 2,1
Mini A’ [7essais ©002)| (90) 120 (0,4)
- . 0,12 | 470 1.8
Mini A [7essais ©002)| (70) 120 (0,3

2-2) Comparaiso!

Les courbes de tractions des minicomposites apinéese PyC et BN sont présentées
figure 15.

1400 1200 -+
o (MPa) a o (MPa) b
1200 1 1000 -
1000 A
800 -
800 -
600 - _ -
600 - —— Mini BN Mini BN
ini —  MiniPyC
—— Mini PyC |
400 - 400
200 - 200 -
= (%) £ (%)
0 T T 1 0 - . : : :
0,00\, 0,20.. 0,40.. 0,60.. 0,00, 0,20, 0,40, 0,60, 0,80,

Figure 15 Courbes de tractions monotones moyenneminicomposites a interpha
PyC et BN avec une surface de fibres traitées Bt(a) (b

Les courbes de traction monotone moyennes du nmiposite avec linterphase B
présentent une contrainte a la limite élastiques ghible que celle du minicompos a

interphase PyC dans les deux cas de surface @s.

Les valeurs issues des courbes de tractions,niasbn du pas de fissuration ainsi que
énergies de liaison interfacieG{ sont regroupées dans le tableau VII.
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Tableau VII :Données isues des tractions sur minicompos

o¢l (MPa) gel (%) ds (um) G{(J/m?)
Mini B avec 900 0,21 90 4,2
interphase PyC (50) (0,01) (0,40)
Mini B avec 500 0,12 120 1,6
interphase BN 900°C (100 (0,02) (0,20)
Mini A avec 700 0,17 110 3,4
interphase PyC (20) (0,004) (0,10)
Mini A avec 470 0,12 120 1,8
interphase BN 900°C (70) (0,02) (0,10)

Pour les deux types de fibres, le minicompositetarphase BN 900°C présente une éne

de liaison interfacialeG{f un peu plus faible que le minicomposite a interph&sC.
L’évolution de ces données est compatible avelutaldes courbe:

Les données d’émission acoustique corrélées allitgn des coups cumulés permett
d’estimer le début de la fissuration ricielle et de connaitre l'allure de la cinétique
fissuration. Les représentations graphiques dedoesées pour le minicomposite avec
fibres A pour les interphases PyC et BN sont pit&ssnsur la figure 16 (les représentati
graphiques sont siiflaires pour les minicomposites avec les fibregées B)

100

Emission Acoustique (dB)
1
(8]
Coups cumulés

50 F

50 60

136




Chapitre 4 : Comportement mécanique de l'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

100 T T T T T T

+

BN 900°C

Ernission Acoustigue (dB)
1
28]
Coups cumulés

a0 ¢

1 1 1 D
20 40 B0 80 100 120 140 160

Force (M)

Figure 16: Graphigue de I'émission acoustique corrélé adiion des coup
cumulés pour les minicomposites a interphase PYNe®00°C avec une surface de fib
traitées A

Le premier seuil important de I'émission acoustiqémoignant du début de la fissurat
matricielle est environ 78 (50C MPa) pour le BN 900°C et de 100 (90C MPa) pour le
PyC.

De plus, l'allure des courbes de coups cumulés ipas iderique entre les deux matériat
En effet, pour le minicomposite a interphase BN °@)0le nombre de coups cumu
augmente rapidement dés le début de la fissuratatnicielle avant de se stabiliser. Pou
minicomposite a interphase PyC, la courbe deups cumulés évolue de fagcon continue
exponentielle.

La dégradation des deux matériaux ne se fait pasatgere identique. Le minicompos
avec une interphase PyC se fissure plus lentementegminicomposite avec une interph
BN 900°C. Ce constgustifie probablement la contrainte de la limiteagtique plus bas:
pour le minicomposite a interphase E

Enfin, des essais de puseht ont été effectués sur les échantillons avedidess traitées A €
les deux interphases BN 900°C et F(tableau Vi)

Tableau VIl :Résultats des essais de -out avec deux interphases différel

Echantillons 7 (MPa) 64 (MPa)
Echantillonmini. BN 900°C 64 +/- 14 2600+60C
Echantillor mini. PyC 74+/- 6 1300+30C

Les contraintes des valeurs de cisaillement int&fasont presque similaires pour les d
matériaux. Autrement dit, ils présentent a peu paésnéme force de liaison interfaciale
savoir une faible force de liaison. Cependantalew de la continte de décohésion est pl
faible pour le minicomposite a interphase PyC. @&ment dit, 'énergie pour rompre |
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premieres liaisons chimiques est moins importamer p'interphase PyC. Les contraintes

pour extraire la fibre sont presque similaires plasr deux types d’interphases (quasiment
méme valeur de). Dans ce cas la, les forces pour vaincre lesq@hénes de frettage (dd au

frottement, contraintes résiduelles, effet Poissmmyt quasiment identiques [JOUA 2008].

Ainsi, la différence observée avec les essais de tractgur minicomposites ne signifie pas
gue la liaison interfaciale est plus forte avec lterphase PyC que BNCette différence au
niveau des courbes de traction peut s’expliquetgzadifférences de cinétique de fissuration.
En effet,les minicomposites avec linterphase BN 900°C sendnit s’endommager plus
rapidement que ceux avec l'interphase PyCDe ce fait, la limite de la contrainte élastique
apparait plus tét pour les minicomposites a intagghBN 900°C mais la force de la liaison
interfaciale semble étre presque identique a cd#le minicomposites a interphase PyC
d’apres les essais de push-out.

3) Bilan

Une étude préalable sur I'élaboration de linteggh&dN a permis de sélectionner
certains parametres pour la suite des travauxfludnce de I'épaisseur et de la température
de dépbt du BN sur les propriétés des minicompositété examinée.

Ainsi, I'épaisseur de I'interphase BN 1200°C a #tée a 250 nm. Augmenter ou diminuer
cette épaisseur conduit a diminuer la limite épsiet la résistance mécanique en traction.
La température d’élaboration de I'interphase BNnheetiet sur le lieu de la décohésion fibre-
matrice lors de 'endommagement matriciel. Pour umierphase BN élaborée a 900°C, la
décohésion se produit entre la fibre et l'interghas l'inverse, lorsque l'interphase BN est
élaborée a 1200°C, la décohésion se produit dudsbté matrice. Cette différence est a relier
a la texture et au degré de cristallisation du BN00°C, le BN est peu organisé, alors qu'a
1200°C, celui-ci est hautement texturé et crist@lliLes fissures matricielles sont déviees du
c6té de la matrice (résistance de glissement admie plus faible avec BN 1200°C et
contrainte d’origine thermique résiduelle diffémntalors que le BN peu texturé et peu
déviateur est traversé par les fissuteémterphase « 3 BN » réalisée avec un gradient de
température permet de confirmer que le BN 1200°C plcé au centre de linterphase
dévie plus facilement les fissures que le BN 900°@u les interfaces fibre-BN et BN-
matrice puisque la décohésion y est observée

Deux types de caractérisations mécaniques ontfisétiees sur ces minicomposites : des
tractions cyclées et monotones a échelle du mirposite et des essais d’indentation a
I'échelle de la fibre. Si les essais de tractiommantrent pas de différence de comportement
mécanique entre les deux types de minicomposiess,essais d'indentation révélent une
différence significative entre les interphases BNC et 1200°C. En effet, la contrainte de
cisaillement interfacial est trois fois plus élevfee celle du BN 1200°C, ce qui suggére une
liaison fibre/matrice plus forte avec le BN 9001G. contrainte de cisaillement interfacial est
intermédiaire avec une interphase « 3 BN ».

138



Chapitre 4 : Comportement mécanique de I'interphase BN : influence de la microstructure ;
comparaison avec 'interphase PyC

Cependant, pour les deux types de caractérisatlessyaleurs interfacialesG{ pour la
traction etr pour les essais de push-out) montrent que laohagst globalement faible dans
tous les cas.

La différence de résultats obtenus entre les edsdisction sur minicomposite et de push-out
sur fibre est difficile a expliquer. Il est a notpre ces deux essais ne se font pas a la méme
echelle et n'impliquent ainsi pas les mémes phémeme

Ces résultats mettent en doute la pertinence dix cho minicomposite comme matériau
d’étude pour I'étude de la liaison interfacialevédl étre tout de méme conservé pour le reste
de I'étude pour sa facilité d’élaboration et deacsgrisation. Cependant, sa seule étude a
partir d’essais de traction n’est pas suffisanter @pprécier la force des liaisons interfaciales.

Une comparaison a été efectuée entre les interplgse et BN 900°C. A I'échelle du
minicomposite, la contrainte a la limite élastiqumparait plus basse pour le minicomposite a
interphase BN que pour le minicomposite a interplagC. Ce constat est a rapprocher de la
cinétique de fissuration : le minicomposite a iptexse BN 900°C semble se détériorer plus
vite avec I'augmentation de la contrainte de toactjue le minicomposite a interphase PyC.
De plus, la contrainte d’amorcage de la fissurerfatiale est plus faible pour ce dernier
minicomposite mais les contraintes pour extrairi@l@ sont presque similaires entre les deux
matériaux.

L’interphase BN 1200°C permet de satisfaire au ephce « I'outside debonding »
souhaité(cf chapitre 1) Cependant, avec ce type d’interphase, la liaistarfaciale obtenue
est tres faible. La décohésion n’ayant pas liea aurface de la fibre, il semble difficile de
pouvoir étudier directement I'effet des traitemeafgortés aux fibres avec une interphase
monocouche BN 1200°C.

De ce fait, il semble préférable ttavailler avec une interphase BN 900°Guisque dans ce
cas c'est bien linterface fibre-interphase qui esllicitée lors des essais mécaniques.
L'influence des traitements apportés aux fibresroétre alors mise en évidence. Méme si
cette interphase permet d’obtenir les meilleurestramtes de cisaillement interfacial, les
valeurs obtenues étant modérées, une marge deepsagr demeure possible. Cependant, un
doute subsiste quant a la capacité de cette irdeeph dévier les fissures au cas ou son
adhérence a la fibre serait bonne. Aissiun traitement de fibre génere des échantillons
fragiles, des minicomposites similaires mais avecne interphase bonne déviatrice de
fissures (BN 1200°C, « 3 BN ») seront élaborg®ur s’assurer qu'il est possible d’obtenir
des composites SiC/BN/SiC a comportement pseudtleludl restera alors a optimiser
encore l'interphase BN avec par exemple une terypérale dépbt intermédiaire, un type de
gradient particulier... mais cette étude ne faitlfiget de cette these.

Le renforcement de la liaison interfaciale partémients chimiques de surface des fibres
(préalablement traitées A’) est le sujet du chestrivant.
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Chapitre 5 : Influence de la composition surfacique des fibres Hi-Nicalon S sur la liaison interfaciale
avec l'interphase BN

Afin de renforcer I'adhésion de linterphase surfilare, différents traitements de
surface de fibres Hi-Nicalon S ont été imaginéscas@mme ligne directrice l'insertion d’'un
ou plusieurs éléments chimiques qui soient comnaulasfibre et a I'interphase BN. Ainsi, il
est espéré obtenir un accrochage chimique. L'abage mécanique est également étudié en
augmentant la rugosité de la fibre par dépot.

Ces traitements ne doivent pas dégrader de mameiatante les propriétés mécaniques des
fibres. Ces traitements s’effectuent sur les filtiragées A’ et sont générés par voie gazeuse.
En effet, I'intérét est de pouvoir enchainer lepadgé de I'interphase et de la matrice dans le
méme réacteur CVD (ce qui évite une remise a tair’échantillon et permet un gain de
temps).

Les différents traitements qui ont éteé réalisés Emsuivants :

- Traitement RCVD BG afin de générer une couche dgCBadhérente a la surface
de la fibre.

- Traitement NH afin de nitrurer la surface de la fibre en géntdas liaisons Si-N.

- Traitement générant du BN « in situ » :

» BCIs;-NH3 : traitement combiné qui doit permettre de nitrunae
couche de carbure de bore préalablement générémiréace de
fibre par RCVD.

» MTS/BCl-NH3 : I'objectif est de nitrurer une couche de SIiBC
préalablement déposée par CVD pour former du Si-BN

- Dépbt d’'une couche SiC afin de générer une rugasigsurface de la fibre pour
permettre une accroche mécanique de l'interphase.

Chacun de ces traitements nécessite une optimisaés conditions d’élaboration. Des
minicomposites avec ces fibres traitées vont daboéés puis caractérisés mécaniquement
afin d’évaluer les traitements.

Compte tenu des différents lieux de décohésiorsnoistavec les interphases BN et les fibres
de référence, les minicomposites élaborés avec inteephase BN 900°C sont d’abord
caractérisés en traction pour évaluer I'effet dasveaux traitements de surface sur I'adhésion
de linterphase. Or, si la liaison interfaciale §é&e par le traitement devient forte,
I'utilisation de cette interphase peu organiséguésde ne pas étre adaptée pour bien dévier
les fissures matricielles. Dans ce cas, le compwit¢ du minicomposite peut devenir fragile.
Si un tel comportement est observé cela ne sigddiec pas forcément que le traitement de
surface est un échec mais peut au contraire ésighe que le renforcement recherché de la
liaison entre la fibre et le BN a bien lieu. Il egicessaire de réaliser dans un second temps
'étude avec une interphase BN dont le caractewgatiur a été démontré (1200°C ou « 3
BN ») pour s’assurer qu’il est possible d’obtergsaninicomposites a comportement pseudo-
ductile avec le traitement de surface utilisé. tiimpsation de la liaison globale fibre-matrice
et du comportement général du composite passera phkr I'optimisation ultérieure du
revétement d’interphase BN proprement dit (tempéeatle dépdt intermédiaire, choix et
maitrise du gradient de structure), ce qui n'estljmbjet de cette thése. Deux configurations
sont prises en compte dans la démarche a adopter :
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- Si le comportement obtenu est fragile, les conddide traitements sont modifiées
afin de cerner les limites entre le basculement domportement fragile a un comportement
pseudo-ductile sur minicomposites avec un BN 90Q&deuxiéme étape consiste a tester les
conditions de traitement a la limite du comportetfesgile sur minicomposites avec un BN
déviateur de fissures. Des essais de push-outeffestués en compléments.

- Si les conditions de traitement n’entrainent que cemportements pseudo-ductiles
sur minicomposites avec un BN 900°C et ne génepad de difféerences avec les
minicomposites de référence, des essais de pushkeoditréalisés afin de déterminer avec
précision l'intensité de la liaison interfaciale.

1) Influence du traitement BCl;

Un traitement par RCVD (Reactive Chemical Vapor @#fion) avec BGlet H, a été
envisagé. En effet, cette technique au cours deelble gaz réactif réagit directement avec
le substrat permet d’obtenir des carbures adhéremtspacts et uniformes sur 'ensemble des
fibres. Le but d’'un tel traitement est de créer cebures de bore [PIQU 1993] [VINC 1989]
[VINC 1990] [VINC 1996]. Cela permettra d’obtenin@ couche superficielle jouant ensuite
le réle d'intercalaire avec des éléments a la émsimuns a la fibre SiC (le carbone) et a
I'interphase BN (le bore).

La présence de cette couche de carbure de boreingat dégrader de maniére
importante les propriétés mécaniques de la fibas (pus de 20 % de perte de la contrainte a
rupture). Elle doit étre suffisamment fine pourtéwi’effet d’entaille que pourrait entrainer la
présence de ce matériau fragile sur la fibre etdgeme pour assurer la fonction recherchée.

1-1) Influence du traitement a basse température (100D°8ur
minicomposites

Le traitement BGl n’a jamais été réalisé sur des fibres SiC d’afaésibliographie.
Cependant, les conditions expérimentales se sapiréges des travaux sur les fibres de
carbone. Ainsi, pour éviter le dép6t par CVD cortiemelle de bore selon la réaction :

BCls(g) + 3/2Hyq) + — B(s) + 6HClg)

qui pourrait diminuer les propriétés mécaniquesstlnécessaire de travailler avec un rapport

o= Q?% modéré (= 1,5) [VINC 1991] [PIQU 1993]. Dans cemnditions, il est souhaité
3

n’obtenir que du carbure de bore selon la réaction
4BClyg) + 6Hy(g) + Gs) = BaCs) + 12HClg)

La température de traitement semble avoir uneenfie sur la nature du dépdét de carbure de

bore: a basse température (en-dessous de 120@°Q@yésence de bore est largement
favorisée (10 fois plus importante) par rapportelecdu carbone (la diffusion du carbone

146



Chapitre 5 : Influence de la composition surfacique des fibres Hi-Nicalon S sur la liaison interfaciale
avec l'interphase BN

dans la phase solide est ler A plus haute température, le compos€ Bend vers le rappo
B4C.

Le support de réaction étant différent dans cdtideé(fibres SiC), son influence dans le
d'un traitemét a basse température, a savoir 1000°C, a étéiéétuddes calcul
thermodynamiques effectués Thermo-Calamontrent dans ces conditions (systeme ir :
Necizy = 1 mol, ) = 1,5mol et rsicy= 1 mol), la présence des® et non de bore ou ¢
phase riche en bore. Pour vérifier expérimentaléroette hypothese, des minicomposites

éte réalisés dans les conditions décrites ftableau | :

Tableau | Conditions du traitement B3 a basse températi

T (°C) | t(min) a
1000 10 1,5

La pression est similaire a celle utilisée poudépdt de BN et les débits d’hydrogene e
BCl; présentent des valeurs dont le rapport est égab.aEbfin, le temps de dépdt est
I'ordre de la minute, les cinétiques de croissateearbure de bore sur fibre de carbone ¢
rapides.

Les minicomposites élaborés avec une interphase @BMNO00°C ot été caractérisés
mécaniquement par des essais de traction. Le coempent obtenu est fragi(figure 1)
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350 A
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250 A
200 A
150 A
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0 T . T .
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Figure 1 :Courbe de traction de minicomposite avec des fitrates BC; 1000°-
BN 900°C

Ce comportement est a associer avec les ' de rupture qui présentent dfibres avec un
dépbt non uniforme et plus épais qu’atte (figure 2) Cette couche inhomogéne en épais:
a un impact sur la morphologie du dépét de la watui présente davantage de nodule
SiC. D’apres l'analyse pd&DS, | s’agit d’'un dépot de boreu du moins trés riche bore.
Ainsi, a 1000°C, la CVDapidedu bore fait place a la RCVD du carbyiila nature grossiét
et fragile de cette couche au contact de la figptigue la rupture fragile des minicompos.
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Figure 2 :Clichés MEB en électrons secondaires (a) et rétfosiés (b) des facies
rupture du minicomposite avec des fibres traité€¥R BC3 10 min 1000C

Ces résultatsie correspondent pas a ceux attendus par le dalexrrhodynamique pour L
systeme a I'équilibre. Il s’agit de controle cimgie.

A basse températurel000°C, la cinétiquede dépdt de bore par CVDest plus rapide que
celle de la croissanc@u carbure de kore par RCVD sur fibre SiC. La présence d ce
dépodt debore entraine la rupture fragile sur minicomposite.

Ces résultats rejoignent ceux obtenus sur fibreatbone puisqu’a basse température
dépbdt tres riche en bore est favor

Pour les prochaas conditions, la température de traitements est prise a 1200°C
afin de s’assurer de I'absence de bore li

1-2) Influence des conditions de traitement Bz a 1200°C

L’étude précédente a montré l'importance de tréamih haute température et

s'affranchir de la présence de bore libre. Dans cettepéinfluence du rappora = Q?g% a
3

été étudiée dans un premier temps sur meche afi@égleger des conditions de traitement

ne dégradent pas les propriétés mécaniques des.

1-2-1)Effet dea : étude sur méches

La bibliographie préconise de travailler avecrapporta égale a 1,5 pour éviter
présence de bore libre. Ce constat a été vérifieesdibres H-Nicalon S.
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Tout d'abord, les fibres ont été traitées avecapporta égale a 1,%tableau ll-condition V-
1). Le temps de traitement a été pris dans un pretaiaps a 30 min. Les clichés MEB
montrent un changement de I'aspect de la surfage laabsence de dépobts de bfigure 3)

Tableau Il :_Conditions des différents traitemeB@i;

T (°C) | t (min) a
Condition
Vo1 1200 30 1,5
Condition
Voo 1200 10 1,5
Condition
V-3 1200 30 > 10
Condition
1200 10 0
V-4

Figure 3 :Cliché MEB de la surface des fibres de référenaitdes BG dans les
conditions V-1

Des profils de composition en surface de ces filuaisété réalisés en spectroscopie des
électrons Auger (AES). Il est difficile d’établia lvitesse de décapage de la couche contenant
du bore par manque de référence (la vitesse depadgealu bore n’est pas connue). Ainsi, le
profil AES est exprimé en fonction du temps et den’épaisseuffigure 4) Cependant, des
clichés MEB effectués sur des fibres traitées dagss conditions et observées en section
transverse, montrent que I'épaisseur formée estrmype a 150 nm.
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Figure 4 :Profil AES des fibres traitées BQlans les conditions V-1

Le profil montre tout d’abord une forte présencebdee associée avec du carbone en plus
faible proportion et une absence de silicium. GHilprefléte la présence de carbure de bore
BxC, le silicium ayant certainement été éliminé sémrgne de chlorure gazeux et/ou de
chlorure d’hydrogene gazeux lors de la réaction RCV

Les calculs thermodynamiques réalisés dans cestimsdconfirment cette hypothése : la
formation de BC s’accompagne de I'élimination du Si principalemsous forme SiGlg),
SiC|4(g) suivi de SiC:lH(g).

La modification des propriétés mécaniques des diliraitées dans ces conditions a été
vérifiée au moyen de traction monofilamentdtedbleau III).

Tableau Il :_Résultats des tractions monofilamieasades fibres traitées BOV-1

Fibres BCl3 | Fibres HNS brutes
d(um) 12,4+/-0,9 3D % 12,4+/-1,4
o (MPa) 2000+/-500 <+— 2800+/-600

Ce traitement est donc trop agressif car la chetdadrésistance mécanique observée est
supérieure a 20%. Dans ce cas, les fibres sonadégs et ne peuvent plus assurer une tenue
mécanique suffisante au sein d’'un composite.

N.B.: Les propriétés mécaniques des fibres traitées amparées avec celles des fibres
brutes (cf chapitre 3)et non avec les fibres de référence (A’). En efteds dernieres
présentent une contrainte de 3400 MPa, soit 20 @weque les propriétés mécaniques des
fibores HNS brutes. Il semble plus réaliste de campbes propriétés mécaniques des fibres
traitées par rapport aux fibres brutes pour nebasiner un traitement par rapport a une
référence trop élevée. Ainsi, si une fibre présamte contrainte a la rupture égale ou
supérieure a 2200 MPa (correspond a une chute%ed28 propriétés mécaniques de la fibre
brute), elle est jugée capable de supporter lesrteffmécaniques aprés le début de
'endommagement de la matrice sur une plage sutisde déformation.
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Au vu de ces résultats, le temps de traitemené alédissé a 10 min pour les conditions V-2
(tableau llI-condition V-2)

Les fibres dans ces conditions, présentent toujonirshangement d’aspect de surféogure
5).

Figure 5 :Clichés MEB de la surface des fibres traitées dasonditions V-2

Les profils AES révelent comme précédemment lagorés d’une couche de carbure de bore
mais, a vitesse de décapage identique, le temps giteindre le SiC de la fibre diminue
(figure 6). Les images MEB observées en coupe transversaldrenbmue les fibres
présentent une couche de carbure de bore d’'unssépaicomprise entre 70 et 100 (figure

7).
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Figure 6 :Profil AES des fibres traitées B{ilans les conditions V-2
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i
"
5 ' €15 15 01m 1 600 205
Figure 7 :Cliché MEB en section transverse de fibres trait®€4; dans les conditions
V-2

Dans ces conditions, les fibres traitées présente@atcontrainte a rupture de 2200 MPa
qui est jugé acceptable. Ainsi, cette conditiont@ ietenue pourlaborer les premiel
minicomposites avec les fibres traitées s.

Pour conclure, les condition§ = 1200°C,a = 1,5 et t = 10 min permettent aux fibres d

présenter un dépot de carbure de bore quin’abaisse pastrop leurs propriétés
meécaniques Ces réultats sont conformes a ceobtenus sur fibre de carbc

Afin d’étudier l'influence du rappora, des fibres onété traitées avec un rappua
supérieur a 10Les conditions de traitement sont préses tableau I{condition \+3).

Il a été véiiieé par analyse MEB si le non respect de ce para(sta > 10) entraine la
présence de bore a la surface des fibr-Nicalon S(figure 8)
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Figure 8 Clichés MEB des fibres de référence traitées;B@hs les conditions V-3

Ces observations couplées aux analyses EDS foataipp a la surface des fibres des amas
contenant majoritairement du bore assez nombreas. &nas reposent sur une surface de
fibres dont la texture rappelle celle du carburéaie.

Afin de confirmer ces observations, des calculsntioelynamiques ont été effectués avec le
systeme suivant :@tis) = 1 mol, uz) > 10 mol et gicy= 1 mol, T = 1200°C, basse pression.
Les calculs montrent la présence possible a I'dayaildes phases,8 et SiB en plus faible
proportion. Les amas de bore observés au MEB péwant correspondre aux phasesgSiB
ou SiB, (avec n = quantité importante de bore) qui se démeloppées sur une couchgCB

En effet, dans ces conditions, une couch@ 8e forme dans un premier temps mais la vitesse
de diffusion du carbone devient vite insuffisardeef a I'apport de gaz (B£$se décompose
rapidement du fait de la quantité importante depéur alimenter la surface et maintenir une
réaction RCVD. Ainsi, BGIréagit avec les molécules de gaz contenant diusiliissues des
réactions pour former a la surface de la fibrecteaposés Sigou SiB,.

Ces fibres n’ont pas fait I'objet d’autres analysespte tenu de ces observations.

Enfin, a l'inverse, le rappott a été pris égal a 0. D’apres la bibliographiehdence
d’hydrogene ne permet pas de réactions dans ldecfibre de carbone (puisque phrticipe
a la décomposition de BECpar formation de HCI). Toutefois, dans le cas filaes SiC, les
analyses AES et calculs thermodynamiques ont manteéle silicium de la fibre pouvait
s’éliminer en se liant principalement au chlores loenditions de traitements sont résumées
tableau Il (condition V-4) Thermodynamiquement, les calculs semblent indiquesune
reaction possible dans ces conditions (systemgizF 1 mol, fuz) = 0 mol et gicy = 1 mol,
T =1200°C, basse pression). Ces résultats oneéifiEes expérimentalement.

D’apres les observations MEB, les fibres traitéessdces conditions ne semblent pas
présenter de changement de surfdicgire 9),aucune présence de bore n'a pu étre détectée
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par analyse EDSSans H, le gaz BC} ne peut se dissocier et traverse le réacteur sans
réagir a la surface des fibres.

Figure 9 :Cliché MEB de fibres traitées B{3ans H

A a =0, il n'y a pas de réaction. Le méme résultabbserve avec les fibres de carbone.

Pour conclure, cette étude a montré I'importancendériser le rappor&. Ainsi, un
rapporto = 1,5 permet d’observer un dép6t de carbure de B&E. Le temps de traitement a
également été choisi pour ne pas trop dégradeprigsriétés mécaniques des fibr&es
conditions (@ = 1,5, t = 10 min et T =1200°C) sont choisies poétudier I'influence de ce
traitement sur la liaison interfaciale.

1-2-2) Influence du traitement sur les propriété&samiques des minicomposites

1-2-2-1) Temps de traitement de 10 min
Les premiers minicomposites avec les fibres ®aitd8Cy dans les conditions

précisées ci-dessus ont été réalisés avec unghata BN 900°C. lls ont été caractérisés
mécaniquement par traction monotdgfigure 10).
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Figure 10 Courbes de traction de minicomposites a interpi2de900°C de
référence et avec le traitement I V-2

Le comportement dminicomposite aveles fibres traitées BgLO min a900°C est fragile.
Les faciés de ruptur@igure 11) corroborent les résultats mécaniqués 'y a pas ou tres peu
d’extraction de fibres.

Figure 11 Faciés de rupture d’'un minicomposite avec des §itbraitées B(; 10 min
900°C

Sur les fibres extraites, il est difficile de situe lieu de décohésion. En effet, il n'est |
évident ddifférencier l'interphase BN du dép64C.

Comme les fibres traitées dans ces conditions neblsat pas tres dégradées, la rup
fragile peut étre expliquée par une liaison trogie : des minicomposites avec ce traiten
ont été réalisés et carags®s avec une interphast3 BN» jugée plus déviatrice qt
l'interphase BN 900°figure 12.
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Figure 12 Courbe de traction de minicomposite traité 3-V-1 avec une interphas
« 3 BN »

Le comportement reste fragile. Des observations MEiTét réalisées pour tenter d’identifi
I'origine de la rupture fragiléfigure 1: et 14)

4
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matrice

‘ 3 7T Crlstal de

carbure de bore ..

Figure 13 Clichés MET fond clair (a) et fond noir (b) en senttransverse d
minicomposite avec le traitement I310 min et une interphas¢3 BN »

Les clichés MET font apparaitre la présence d'uneche épaisse de carbure de k(nature
vérifiée a partir du éseau réciproque obtenu par transformée de Foutegrfranges d
réseau)de l'ordre de la centaine de nanoms. Des cristaux I de différentes tailles so
aussi présents (apparaissent en noir lorsqu’ifsadient (car orientés dans les conditioe
Bragg) sur les clichés MET en fond clair et en blanr les clichés en fond noi
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_ interphase BN
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Figure 14 Clichés MET HR en section transverse de minicongmaiec le
traitement BGJet une interphase « 3 BN » pris a différents endrde la surface de la fibre
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Les clichés haute résolution au MET de la figurerdvielent la présence d’'une couche de
carbure de bore obtenue par conversion de la sutfada fibre qui semble inhomogene en
épaisseur. En effet, cette couche est comprise dftet 100 nnffigure 14-a) elle est parfois
inexistante ou présente localement des crista@xd® taille importantéfigure 14-b)

La surface de la fibre présente des plans de carffigure 14-c)entre les grains de SiC
comme il en est observés habituellement dans lessfiinitiales indiquant que le traitement
n'a pas provoqué d’'attaque préférentielle du caelddome, ce qui serait néfaste aux propriétés
de la fibre. De plus, il ne semble pas y avoir tiangement de rugosité a la surface de la
fibre.

La présence de cristaux,® de taille importante peut générer des conceatstide
contraintes qui par effet d’entaille peuvent proveqla rupture fragile du matériau. Les
ruptures fragiles du minicomposite pourraient sliewer par le dépbét B qui est
inhomogeéne et trop épais par endroit.

Cependant, les essais de traction monofilamentagetrent que les propriétés mécaniques
des fibres ne sont pas trés dégradées (20 % de)chut

Au vu de ces résultats, il semble difficile d’api@gorune conclusion sur 'effet du traitement
BCls sur la force de la liaison interfaciale. Pour ¢dies essais de push-out ont été réalisés sur
des minicomposites traités BQllans ces conditions avec une interphase BN 9008Gr (
comparer avec la référendggbleau V)

Tableau IV :_Valeurs issues des essais de pusbuotibres traitées Bgl

t(MPa) o4 (MPa) épaisseur échantillon (um
MInBEESOC T 74416 3000+/-400 190
Mini BCl; BN
900°C 105+/-14 3000+/-600 135

Le traitement BCl3 renforce la liaison interfaciale d’apres la valeurde la contrainte de
cisaillement interfacial obtenue par push-out celle-ci est augmentée de 30%. Entre
minicomposites de référence et minicompositesradikraitées BGJ les valeurs de contrainte
de décohésion (qui ne dépendent pas de I'épaiskeuiechantillon) sont identiques, ou
autrement dit les forces pour rompre les premigagsons chimiques sont similaires [JOUA
2008]. La différence entre les deux échantillorsvgnt de la force de décohésion totale ou
de cisaillement qui est pilotée par les phénomémesfrottement, I'effet Poisson, les
contraintes résiduelles.

N.B. : L’épaisseur de I'’échantillon minicomposite avedriitement BG a du étre abaissée
pour effectuer les mesures (pour une épaisseud@eith, les forces n’étaient pas suffisantes
pour obtenir le push-out).
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La liaison est renforcée et la raison de fragdiés minicomposites méme avec une interphase
déviatrice de fissures n’est pas élucidée.

1-2-2-2) Abaissement de la durée de traitement

Afin de diminuer I'épaisseur du dépdbt de carburebdee, des minicomposites avec
des temps de traitement BGifférents (3 min / 2 min / 1 min) ont été élalwordfin de
déterminer la limite entre un comportement pseudite et fragile. Les courbes de tractions
monotones des minicomposites a interphase BN 9@8%0ciées aux différents traitements
sont représentées sur la figure 15.
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Figure 15 Courbes de traction des minicomposites avec différeemps de
traitement BG et température de traitement 1200°C

Les ruptures sont aussi fragiles pour les minicasiips traités avec les temps 2 et 3 min.
Pour le temps de traitement de 1 min, le compont¢rast globalement pseudo-ductile avec
une liaison trés faiblécf valeurs dg;{ tableau V) La courbe obtenue pour ce minicomposite
présente des décrochements marqués qui traduisdrnhogenéité du traitement. En effet,

certains paquets de fibres montrent des ruptueggléds mais 'ensemble du minicomposite
présente un comportement pseudo-ductile.

Tableau V ; Valeurs issues des essais de tradgiomsiinicomposites B¢l

€4 (%) O d(um) | Gj (J/m?)
- . 0,13 570 2,1
Référence [7essais] (0,02) (90) 120 (0,4)
. , 0,12 480 1,3
BCl; 1 min [7 essais] (0,02) (110) 130 0,2)
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N.B. : Les différentes courbede traction des minicomposites du tec un temps de
traitement de 2 min présentenallures : avec décrochemermtsmme présenté -dessus ou
seulement une partie linéaifeipture fragile). Ainsi, le traitement ne sembbes fhomogéen
pour une durée trop courteseuls quelques paquets de fibres semblent adfguaé le
traitement.

Face a ces résultatsreste a savoir si les ruptures fragiles sonbages a une forladhésion
de linterphase BN 900°C pas assez déviatrice. M@scomposites avec des temps
traitement de 3 min (limite entre fragile et pse-ductile, & 2 min, le traitement ne sem
pas étre du tout homogéne) ont été élaborés awedinterphasdévidrice (BN 1200°C) et
caractérisés en traction monotc(figure 16)
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Figure 16 Courbes de traction de minicomposites avec legdilraitées BG; a
1200°C pendant 3 min et une interphase BN 12

La ruptue obtenue est toujours fragile méme sune interphase déviatri

A cette température de 1200 I'abaissement de la durée de traitement ne pern pas
d’obtenir des minicomposites non fragiles et homoges.

1-2-23) Abaissement de la température de traite

Afin de diminuer I'épaisseur du dépot, une baissdadtempérature a été envisag
ce qui aurait aussi 'avantage de favoriser lesssitamorcage par rapport a la croissanc
la couche de carbure limitée par la diffusion eagghsolide et de rendainsi le dép6t plus
homogene. Cette étude s’est effectuée avec uneétatnpe de traitement a 1100°C. L
température plus basse entraine la présence darasre(cf partie 1-1)

Les minicomposites ont été réalisés avec des imsgs déviatrices N 1200°C) puisque le
essais de pusbdt ont montré que la liaison est forte. Les aypammetres restent inchang
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seul le temps de dépdt est modifie : 2 min poutelapérature de traitement a 1100°C
(cinétique plus lente).

300 -
o (MPa)
250 -
200 -
150 -

100 -

Figure 17 Courbes de traction monotone et cliché MEB du &ade rupture du
minicomposite avec un traitement RCVD B&1100°C

Les essais de traction montréigure 17)que le comportement est toujours fragile.

Pour conclure, le traitement BQkenforce la liaison interfaciale d’apres les essha
push-out. Le comportement fragile des minicompesie traction est attribué pour l'instant
au dépot trop épais et inhomogene dgC.BMais différentes tentatives pour diminuer
I'épaisseur du dépodt n'ont pas permis de résoug@aobléemelUn autre phénomeéne plus
important doit intervenir pour expliquer la rupture fragile car pour linstant, les
différentes observations et constatations ne pé¢emtepas d’expliquer le lien entre les
ruptures fragiles des minicomposites et la résigtamécanique des fibres qui demeure
correcte.

1-3) Influence du traitement BGJ sur meches

1-3-1) Mise en évidence de l'effet de pontage

L'effet du traitement BGl a été étudié a I'échelle de la fibre (essais dehqmut et
traction monofilamentaire) et du minicomposite &ssle traction). Les résultats obtenus
restent contradictoires. L'effet du traitement B&lété étudié a I'échelle intermédiaire de la
meéche.

Ainsi, des essais de traction sur méches traitéels @0 min-1200°C etr = 1,5) ont été
réalisés afin de savoir si les propriétés mécasigles fils présentent la méme chute que
celles observées sur fibres individuelles extraites meches traitées. Pour cela, les propriétés
meécaniques des meches traitées ont été comparéeslesy meches de référence (fibres Hi-
Nicalon S A’). La contrainte a la rupture des meéctraitées est de 90 MPa contre 1870 +/-
200 MPa pour les méches de référence, soit une deud5 %.
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N.B.: L'écart type n’est pas mentionné pour la valeerla contrainte des meches traitées
BCl; car cette valeur ne fait I'objet que d’'un seulagésin effet, les autres échantillons se sont
rompus avant de réaliser I'essai du fait de letréexe fragilité.

Cette chute des propriétés ne correspond pas awert@m de chute que sur fibres. Des
observations MEB ont été effectuées sur les méchedes afin de comprendre ces résultats
(figure 18)

1 4 E
mag @ HV det | HFW [t Wi mag @ HV
1200 x | 5.00 kV |ETD| 106 ym | O 0.8 8 000x|5.00kV|ETD 9 r

Figure 18 Clichés MEB de meches de fibres traitéessB&&ction transverse de
minicomposite avec les fibres traitées BCI

Au sein d’'une meéche, certaines fibres sont liédeaziles(figure 18) Cet effet de pontage
est d0 a la présence de bore (révélé par analyseé&EBRauteur de 85-90%, le bore est peut
étre engagé avec du siliciurtflgure 18) Ainsi, si une fibre présente un défaut, sa ruptur
prématurée entraine celle de la fibre a laqueldeedsit liée et entraine la recharge précipitée de
fibres non liéegfigure 19)[DE ME 2010].

La présence de bore indique que les gaz réactiéamgissent plus avec le carbone de la fibre.
Plusieurs hypothéses sont envisageées. Il se peuthydrogéne s’infiltre plus facilement que
BCl; dans les espaces confinés (fibres proches), &armdrainsi la présence de phases riche en
bore comme expliqué précédemment.

Une autre hypothése peut étre envisagée. D’apsesaleuls thermodynamiques, en I'absence
de carbone et de silicium,,Héduit BCk pour former B, et d’autant plus lorsque &kt en
guantité importante. Il se peut que dans un pretaiaps, une couche de®se forme et agit
comme une barriere de diffusion qui isole la filoke la phase gazeuse. Le carbone et le
silicium sont absents du systeme, rendant posisilieésence de B.

Enfin, ces espaces restreints peuvent rendre itffiévacuation des gaz produits par les
réactions de RCVD (au préalable, une fine coucheatbure de bore se serait formée)
favorisant ainsi des réactions avec B@#nérant du bore ou des solides trés riches en bor

Ces fibres collées n'ont pas di étre prélevées pfear essais initiaux de traction
monofilamentaire. En effet, il est difficile de s#pr manuellement deux fibres jointives.

Ainsi, les résultats sur monofilaments n'ont paggndre compte de ce phénomeéne puisqu’ils
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reposent sur des fibres dépourvues de dépobt de Iberseules qui ont pu étre extraites de la
méche.

—»Q
—»Q

o, [ (o o; + Ao

Jonction

Rupture du
paquet de
= fibres -
jointives et
recharge

Matrice Matrice

ha Fibre 2

Gy

Q

6yt Ao
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Figure 19 : Schéma de la propagation des fisswes k& cas de fibres jointives [DE
ME 2010]

La rupture fragile des minicomposites traitées B{ s’explique par les effets de pontages
entre fibres, liées par la présence de dépd6t de lmflibre ou riches en boreD’apres les
essais de traction sur meches et sur fibres, asttelusion semble plus probable que
I'hypothese d’'un effet d’entaille.

Ainsi, linfluence du traitement B@lsur minicomposites est masquée par le phénomene
d’effet de pontage di a un dépobt parasite de hure s fibres.

Pour observer des comportements non fragiles soicomposites, il faut s’affranchir du
phénomene de dépbt de bore parasite qui soudeadastp de fibres.

Pour cela, de nouvelles conditions de traitemeftg Bnt été étudiées.

1-3-2) Influence de la température

Jusqu’a présent, les températures de traitement pas excédé 1200°C. Il est espéré
gu’en augmentant la température, le dépbt de bome des fibres disparaisse. Ainsi, des
meéches ont été traitées a 1300°C (durée de traitenfemin) tout en conservant les autres
parametres. Les fibres dans ces conditions, peEsettujours des dépbts de bore entre elles
(figure 20).La chute des propriétés sur meche est bien obsetaéeontrainte a la rupture
chute de 90%.
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"HV [ det | HFW |[tilt| WD
2400 % | 5.00 kV um |0 °|11.1 mm

Figure 20 Fibres pontantes traitées B£1300°C

Augmenter la température ne permet pas de s’afffada probléme de pontage

1-3-3) Influence de la composition gazeuse

L'influence de la composition gazeuse a été étudiée
Une baisse des débits totaux des gaz réactifssédisipar trois) a été réalisée pour éviter que
'apport des gaz réactifs soit plus rapide que iffusion en phase solide du carbone
(autrement dit empécher la formation de bore). IDs,de rapporty été baissé a 1. En effet, |l
est possible que I'hnydrogene accéde plus faciles éiss1zones confinées (comme la jonction
entre deux fibres) que Bt il a été montré précédemment que lorsque; BSt fortement
dilué dans H, du bore est déposé. Les conditions d’élaboratitnété changées pour cette
étude et présentées tableau VI.

Tableau VI ; Conditions d’élaborations pour I'étutkela composition gazeuse avec le
traitement BH

T (°C) | t (min)
1200 10 1

Les meches de fibres traitées dans ces conditinét® observees au MEBgure 21)
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HV | det | HFW

00 kv [ETD 12,7 ym 115

Figure 21 Fibres traitées BGlavec un rapport = 1 et débits de gaz réactifs
diminués

Les fibres présentent encore a leur jonction urdtddp borgfigure 17-a)et le traitement ne
semble pas homogéne sur toutes les fiffrgare 17-b) Dans cette configuration, la limite de
réactivité de BGl est certainement atteinteqa 0, pas de réaction).

L'étude de l'influence des débits, et BCk n'a pas permis d’éviter la présence de bore a la
jonction entre les fibres.

A I'heure actuelle, les conditions pour s’affranathi dépot de bore parasite n’ont pas
été trouvées. Ceci est d’autant plus difficile disgigine de ce dépdt parasite n'est pas
totalement explicitée.

1-4) Bilan

L’objectif du traitement BGlest de générer un dép6bt fin de carbure de borB@&iD
améliorant I'accroche de linterphase sur la fibi2es conditions de traitement qui se
rapprochent de celles de I'élaboration de lintexge BN ont été trouvées pour éviter une
dégradation mécanique importante des fibres (pidtda résistance mécanique des fibres
individuelles limitée a 20%). Les essais de pushroantrent une liaison interfaciale fibre-
BN 900°C renforcée par le traitement. L’objectifitied recherché a donc été atteint.
Cependant, les minicomposites élaborés avec dertrant présentent des ruptures fragiles,
méme avec des interphases déviatrices. L’origirserdptures fragiles provient des effets de
pontage entre fibres traitées. En effet, elles selites par un dépbt de bore parasite. Afin
d’éviter la présence de ces jonctions, I'étude 'ddluence de la température et de la
composition gazeuse sur le traitement B&LEté effectuée. Cependant, I'effet de pontage est
toujours visible dans ces conditions et la rupfragile des minicomposites demeure.

Cette étude sur le traitement BGlest effectuée a basse pression pour des question
de praticité. De ce fait, son influence sur I'éliaiion de bore entre les fibres n'a pas été
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étudiée. Or, de nouveaux calculs thermodynamiquegnent qu’'a pression atmosphérique et
pour un rapport < 10, seul BC est observé. Autrement dit, plus la pressiolestte, moins

la présence de bore est probable. De ce fait,ut pre intéressant de travailler a pression
atmosphérigue pour savoir si le phénoméne de pemsigtoujours présent.

2) Influence du traitement NH;

L’objectif de ce traitement est de nitrurer lafage de la fibre HNS pour obtenir une
bonne accroche chimique avec l'interphase BN. Bela, |'utilisation d’ammoniac permettra
a l'azote de se lier avec le silicium avec élimimatdu carbone de la surface de la fifck
chapitre 1)

2-1) Choix des conditions de traitement Nidur fibres

Comme pour le traitement RCVD B{lles conditions de pression et de débit total
sont similaires a celles utilisées pour le dépdtideerphase BN.
Les températures de traitement NHexcéderont pas 1400°C car a cette température,
'ammoniac risque de se décomposer rapidement @t@ @i a un pouvoir beaucoup moins
nitrurant que celui de 'ammoniac [YE 2012].
La cinétique de nitruration étant plus lente quieaie la croissance de,® [VINC 1991], les
traitements de nitruration vont s’effectuer avee darée d’une heure.

Contrairement a la démarche employée au coursadartrent RCVD BGlet dans usouci de

gain de temps, I'étude de l'influence du traitemdatfibres va s’effectuer directement sur
minicomposites.

2-2) Caractérisations des minicomposites

2-2-1) Influence du débit

Les conditions expérimentales du traitements;Ndnt proches de celles du BN. La
température et la durée de dép6t sont de 120080 atin. Deux débits ont été étudiés : un
débit Dy dont la valeur est celle utilisée pour le dépbtl'adeerphase et un débit doublé
D, (proche de la valeur maximale du débitmetre).

Deux types de minicomposites correspondants aux canditions de débits ont été élaborés
avec l'interphase BN 900°C puis caractérisés mécamen{figure 22 et tableau VII)
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1000 9 (mpa)
900 -
800 -
. | /
600 - ”
500 - / sans traitement
400 - ——  NH,-D,-1200°C
300 1 NH,-D,-1200°C
200 -
100 -
0 . . . . =4l
0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5

Figure 22 Courbes de tractions monotones de minicomposites elvsans traitement
NHs-Influence du débit

Tableau VIl : Propriétés mécaniques en tractionndiescomposites de référence et a fibres

traitees NH

) G¢l Grup
fa (%) (MPa) | (MPa)

Référence 0,13 570 870
(0,02) (90) (100)

o 0,20 630 870

NH; — D; —1200°C (0.02) (30) (&0)

o 0,22 600 920
Mo D 1200°C (0,02) (120) (110)

Les courbes ainsi que les valeurs issues de tradgominicomposites traitées NIB; et D,

ne semblent pas présenter de différences sigmfesatpar rapport au minicomposite de
référence.

Des essais avec cycles de charge-décharge ontéétisés sur ces deux types de
minicomposites mais ne montrent pas non plus dérdifces significatives avec la référence.

Les faciés de rupture associés a ce minicompositgrant principalement une décohésion
entre l'interphase BN et la fibre, la couche deunétion n’étant pas observable au MEB
(I'épaisseur de nitruration doit étre de I'ordreicé dizaine de nanométrgiyure 23).
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Figure 23 Cliché MEB du facies de rupture du minicomposiaiérNH;-D,

Pour conclurele fait de doubler le débit d’'ammoniac & 1200°C nigraine pas de
différence sur le comportement mécanique des miniaaposites.
Dans ces conditions, le traitement semble étre sfais

Un autre parametre a été étudié : la températuteadement.

2-2-2) Influence de la température

L'influence de la température du traitement J\dHété étudiée. Deux températures, en
plus de 1200°C, ont été explorées : 1300°C et X40C%s traitements ont été effectués dans
les mémes conditions que précédemment (temps deentemt: 1h), avec un débit
d’ammoniac B.

Les minicomposites élaborés avec ces deux tempésagti des interphases BN 900°C ont été
caractérisés mécaniguement en tractiimure 24)
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Figure 24 Courbes de tractions pour les minicomposites teawtlH a differentes
températures

> Traitement a 1300°C :

La courbe de traction du minicomposite avec une@ature de traitement 1300°C présente
un comportement mécanique pseudo-ductile avecagerd augmentation de la contrainte a
la limite élastique et a rupture par rapport &l@mence et aux minicomposites avec les fibres
traitées a 'ammoniac 1200%bleau VIII)

Tableau VIl : Valeurs des essais de tractions f@traitement Nitinfluence de la
température

(%) | (vpa) | (wia) | 40 | GO/
ez 0,13 570 870 2,1
Référence (0.02) (90) (100) 120 (0.4)
NH; - D, — 1200°C 0,22 600 920 140 1,4
(0,04) (220) | (110) (0,9)
NH; — D, — 1300°C 0,22 690 1010 160 1,3
(0,02) (80) (100) (0,3)

N.B.: Les valeurs d&{ sont quasiment identiques pour les différents comiposites alors
gu'une amélioration est observée avec le minicomgpdsité NH-1300°C au niveau des
courbes de traction. Cela vient de I'estimationlaleyaleur du pas de fissuration d qui est
élevé pour ce minicomposite.
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Les données de I'émission acousticde ce minicomposite ont éanalysées et comparé
avec la référencgligure 25)

Emission acoustique
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Figure 25 Représentation graphique des données obtenuesissi@macoustiqu
pour le minicomposite traité Ns & 1300°C-D (a) et de référence (

L’émission acoustique révele gain d’environ 20 N concernant le début de la figBan
matricielle pour le minicomposite traité I3 1300°C — D confirmant 'augmentation de
limite de linéarité.

Méme si I'allure de la courbe monotone et les desrde I'émission acoustique révelent

légere amélioration de la limite élastique, il n'@as observé ddifférences notableau
niveau des essais cyclés.

171



Chapitre 5 : Influence de la composition surfacique des fibres Hi-Nicalon S sur la liaison interfaciale
avec l'interphase BN

Afin de savoir si le traitement a 'ammoniac daes conditions apporte vraiment un gain au
niveau de la force de la liaison interfaciale, @ssais d’'indentation par push-out ont été
effectués sur ces échantilloftableau IX)

Tableau IX ; Valeurs des contraintes de cisaillehigterfacial obtenues par push-out

épaisseur
T (MPa) oq (MPa) échantillon (um)
Mini réf BN 900°C 76 +/-9 3300+/-400 190
Mini traitées NH BN 900°C 85+/- 6 3000+/-400 170

La valeur de cisaillement interfacialobtenue pour le minicomposite traité NH300°C DB

est léegerement supérieure a celle de la référdneetraitement ne semble pas agir sur
'amorcage de la décohésion puisque les valeuta dentrainte de décohésion sont presques
similaires.

Afin de savoir si cette Iégere amélioration repssela présence d’'une couche de nitruration,
les fibres traitées dans ces conditions ont étéysées en XPS. Les résultats montrent que
'azote est présent a hauteur de 20% atomiquex&réme surfacétableau X) La teneur en
carbone inférieure a celle du silicium montre qa’gété partiellement consommeé. La teneur en
azote devient inférieure a 5% entre 50 et 100 nmpadondeur. En surface, il est
principalement engagé avec le silici@figure 26)avec un taux moyen de 20 % atomique

N1s Scan
N

Tableau X : Composés chimigues a
I'extréme surfac

Cls S|2p NlS olS
25 41 19| 15

Counts /s

%
atomique

403 402 401 400 399 398 397 396 39
Etch TimBé“:dT%,Eé}%hgleﬂ%ﬂ): 1

Figure 26 Déconvolution du pic N

Pour conclurele traitement NH; a 1300°C [ ne semble renforcer que tres
légerement la liaison interfaciale par la présence&’une couche de nitruration. Cette
constatation est basée sur 'augmentation desaintés élastiques et a rupture en traction et
sur I'évaluation de la contrainte de cisaillemenéifacial en push-out.

Cette amélioration ne semble pas assez signifegiour pouvoir I'observer au cours des
essais cyclées en traction et de la mesure duepBissdration.
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> Traitement a 1400°C :

Les minicomposites avec une température de traited®0°C présentent un comportement
fragile. Il s’agit de savoir si ce comportement ar@que est di au fait que la liaison
interfaciale est trop forte (avec une interphase®N pas assez déviatrice) ou provient de la
dégradation de la tenue mécanique des fibres. @éed@oint a été verifié.

Les fibres traitées NiH& 1400°C-D ont été testées mécaniquemgableau XI)

Tableau XI : Contraintes a rupture issues de &ita monofilamentaire

@ (Lm) c (MPa)
Fibres air + HF 12,7 (0,7) 3400 (800
Fibres HNS 12,4(1,4) 2830 (600
Fibres A’ traitées Nk
1400°C 12,6 (1,1) 1530 (350)

Les fibres traitées a I'ammoniac a 1400°C présentérune chute de la contrainte a
rupture de l'ordre de 55 % par rapport aux fibres de référence (fibre A’) et4b % par
rapport aux fibores HNS brutes. Les fibres sembtigradées, leurs surfaces présentent par
endroits des « trous » importafffigure 27)

Figure 27 Cliché MEB - la surface des fibres traitées a haomiac 1400°C

Des analyses par spectrométrie des électrons Aeftpatuées sur ces fibres (en dehors des
trous) montrent que I'épaisseur de la couche mg@st estimée entre 30 et 50 (figure 28)
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Figure 28 Profil de composition AES des fibres traitées;NM00°C

2-3) Bilan

L’objectif du traitement a 'ammoniac est de vemitrurer (couche a base del$y) la
surface de la fibore HNS afin d’améliorer la liaisaterfaciale.
Les conditions étudiées pour le traitementsN¥ont pas permis d’améliorer de maniére
satisfaisante cette liaison. Une augmentation chit d®,) et de la température (1300°C)
permet de retarder de 100 MPa le début de la &fisar matricielle et d’augmenter
légerement la valeur de la liaison interfacialeed@inée par push-out. Cependant, cette
amélioration n’est pas assez sensible pour obsemverdifférence au niveau des essais de
traction cyclés et du pas de fissuration. Lors@seconditions de traitement sont accentuées
(température de traitement : 1400°C), les fibreg dégradées provoquant une rupture fragile
au niveau des minicomposites.

3) Traitements BN « in situ »

D’autres traitements ont été envisages, cettecioadin de générer a la surface des
fibres du BN «in situ » (terme employé par anaogvec les travaux effectués sur la fibre
Sylramic i-BN, cf chapitre 1). Plus précisément,sihgit de nitrurer des fibres ayant
préalablement recu un traitement générant une eoaohtenant du bore pour former des
liaisons B-N. Ainsi, a la différence du dép6t clgase de BN (a partir d'un mélange de
précurseurs gazeux BCkt NH; qui contient et apporte a la fois le bore et I'ezpte BN
généré par réaction entre la surface de la fibornegaz n'apportant que I'azote est souhaité
étre plus adhérent.
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Deux types de traitements ont été effectués : aitetnent BGJ-NH;3; et un traitement
BCIls/MTS-NHs. Chacun de ces traitements est détaillé ci-dessous

3-1) Traitement BGI-NH;

Ce traitement se décompose en deux étapes suaes8Ct puis NH. Le premier
traitement consiste en une RCVD BCformation d’une couche /& adhérente a la surface
de la fibre) suivi d'un traitement Ntlont le but est de nitrurer la couchgCBormée. Ainsi,

il est souhaité convertir tout ou au moins uneipaté la couche de carbure de bore en BN,
ainsi que le bore présent a la jonction entreiless.

Les conditions de traitement BGkeprennent celle étudiées précédemnfeitieau V) Seul

le temps de traitement a été augmenté a 30 mins Pes conditions, les fibres perdent 30 %
de la contrainte a rupture mais il est souhaitald&oir une couche K qui soit la plus
homogene possible pour évaluer dans un premier stebefficacité du traitement de
nitruration sur le plan chimique.

Les conditions de traitement NHeprennent celles qui ne détériorent pas les iletequi
améliorent trés légerement la liaison interfac{tdbleau XII)

Tableau XIlI : Conditions de traitement pour le dépi situ » BN

Durée (min)| T° dép6t (°C)

Traitement B&-V-1 30 1200

Traitement NH-D» 60 1300

Les fibres traitées dans ces conditions préseptestirface une couche Iégérement poreuse et
relativement homogéne avec quelques affigare 29) Des profils de la composition de la
surface de ces fibres effectués en AES sont péseotr la figure 30 (exprimés en fonction
du temps de décapage et non de la profondeur eat difficile de pouvoir estimer la vitesse
exacte de décapage du bore. Toutefois, il est obssan MEB une couche de 100 nm en
surface de la fibre). Le profil indique la présemegortante de bore. L’'azote est tres peu
présent (si on considere que 100 nm correspondhpstele décapage de 3500 s, l'azote ne
serait présent que sur quelques nanometres) pkseque des liaisons bore-azote existent en
surface. Le reste de la fibore semble donc étreursmd d’'une couche de ;B qui n'a
visiblement pas été nitrurée.
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Figure 29 Clichés MEB de la surface des fibres traitées;8i€l;
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Figure 30 Profil de composition AES de la surface des filrasées BC}-NH;

N.B.: La présence d'oxygene est relativement impoetalitse peut que sa présence soit
intervenue lors du décapage plutdt que lors deb@ation de I'échantillon.

Compte tenu de ces résultats, il semble difficdgpduvoir nitrurer une couche de carbure de
bore dans des temps raisonnables.

Ye et al. [YE 2012] ont réussi a nitrurer la surface d'urmuche de bore pur (épaisseur
obtenue=~ 10 nm) en 10h de traitement. Ce temps est peisteglour des applications
techniques.

Pour conclure, la nitruration d'une couche de BC semble difficile car la
cinétique est beaucoup trop lente.
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3-2) Traitement BCY/MTS-NH;

3-2-1) Traitement BGIMTS

Il est difficile de nitrurer du bore engagé dares ctructures organisées (bore ou
carbure de bore cristallisé€). Une solution est éeéger un dépobt contenant du bore qui soit
amorphe et homogene. Pallier [PAIL 2012] a réussicaurs de sa these a élaborer une
couche Si-B-C amorphe. La structure des matériauR-S est constituée d'une phase
amorphe a-BC contenant un grand nombre d’environnements hexdoanés du bore (BB
xCy) et du carbone CRtricoordonés du bore Bt des sites tétracoordonnées du carbone
(C-sp). Les atomes de silicium ne sont engagés quefeous de liaisons Si-(figure 31)

- 8~ c
/5 A
s B 8- G
Sl\c/\ b 8
s l:\
SI . #3 R
e \ [ .
/NS c

Figure 31 :Schéma de la structu®i-B-C [PAIL 2012]

Les conditions de dépdtableau XIll) ont été choisies de fagcon a obtenir le consortium
Sio 2B25C amorphe (il a été veérifié par analyse Raman quifisente plus de bore que de

carbone). Un premier dépbt de Si-B-C a permis dgageér la cinétique. Pour obtenir des

dépbts de l'ordre d’'une dizaine de nanomeétresergs de dépbt est de I'ordre de la minute.
Il a été fixé dans un premier temps a 2 min 30 guiecorrespond a une épaisseur de dépbt
entre 40 et 60 nm.

Tableau XIII : Conditions d’élaborations pour laucbe de dépbt Si-B-C

Durée (min)| T° dépébt (°C)

Traitement SiBC 2'30 900

Avant de nitrurer cette couche, il est nécessaresayoir si ce dépbt n’entraine pas de rupture
fragile sur minicomposites. Des minicomposites avee interphase BN 900°C ont été
élaborés et caractérisés en trac(fiigure 32) Le comportement est fragile. Afin de savoir si
ce comportement est due a l'interphase BN 900°G @ssez déviatrice) qui serait trop
adhérente, le méme traitement a été effectué suilres mais avec une interphase « 3 BN ».
Les résultats donnent aussi un comportement frégiiere 32)
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400 - 900°C
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Figure 32 Courbes de traction monotones des minicomposiaitgeés SiBC ave
différentesnterphases

Le temps de traitement a été diminué par 2 (1 B lles minicomposites montrecette
fois des comportaeents pseuc-ductiles (figure 33)dont I'allure est similaire a celle de
référence.

1000 -+
900 -
800 -
700 -
600 -

500 - sans traitement

¢ (MPa)

— SiBC-1min15s/ BN
900°C

400
300
200

100 € (%)

0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5

Figure 33 Courbes de comportement des minicomposites a haegBN 900°C d
référence et avec traitement ki;-MTS

Le facies de rupture montre que la couche de S&feradhérente a la fib(décohésion
entre le dépbt et I'interphased) est estimée entre 10 et 30 nm d’épais(figure 34).
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S.B kV x88.8K '375nm

Figure 34 Cliché MEB du faciés de rupture du minicomposiéérBCk-MTS/BN
900°C

Pour conclure, le traitement BCk-MTS permet de générer une fine couche SiBC
amorphe et adhérente a la surface de la fibrePour un temps de dép6t de 1 min 15 s,
I'épaisseur de la couche SiBC obtenue est compngee 10 et 30 nm. Au-dela de cette
épaisseur, les minicomposites obtenus sont fragiles

3-2-2) Nitruration des fibres traitées SiBC

La nitruration de la couche SIiBC s’est effectuéecale traitement Nglqui permet
d’améliorer |égérement la liaison interfaciale tpr$l est appliqué directement sur les fibres
(tableau XIV) Ainsi pris séparément, les traitements MTSAB&INH; retenus ne conduisent
pas a des minicomposites fragiles.

Tableau XIV :_Conditions d’élaboration du traiterh®ir S/BCls-NH3

Durée (min)| T° dépét (°C)

Traitement SiBC 1'25 900

Traitement NH 60 1300

Les fibres présentent un aspect homogene qui nblegras étre différent de celui des fibres
de référencéfigure 35)
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Figure 35 Clichés MEB de la surface des fibres traittes MTHBt NH;

Les fibres ont été analysées par caractérisatid® &fih de savoir si ce traitement géneéere des
liaisons B-N(figure 36)

90 -
o .
80 - % atomique
s C

70 -
60 - |
o _/\, B
40 - - —0
30 - =N
20
10 temps de décapage (s)
0

0 500 1000 1500 2000

Figure 36 Profil Auger des fibres traitées SiBC-hH

La présence de bore et d’azote est mise en évidemeune prédominance pour le bore.
Les analyses XPS montrent majoritairement la pasde liaisons B-Ntableau XV)

Tableau XV _Liaisons chimiques des fibres traitB#3C-NH; obtenues par analyse XPS

Cls Sin le Bls Ols
% atomique 35 7 21 31 6
C-C:18%
Liaisons C-Si : 5% CSit6% | NB:209% | 1L
chimiques C-B:3% Si-(0):1% | N-O:1% BAO) : 3%
C-O(B)(C) : 9% '

Enfin, les fibres traitées dans ces conditionsététestées mécaniquemé@ableau XVI)
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Tableau XVI :Valeurs des essais de traction monofilamentaire lesuibres traitées SiE-
NH3

i (um) | 6 (MPa)

FibresA’ 12,7 (0,7)| 3400 (800)
Fibres HNS 12,4(1,4) | 2830 (600)
FibresA’ traitées SiBC-NH | 12,5 (1,0)| 2700 (700)

La résistance mécanique des fibres traitées dansaralitions ne semble pétre diminuée
(pas de perte significativie la valeur de la contrainte a la rupture par ogpgux fibres HN¢
brutes).

3-2-3) Influence des fibres traitées Si-NH3; sur minicomposite

Les conditions de nitruration choisies permettéobignir des liaisons -N en surface
de fibre. De plus, k fibres ne semblent pas étre dégradées et prasenteur surface u
aspect homogeéne. Il semble intéressant de savaie sraitement permet d’augmenter
liaison interfaciale avec une interphase |

Dans un premier temps, l'influence de ce traitnt a été appréciée par des essais de tre
sur minicomposites a interphase BN 90((figure 38) Le comportement obtenu est frag
Afin de savoir si ce comportement fragile est agsad’interphase BN pas assez déviatr
I'effet du traitement a été étudié avec un minicosife a interphase BN 1200(figure 38)
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900 -
800 -
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sans traitement
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NH;-BN 900

500 -
400 -
300
200
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0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5

Y. SiBC-1min15-
NH;-BN 1200

£ (%)

Figure 38 :Courbes de traction de minicomposites avec leement BG/MTS-NH

Le comportement est toujours fragile malgré la eovetion des propriétés mécaniques
fibres traitées et la présence de l'interphaseatéve.
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Comme pour le traitement Bs, des essais de tractions sur méches avec les traitées
montrent une perte importante de la contria rupture : 220 +/420 MPa contre 1870 -
200 MPa pour les fibres de référence, soit uneectieto0%

Des effets de pontage entre fibredoivent étre responsables du comportement fragile su
minicomposite.

Des essais de pusht ont été réalisés sur minicomposite avec un BOP@ pour quantifie
réellement la liaison interfacia(tableau XVII)

Tableau XVII :Valeurs issues des essais d’'indentation pourbesditraitées SiB-NH3

épaisseu
©(MPa) od (MPa) échantillon (pmr
Mini. Référence
BN 900°C 74+/-6 3300+/-400 190
Mini. traitée
SiBC-NH;z + 34+/-4 1400+/-400 190
BN 900°C

Le traitement semble affaiblir la liaison interfaciale: la valeur de la contrainte
cisaillement est deux fois inférieure a celle derd&rence ainsi que la contrainte
décohésion.

Afin de comprendre cette chute des propriétésaieolns interfaciales, des observations N
ont été réalisées sur ce minicomposite et metterévedence deux configurations selon
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Figure 39 Clichés MET haute résolution en section transverskgs minicomposite
avec les fibres traitées Sil-NH; en deux endroits différents de la surface des il
configuration 1 (a) et configuration 2 (

La configuration de la figure -a fait apparaitre la présence d'une couche cricsta

d’environ 30 nm entre la surface de la fibre ettérphase BN. D’apres les images obter

par transformée de Fourier des franges de résebas @nalyses en speométrie de perte
d’énergie d’électrons (EELS(figure 40) il s’agit de carbure de bore®. La quantificatior

montre que le bore est présent a presque 80% @uage atomique) et le carbone a 2

respectant ainsi le ratio 4/14B).
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Seuil d'ionisation a haut spectre d'énergie
100000 10 nts Spectre B,C
80000 - B-K
60000 -
40000 - Cc-K
20000 -
eV
O T T T T T T T T T T T T
175 200 225 250 275 300 325 350 375 400 425 450 475

Figure 40 Spectres a haute perte d’énergies (high loss spetr B,C (tension =
200kV, angle de convergence = 1,4°, angle de cgever = 6,6°, résolution = 1,3 eV)
correspondant a la configuration 1

La configuration 2 de la figure 39-b est plus coempl A la surface de la fibre, une fine
couche de quelques nanometres d’épaisseur estvébsgr). Une couche amorphe un peu
plus épaisse (2) apparait par la suite, suivie@'couche lamellaire (3). Enfin des nodules de
tailles de 30 nm environ (4) sont observés avantefphase BN. lls peuvent étre amorphes
ou cristallisés (SN, (vérifié a partir du réseau réciproque obtenutpmarsformée de Fourier)
entre autres).

Pour expliquer la présence de ces deux configurateu sein d’'un méme lot de fibres,
I'hypothese suivante peut étre avancee : le déifit st extrémement fin, et peut présenter
une composition variable avec un enrichissememiaénone a certains endroits, et en bore en
d’autres.

De ce fait, la nitruration effectuée a 1300°C apépbt SIBC a des effets différents selon
I'enrichissement en un élément ou en l'autre.

Ainsi, dans le cas ou la couche SIiBC est enrichiebere, il y a croissance pendant la
nitruration a 1300°C de cristaux de carbures dee BC par l'effet de la montée en
température comme prévu par les travaux de PgRé&dL 2012] sur les traitements
thermiques de revétements SiBC a 1300°C. Or, i€avé précédemment qu’il est difficile de
nitrurer une couche de48, aucun plan de BN n’est observé. La configurafigmeut donc
étre expliquée par ce phénomene.

Dans le cas ou la couche SiBC est enrichie en narde scénario proposé pour expliquer la
configuration 2 est le suivaffigure 41):
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* Lors de la montée en température entre 900°C é3°C3qui suit le dépbt de SIiBC et
précede le traitement NHIe carbone diffuse de part et d’autre de la ceusiBC.
C’est ce qui peut étre observé dans la zone 1.

* Puis, lors du traitement a 'ammoniac a 1300°Cdemier réagit avec le carbone en
surface pour I'éliminer de la zone en contact aleegaz. Le bore présent dans la
couche SiBC réagit avec 'ammoniac pour former fime couche de nitrure de bore.
C’est la zone 3. La zone 2 doit correspondre @lgclee SiBC qui n’a pas réagi avec
'ammoniac.

* Enfin, lors du dépdt de l'interphase BN qui suitttaitement a 'ammoniac, des
nodules (SINs notamment) se forment probablement a partir d’ooeplusieurs
réactions complexes entre les différents gaz issl@ssréactions avec I'ammoniac
(CHq4 (9), HCN (0)...... ). C’est la zone 4.

Nontée en température de Carbone ayvant diffusé
B0k A 130050

SiBC enrichie en C

Surface de la fibre Hi-Nicalon S

NH}}_g} \ Elimination de ', par
Ol Reaction entre le bore 13 réaction avee NH, €
- 4 (8 dans S1BC et NH, o, pour o
HLE : 3@ CHeo , CH HCN
@ B f former du BN K HCN " NH, i 403 @

Formation de nodule
5 . o “S_:_\ Drépit du BN 900 aprés
a partir des réactions .,

. épuizement de HCN
entre gaz issus des

: Y 1300°C
Surface de la fibre Hi-Nicalon & | Surface de la fibre Hi-Nicalon 8 | Surface de la fibre Hi-Nicalon S
NHS‘ ()
: ) C'Hy gy et anlres sous-
produits des A . . preduits cazens.
différentes réactions

Surface de la fibre Hi-Nicalon 8 ) Surface de lafibre Hi-Nicalon 8
NH; , + BCl,

Q=

ig)

Figure 41 :Scénario de la configuration 2 observée pour l&¢raent SiBC-Ngl

N.B.: Pour éviter la présence dg@Bet du carbone, il suffit de travailler a une ténapure de
nitruration plus basse. Or, l'effet du traitemenermique de la couche SIiBC (présence de
carbone et de couche,® apparait des 1200°C [PAIL 2012]. En dessous dtec
température, la nitruration ne se fait pratiquenmag avec des temps raisonnables (d’aprés
analyses XPS sur des fibres nitrurées a 1100°C).

Ainsi, il y a présence dans la configuration 1 @&wouche cristallisée et de nodules épais
dans la configuration 2. Les fibres sont certaingnpentées par la présence de ces nodules et
couches cristallisées qui provoquent la rupturgilieadu minicomposite par effet d’entailles.

Les faibles valeurs de la contrainte de cisaillemeterfacial obtenues en push-out peuvent
s’expliquer par la présence de carbone a la sudada fibre (présent dans la configuration 2)
qui affaiblit la liaison interfaciale.
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Pour conclure, le traitement BCB/MTS-NH3 génére a la surface des fibres une
configuration complexe Du fait de la faible épaisseur de SiBC formédeeta température
nécessaire a la nitruration, un dépdt inhomogénecamposition se forme. Ces dépbts
complexes expliquent d'une part I'affaiblissemeatld liaison interfaciale obtenue en push-
out (présence de carbone libre) et la rupture lgagyir minicomposite générée par la présence
de cristaux (nodules et couchg® qui favorisent le pontage entre les fibres.

Les traitements pour générer du BN « in situ snhjmas permis de renforcer la liaison
interfaciale. Le premier traitement B(NIH; s’avere difficilement réalisable dans des
conditions raisonnables (avec un temps bien inféri@ 10h), le deuxieme traitement
BCIls/MTS-NH; affaiblit la liaison interfaciale. En effet, cerder traitement présente une
configuration complexe qui contient notamment didooae libre, affaiblissant ainsi la liaison
et des cristaux de carbure de bore et/ou des ro@N,, entrainant la rupture fragile des
minicomposites.

4) Influence d’un dépot SiC

Le renforcement de la liaison interfaciale par destements chimiques visant a
introduire une ou des couches de surface contelesntéléments chimiques commun a la fibre
et a l'interphase s’avere délicat. Une autre soifuést de s’intéresser a I'accroche mécanique
en générant une rugosité modérée a la surface €lbréa C'est ce qui a été effectué en
déposant a la surface de la fibre une couche d@&iCVD. Cette couche doit étre adhérente
a la fibre puisqu’elle est de méme nature.

4-1) Condition d’élaboration de la couche SiC
Les conditions d’élaboration choisies pour générda surface de la fibre une fine
couche SiC sont celles de la matrice SiC. Sewdrgt a été modifié pour obtenir une couche

fine, la valeur retenue est de 1 min B@bleau XVIII)

Tableau XVIII : Conditions d’élaboration du dépd€S la surface de la fibre

Durée| T° dépot
(min) | (°C)

Matrice SiC | 1’30 975

Comme pour la démarche avec le traitemeng MHdans un souci de gain de temps, les
dépdbts SiC vont étre étudiés directement sur mpsites.
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4-2) Influence des dépots SiC sur minicomposite

Les conditions de dépbts SiC mentionnées danableau XXIIl ont été testées en
effectuant des tractions sur des minicompositex aree interphase BN 900°C dans un
premier temps(figure 43) La rupture est fragile avec cette interphase BN°@. Des
minicomposites ont été élaborés avec une interpBaks&200°C et présentent toujours une
rupture fragile. La fragilité est certainement dué présence d'une rugosité excessive : les
faciés de rupturgfigure 42) montrent la présence de grains SiC épais jusqQCanzn, soit
presque I'épaisseur de l'interphase ce qui pertadnehomogénéité.

Figure 42 Faciés de rupture de minicomposite avec un dégdO36°C a la surface
des fibres

Afin de limiter la taille des grains SiC, la tematire de dépdt a été abaissée. Deux
températures ont été étudiées : 940 et 900°C (tatapdépdt maintenu a 1 min 30 s) Les
minicomposites élaborés ont été caractérisés nawamient avec un BN 9009€gure 43).

1200 -~
¢ (MPa)
1000 -
800 -
e 5iC 900
600 - SiC 940°C
SiC 975 °C

400 - référence
200 -

0 T T T T T E (%) 1

0,0C" 0,1C™ 0,2( 0,3C 0,4C° 0,5C"

Figure 43 Courbes de traction de minicomposites a interpiade900°C avec des
dépbts SiC a difféerentes températures
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Seul le minicomposite avec un dépét SiC de 900&Segte un comportement pseudo-ductile.
Son allure est similaire a celle de la référenceeeprésente pas de différence avec les essais
cyclés. A cette température, les grains de SiC fositet ne semblent pas avoir d’influence
sur la rugosité de l'interphase BNgure 44)

Figure 44 :Facié de rupured’u minicomposite a intefphaBbSE)O°C avec un
dépbt SiC 900°C

Le dépobt SiC effectué a une température de 940t@iae un comportement fragile. Avant
d’élaborer des minicomposites avec ce dépb6t et imterphase déviatrice, il semble
intéressant de s’assurer qu’a cette températuidepét, la liaison est renforcée. De ce fait,
des essais de push-out ont été réalisés sur desomposites avec un dépét SiC 940°C
(tableau I)

Tableau XIX : Valeurs des essais d’'indentations pesi minicomposites avec un dépbt SiC
940°C et une interphase BN 900°C

épaisseur
T (MPa) og (MPa) échantillon (um)
Mini. Référence
BN 9006 74+/-6 3300+/-400 190
Mini. aSvi((a:c depot 150+/-10 3400+/-300 95

La contrainte de cisaillement interfacial est augmetée de 85 MPa, indiquant une liaison
forte avec le dépot de SiC réalisé a 940°Ce dépodt ne permet pas de retarder le début de la
décohésion (valeurs dg) mais induit une résistance importante au nivaaglisement de

la fibre.
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N.B. : L’épaisseur de I'échantillon minicomposite aveaé&podt SiC a due étre abaissée pour
effectuer les mesures (pour une épaisseur de 190egrforces n’étaient pas suffisantes pour
observer une décohésion).

Comme pour les traitements précédents, il est sairesde réaliser les essais sur méche afin
de savoir s’il y a effet de pontage qui peut engaline rupture fragile. Les résultats montrent
guil y a une conservation des propriétés mécarsiquel770 +/- 300 MPa contre
1870 +/- 200 MPa pour les méches de référence.

Le dépbt SiC a 940°C ne semble pas avoir d'impactisles propriétés mécaniques des
meéches.

Face a ces résultats, des minicomposites avec pét 8C a 940°C et une interphase
déviatrice BN 1200°C ont été élabofégure 45)
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0,00 0,05 0,10 0,15 0,20

Figure 45 Courbe de traction de minicomposite avec le dégot980°C et une
interphase BN 1200°C

La courbe associée révele un comportement fralgie.nodules du dépbt sont certainement
trop importants et entrainent la fragilité du mamgposite par friction. L'interphase actuelle

ne permet pas d’adoucir les phénomeénes de frichence fait, I'épaisseur de l'interphase a
été augmentée, son temps de dépodt a été doubigif@our obtenir une épaisseur proche de
500 nm). La courbe associée en traction est préseot la figure 46.
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Figure 46 Courbes de tractions de minicomposites de référehaegec un dépot Si
940°C/BN 1200°C 10 min.

L'interphase BN 1200°C avec un temps de dép6t doumd permet pas d'attént
suffisamment les phénoménes de fric : le comportement de certains minicomposites d
est encore fragile. Cependant, sur les 7 minicoitgmsétudiés, trois présentent
comportements pseudhictiles(courbe représentative en mauve figub). Cette dispersion
au sein du méme lot montre un probléme d'infillatde I'interphase BN 1200°C épaiss
coeur du minicomposite.

Ce constat est mis en évidence par les clichés qui montrent une inhomogénéité de de
en surface et a coeur du minicompo(figure 47 a et h)L’infiltration de la méche par ur
couche plus épaisse de BN 1200°C est rendue thffiar la cinétique de dépbt élevée a ¢
température.
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WD [ m——— |
|

29.1 mm

m

vec le dépot SI4t BN 1200°C
10 min, a cceur (a), en surface (b), vues longiidm(c et d)

L’interphase BN 1200°C semble étre présente aitadar la matrice et sur les fibrégure
46 c et d)La décohésion semble se produire des deux cotés.

Pour conclurele dépét SiC a 940°C génere une liaison interfacalforte avec BN
900°C d'apres les essais de push-outependant, la plupart des minicomposites restent
fragiles avec l'interphase BN 1200°C méme lorsque temps de dépodt est doublé. De plus,
il est remarqué une mauvaise infiltration a coeur.

L'interphase étudiée ne semble pas étre appropriépour adoucir les phénomenes de
friction . Un travail sur I'optimisation de l'interphase &dient de température, architecture,
pression, optimisation de l'interphase « 3 BN »j}e¥ait une rupture fragile. Ce point sort du
cadre de la these.

N.B.: Un travail peut aussi étre effectué sur le d&pGtafin de mieux contréler la rugosite.
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5) Conclusion

Ce chapitre a mis en évidence linfluence degdmaénts apportés a la surface des
fibres Hi-Nicalon S au niveau de la liaison interéde avec l'interphase BN.

Plusieurs traitements ont été testés. Le traiterR&WD au trichlorure de bore permet de
renforcer la liaison interfaciale d’aprés les essd push-out en générant une couche de
carbure de bore adhérente a la fibre et l'interph&ependant, ce traitement rend les
minicomposites fragiles par effet de pontage deesdi du fait de la présence d’'un dépb6t de
bore parasite. Diverses conditions d’élaboratioh &@ étudiées en vain afin d’éliminer la
présence de ce bore entre les fibres. Une perspeatiété envisagée en travaillant sur la
pression.

Le traitement a 'ammoniac permet de nitrurer ldaxe des fibres. Dans certaines conditions,
ce traitement permet de renforcer Iégéerement lesola interfaciale. Mais lorsque les
conditions sont pousseées, les fibres sont dégradées

Des traitements générant des liaisons B-N ont égaie été effectués. Le traitement BCI
NH3; ne permet pas de créer ces liaisons dans destioosdiéalistes précédant I'élaboration
de l'interphase. La nitruration d’'une couche debuee de bore semble difficile dans des
temps raisonnables. Le traitement BMITS-NH; produit en surface de fibres des dépots
complexes. Méme si la présence de liaisons B-N keéite possible, I'apparition de carbone
libre, de nodules et d'une couche cristallisée aslaface de la fibre entraine un
affaiblissement de la liaison interfaciale d’apleés essais de push-out et une rupture fragile
sur minicomposites.

Enfin, un renforcement de la liaison interfaciakr mccroche mécanique a été observé en
déposant une couche de SiC a la surface de la fiarprésence de grains de SiC entraine un
changement de rugosité qui permet de renforceaikoh interfaciale de maniére importante.
Cependant, le changement de rugosité généré padép@ét de SiC doit encore étre mieux
contrélé. De plus l'architecture de linterphase EBNe-méme doit encore étre optimisée
(épaisseur, microstructure, gradient, homogénéitpouy s’adapter au mieux au changement
de la rugosité et permettre I'optimisation du congment des CMC.
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Conclusion générale et Perspectives

L’amélioration des performances mécaniques degosites reposent notamment sur
le choix des constituants et le contrle de lentsractions. L'interface fibre/interphase est
'une des zones clefs du matériau.

L’objectif de cette these est d’optimiser la liaidaterfaciale dans des CMC renforcés
par des fibres SiC de derniere génération, les ielalNn S. En effet, cette fibre présente des
propriétés intrinséquement supérieures a cellesilles de premiére et deuxieme génération.
Les interphases utilisées au cours de cette ttmgeles interphases classiques lamellaires :
PyC et BN. Cette étude privilégie l'interphase BN fhit de sa meilleure résistance a
I'oxydation que le PyC. De ce fait, le couplagerer surface des fibres Hi-Nicalon S et les
interphases doit étre maitrisé pour répondre djdatih. Pour cela, différents traitements
effectués a la surface des fibres ont été réalisematériau d’étude est un composite modéle,
le minicomposite, plus facile a caractériser ebétar que le composite. L'élaboration des
matériaux est effectuée par voie gazeuse, aveeclnigue de la CVI (Chemical Vapor
Infiltration).

Méme si les travaux ne se sont pas concentrébirgerphase PyC, une étude a été
menée sur cette interphase afin de connaitre sompa@dement mécanique avec la fibre de
derniére génération. Les résultats de caracté@istde la fibore HNS brute montrent que
celle-ci présente a sa surface une couche de aarpars épaisse qu'attendue par la
bibliographie. Trois états de surface de la fibieNitalon S ont été étudiés en jouant sur
I'épaisseur et la nature de la couche de carbomsi,Ae traitement C génére une couche de
carbone avec de la silice, le traitement B engendeefine couche de carbone (de I'ordre de
la dizaine de nanometre) et le traitement A perd@tminer la couche de carbone et laisse
apparaitre des liaisons Si-C a la surface de I&.fib'influence de ces différents états de
surface sur 'adhésion avec l'interphase PyC &tidiée via I'élaboration et caractérisations
de minicomposites. Les caractérisations mécaniquesces minicomposites mettent en
évidence une légéere amélioration de la liaisonrfiatéale avec le traitement B. Ce constat
s’appuie sur l'augmentation de la contrainte aidaité élastique, la diminution du pas de
fissuration, et la Iégére augmentation de I'’énedgidiaison interfacial& déterminée par le
modéle Coradi. Cependant, cette amélioration estde dans le sens ou les énergies de
liaisons demeurent faibles et que la rupture resimre adhésive méme si la décohésion
semble moins prononcée coété fibre. La présenceedaaniche de carbone avec de la silice
(fibres traitées C) ainsi que la présence de liw<sti-C (fibres traitées A) donnent des liaisons
interfaciales fibre/PyC faibles.

Le traitement B qui a déja été utilisé sur lesdtbde premiere génération Nicalon dont la
surface initiale est recouverte d'une couche oxggérpermet de passer d'une rupture
adhésive a une rupture cohésive. Il est a noterdegigaleurs des modules longitudinaux et
surtout les coefficients de dilatation thermiques @lbres Nicalon sont inférieurs a ceux de la
matrice SiC contrairement aux fibres Hi-Nicalon Gette différence peut engendrer des
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contraintes thermiques qui mettent d’avantage empcession la fibre Nicalon apres
élaboration du composite.

L’étude de la liaison interfaciale avec l'interphaBN s’est d’abord intéressée a fixer
certains parametres d’élaboration du BN. Tout d’dpsa microstructure a une influence sur
les propriétés meécaniques et lieu de décohésiarsi Aiutilisation de I'interphase BN 900°C
a faible organisation microstructurale entraine déeohésion coté fibre alors que celle du
BN 1200°C hautement structuré présente une déarhgwiincipalement c6té matrice.
L’élaboration en faisant varier la température aurs du dépo6t d’'une interphase a gradient de
structure, nommée «3 BN », permet d’obtenir uneodésion dans linterphase. La
caractérisation mécanique en traction des minicaitgwavec ces différentes interphases BN
n'implique pas de différences au niveau des allates courbes contrainte-déformation et
montre des liaisons interfaciales faibles. Des issda push-out ont été réalisés sur ces
minicomposites et révelent par contre une difféeesignificative au niveau des valeurs de
contrainte de cisaillement interfacial. En effed, llaison globale fibre/matrice avec une
interphase BN 900°C est trois fois supérieure ke addtenue avec un BN 1200°C. Celle avec
le « 3 BN » est intermédiaire. Cependant, la liaigeec un BN 900°C est encore jugée faible.
La différence de résultats entre ces deux essatamgties a déja été mis en évidence mais
reste difficile a interpréter. Il est & noter g@s deux essais ne sollicitent pas le matériau de la
méme facon (compression/traction) et ne sont palssés a la méme échelle. De plus, les
effets de pontage entre les fibres ne sont paseprisompte dans les essais de push-out. Il
semble que ces derniers sont plus adaptés a diesriphénomeénes interfaciaux que les essais
de traction sur minicomposites qui ne permettentdolener qu'une simple estimation de la
liaison interfaciale.

Ces résultats montrent que les minicomposites nemaut-étre pas des matériaux de
choix pour étudier le renforcement de la liaisoterifaciale. De plus, il n’est pas évident de
maitriser le foisonnement des fibres HNS plus ggidt d’obtenir une infiltration & coeur bien
homogene. Les minicomposites renseignent cepesdate comportement mécanique global
du matériau (fragile/pseudo-ductile) mais leur étddpartir d’essais de traction n’est pas
suffisante pour apprécier finement le renforcententa liaison. Les minicomposites ont été
conserveés pour la suite de I'étude du fait de faailité d’élaboration et de caractérisation.
Les essais de push-out semblent étre nécessairestpdier I'objectif de la these.

L’influence de I'épaisseur de linterphase BN 12004 été examinée et choisie a
250 nm.

L’étude de la température de I'élaboration de d¢iphase BN a montré qu’il est
possible d’obtenir « I'outside debonding » souhaitéc un BN 1200°C. Cependant, la liaison
globale fibre/matrice est trés faible avec cetterpphase. De ce fait, il semble difficile
d’évaluer les traitements des fibres avec une ielégphase avec lagquelle la décohésion a lieu
du coté de la matrice. L'interphase BN 900°C senpllis appropriée puisque, d’'une part les
liaisons interfaciales sont plus fortes, et d’ayteet la décohésion a lieu entre la fibre et
linterphase. Cependant, cette interphase du faisa microstructure ne semble pas bonne
déviatrice de fissures. Ainsi, dans un premier ®rlipfluence des traitements de fibres a été
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évaluée avec des interphases BN 900°C puis enidondes résultats, les minicomposites
associés ont été élaborés avec des interphasesdra@a (BN 1200°C ou « 3 BN »).

Les minicomposites a interphase BN 900°C qui prigse les meilleures liaisons
interfaciales ont été élaborés avec des fibrestéemi B et A pour étre comparés
mécaniquement avec les minicomposites a interpfage. Les essais de tractions sur
minicomposites montrent pour les deux surfacesilsted, des valeurs d’énergie de liaison
interfacialeG; et de contraintes de limite élastique plus impdgs pour les minicomposites a
interphase PyC que BN. Ces résultats sont a raperode ceux obtenus en émission
acoustique qui indiquent que les minicompositesntgrphase BN s’endommagent plus
rapidement. Les essais de push-out montrent cepergle les valeurs de la liaison
interfaciale sont presque similaires entre les dewatériaux. Les deux essais mécaniques
s’accordent sur le fait que les liaisons interflesabtenues sont faibles dans tous les cas

Le renforcement de la liaison interfaciale fibréNicalon S/BN s’est effectué au
cours de cette thése par le biais de traitements deirface des fibres qui se sont avérés
nécessaires au vu des résultats précédents. Qesnaats ont été réalisés dans l'optique
d’'insérer une fine sous-couche a la surface deble fcomportant au moins un élément
chimique qui soit commun a la fibre et a I'interppaBN (i.e. constituée de phase(s) du
systeme C-Si-B-N).

Plusieurs traitements de fibres ont été effech@ssurface de la fibre.

Le traitement RCVD BGlpermet de générer a la surface des fibres uneheode
carbure de bore qui ne dégrade pas de maniere tamp@rmécaniqguement les fibres. Sur
minicomposites, le traitement engendre des ruptinagiles quelle que soit l'interphase
utilisée. Or, les résultats d’essais de push-outtreat un renforcement de 30% de la liaison
interfaciale. Des caractérisations sur mecheséagitmontrent une chute importante des
propriétés mécaniques due a la présence de bae lestfibres qui les lie entre elles. Cet
effet de pontage provoque les ruptures fragiles.changement de certains parameétres
d’élaborations (températures, débits) n'a pas pedidliminer la présence de ce bore.

Le traitement & 'ammoniac permet de nitrurer |€ase des fibres. Des conditions de
deébits et de température permettent de renforgérdénent la liaison interfaciale observable
sur les essais de tractions des minicompositegrdés essais de push-out. Afin de renforcer
encore plus la liaison, les conditions de traitement été poussées en augmentant la
température, a 1400°C. Cependant, cela conduitiédeadation des fibres.

D’autres traitements ont été effectués afin de ggrdu BN « in situ ». Autrement dit,

il s’agit de générer des liaisons B-N a la surfdeda fibre autrement que par les précurseurs
classiques du dép6t de l'interphase BN. Pour detatraitements BGINH3; consécutifs ont
été pensés. L'intérét est de venir nitrurer la beude carbure de bore généré par RCVD et
adhérente a la surface de la fibre. Cependantjtlaration dans des conditions réalistes
semble étre difficile sur couche de carbure de brogeépaisse et trop cristallisée.

La nitruration pourrait étre plus facile sur uneuclee amorphe. Ainsi, un dépét SiBC
amorphe a la surface de la fibre a été généré p&r & partir du systeme MTS/BEILa
nitruration laisse apparaitre principalement duebet d I'azote par analyse AES et des
liaisons B-N par analyse XPS. Cependant, les raptsur minicomposites sont fragiles et les
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essais de push-out montrent que le traitementbéifféa liaison. Les clichés MET montrent
une structure complexe issue de la nitruration decbuche SiBC. Cela vient de
'inhomogénéité de la nature de la fine couche S{Bs ou moins enrichie des différents
éléments) et de son traitement thermique lors deitlaration. Ainsi, il est observé la
présence de nodules plus ou moins organisés etrbene libre. Les nodules de tailles parfois
importantes expliquent la rupture fragile par effet pontage des fibres : des tractions sur
meches traittes MTS/BE£NH3; ont montré une chute des propriétés mécaniques alo
gu’elles sont conservées sur fibres traitées. Eaqarce de carbone libre en surface de fibre
peut expliquer I'affaiblissement de la liaison nfiéeiale.

Enfin, un dernier traitement a été pensé danstitjop de renforcer la liaison
interfaciale par accroche mécanique. Pour celagdépbt SiC a été généré par CVD a la
surface de la fibre engendrant une rugosité. Dartaines conditions d’élaboration, ce dépo6t
permet de renforcer de maniére importante la lraisterfaciale (d’apres les essais de push-
out). Cependant a I'échelle du minicomposite, lggures sont fragiles. Ce résultat s’explique
par des interphases BN pas assez adaptées au manfducement important de la liaison
interfaciale.

Pour conclure, le renforcement de la liaison irieele entre fibre et interphase BN
par les traitements de fibres Hi-Nicalon S ne pgras évident. Le traitement & 'ammoniac
semble étre le seul qui permet une légére améborate la liaison a la fois observable a
I'échelle de la fibre et du minicomposite.

Deux autres traitements, BCét dép6t de SiC ont permis d’améliorer de maniere
importante la liaison interfaciale mais uniqguemeanktéchelle de la fibre. Dans le cas du
traitement RCVD BG il semble difficile de s’abstenir de la présedeebore entre les fibres.
Un espoir est cependant permis en effectuantiternant a pression atmosphérique. En effet,
ce parameétre n'a pas été étudié expérimentalemerd has calculs thermodynamiques
montrent qu’'une augmentation de pression rend giftisile la dissociation de BGlpar H,
limitant ainsi la présence de bore.

Dans le cas du deuxieme traitement, les rupturagiléis observées sur minicomposite
peuvent probablement étre évitées en modulantgasité du dépot SiC et en travaillant sur
des interphases BN tres déviatrices et qui s’mefilt bien a cceur du matériau.

Enfin, les minicomposites ont été sélectionnésaus de cette théese comme matériau
d’étude du fait de leur facilité d’élaboration et daractérisation par rapport & un composite.
La pertinence de ce choix peut étre remise en gaarskes différents résultats obtenus entre
essais de traction et push-out. Le renforcemenadmison interfaciale n’est pas toujours
observable avec ce type d’échantillon. Le choixnd'ypréforme tissée serait peut étre plus
judicieux méme si I'élaboration et les caractérmsat sont plus difficiles & mettre en place.
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Résumé

hY

La performance mécanique des composites a matédca@mique repose en partie sur le
contréle de la liaison interfaciale et le choix deatériaux. Ces travaux s’intéressent au
renforcement de la liaison interfaciale en traitémtsurface des fibres SiC de derniere
génération : les Hi-Nicalon S. L'objectif est d'Blia une accroche chimique et/ou mécanique
principalement avec l'interphase BN. Des compositesieles, minicomposites élaborés par
voie CVI (Chemical Vapor Infiltration) sont utilisecomme base de travail. La quantification
de la force de la liaison interfaciale s’effectmeéaluant 'énergie de liaisons interfacialgs
issues d’essais de traction, et en calculant laraiote de cisaillement par essais de push-
out.

Dans un premier temps, les fibres HNS dont lesased ont été Iégérement modifiées, ont été
testées avec l'interphase classique PyC. La lidis@nfaciale sur minicomposites reste faible.
Différentes traitements chimiques ont été effectada surface des fibres dans I'optique de
renforcer la liaison interfaciale avec le BN, ipiease plus résistance a I'oxydation que le
PyC. Au préalable, les conditions d’élaboration$ideerphase BN ont été étudiées.

Mots clefs: CVI, minicomposites, fibres Hi-Nicalon S, intbgse BN, liaison interfaciale,
traitements

Abstract

Mechanical properties of ceramic composites canniggroved by controlling interfacial
bonding and choosing materials. To enhance intatfdonding, treatment on the last SiC
fiber, Hi-Nicalon S surface are proposed in thiskvd@'he aim is to allow chemical and/or
mechanical bonds mainly with BN interphase. Fos,tkbmposites models, minicomposites
are elaborated by CVI (Chemical Vapor InfiltratiorQuantification of the strength of
interfacial bonding is based by evaluating integbbonding energ¥; with tensile tests, and
by calculating interfacial shear streassith push-out tests.

Firstly, Hi-Nicalon S fibers whose surfaces haverbslightly modified have been tested with
classic interphase PyC. Interfacial bonding on canmiposites is weak. Different treatments
have been performed on surface fibers to enhanedanial bonding with BN, which have a
better resistance oxidation than PyC. Before, eltlom parameters of BN interphase have
been studied.

Keywords: CVI, minicomposites, Hi-Nicalon S fibers, BN interphag#gerfacial bonding,
treatments.



