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Introduction Générale

Le trafic aérien mondial est soumis a une forte croissance puisque le nombre de voyageurs a évolué
de quelques millions en 1950 a 3,5 milliards en 2015 [IATA, 2016]. Cette évolution impose, d’une
part, que les infrastructures s’adaptent et que, d’autre part, le trafic se soumette a une

réglementation concernant la pollution sonore et les émissions des avions.

Dans ce contexte, le conseil européen pour la recherche et ’innovation dans ’aviation (ACARE) a
été créé pour maintenir un plan stratégique de recherche (SRA). Au niveau national, le Conseil pour
la Recherche Aéronautique Civile (CORAC) a été créé en 2008 suite aux requétes mises en place lors
du Grenelle de Uenvironnement de 2007. Ces deux institutions prennent part au programme de
recherche sur le transport aérien et aéronautique engagé dans la lutte contre le réchauffement
climatique. L’objectif est de réduire de 50% les émissions de CO;, de 80% les émissions de NOx et de
50% les émissions sonores par rapport a ’année 2000. De plus, la consommation énergétique par vol
devra diminuer de 10% d’ici 2020. Les demandes pour 2050 sont encore plus contraignantes, avec
une réduction de 75% des émissions de CO;, de 90% des émissions de NOx et de 65% des émissions

sonores par rapport a l’année 2000.

Un des leviers pour atteindre ces objectifs est de diminuer la masse totale des avions et celle des
appareils de propulsion. Un second consiste en ’amélioration des performances du moteur,

notamment pour diminuer sa consommation énergétique et ainsi la masse de combustibles.

L'utilisation de nouveaux matériaux en remplacement de matériaux métalliques doit donc
contribuer a la réduction de la masse des avions, lanceurs, navettes et satellites spatiaux. Ces
nouveaux matériaux appartiennent a la catégorie des composites a matrice céramique (CMCs) et
démontrent des propriétés mécaniques équivalentes pour une masse deux fois plus légere. Grace a
leurs renforts fibreux, les CMCs démontrent une bonne résistance a la fatigue pendant des temps
longs et a haute température. Ils posseédent également une conduction thermique faible et une

résistance chimique et aux chocs thermiques élevées.

Prototype mélangeur CMC sur CFM56-5 Aubes de turbine CMC Céne centz:-g;ijegggg (%%Otgsé‘; en vol sur

Figure 1.1.1 : Photographies des possibles applications des CMCs dans |’aéronautique chez Safran.



En conclusion, les CMCs ont pour vocation de remplacer les pieces métalliques du fait de leur tres
bonne tenue mécanique sous conditions extrémes (haute température, atmosphéres oxydantes,

réductrices et/ou corrosives) (voir Figure 1.1.1).

Pour des applications de hautes-technologies, le carbure de silicium (SiC) est trés largement utilisé,
et, d’autant plus, depuis la découverte d’un procédé permettant sa mise en oeuvre sous forme de
fibres [Yajima, 1975], [Yajima, 1981]. En effet, les fibres SiC continues contribuent au renforcement
mécanique des matériaux a base de matrice SiC (tels que les CMCs). Elles sont polycristallines,
possédent un faible diamétre (14 pm) et démontrent un haut module (200 GPa) et une contrainte
élevée a la rupture (3 GPa). Un deuxiéme aspect a prendre en compte est 'architecture de ces
fibres. En effet, le tissage multidirectionnel (tissus 2,5 ou 3 ou 4 D) est une solution pour augmenter
la résistance a U'impact et limiter les phénoménes de délamination lors de ’endommagement du
matériau. Finalement, des matrices carbures possédant des propriétés auto-cicatrisantes
permettent d’optimiser la protection de la fibre et éviter la propagation des fissures a travers la

matrice.

Lors de l’élaboration des CMCs, une problématique caractéristique du matériau apparait : les
phénomeénes physico-chimiques intervenant a 'interface fibre/matrice. Tout d’abord, des réactions
chimiques, tribologiques ou tribo-chimiques apparaissent a hautes températures lorsque le matériau
est utilisé sous une atmosphére oxydante, réductrice ou corrosive. Cela a pour conséquence de
modifier sa tenue mécanique. Deuxiémement, des phénoménes d’adhésion apparaissent a
Uinterface fibre/matrice. Elles sont a Uorigine de Uefficacité du transfert des contraintes de la
matrice vers la fibre et ont des conséquences sur le déchaussement de la fibre. Le matériau
développe alors un comportement fragile endommageable ou pseudo-ductile sous contrainte
mécanique. Ainsi, les traitements de surface appliqués sur les fibres lors de la fabrication des CMCs
doivent étre parfaitement controlés pour optimiser les propriétés physico-chimiques de U'interface

et in fine les propriétés mécaniques du composite.

Dans ce contexte, ce projet de thése a pour objet principal de développer et valider une nouvelle
technologie propre permettant d’obtenir des revétements carbonés sur des fibres SiC avec des

caractéristiques similaires aux revétements obtenus a ce jour a partir du procédé Safran Ceramics.

Les fibres étudiées sont dites de premiére génération, il s’agit des fibres Nicalon NL 200. Elles sont
constituées d’une phase amorphe et d’une phase cristalline (B-SiC) et leur surface s’enrichie en
oxygene une fois en contact avec l’air. La présence de cette couche d’oxyde induit un
comportement fragile et des contraintes résiduelles a ’interface fibre/matrice des CMCs. Elle est
donc faiblement compatible avec la fibre et la matrice. C’est pourquoi le traitement appliqué par
Safran Ceramics permet l’élimination de celle-ci et la création d’une interface riche en carbone (C)
a leur surface. Par conséquent, la compatibilité de la fibre avec U'interphase de pyrocarbone, qui

constitue la 3¢™e phase du composite, est améliorée.



Le procédé Safran Ceramics s’effectue selon trois étapes :
i. Une premiére étape dite de prétraitement nécessaire au désensimage de la fibre,

ii. Une seconde étape qui constitue le traitement a base d’acides forts pour dissoudre la couche
riche en oxygene et recouvrir la fibre d’un film de C microporeux désorganisé. Il existe trois
différentes voies :

(1) Acide fluorhydrique dans une solution aqueuse,
(2) Acide nitrique dans l’eau chaude,

(3) Mélange d’acides fluorhydrique, nitrique et acétique (Brevet : WO 2013-153336 A1).

iii. Une derniére étape dite d’aprés-traitement qui comprend le rincage de la fibre et permet

d’éliminer les acides résiduels.

Ce traitement est efficace puisque |’épaisseur de la couche d’oxyde est réduite a 5 nm mais
nécessite ['utilisation de grandes quantités d’acide et se réalise en trois étapes. Le procédé proposé
permettra de réduire les problémes environnementaux et de sécurité liés a lutilisation de ce
traitement ‘Acide Fort’. Par ailleurs, une étude conjointe entre Safran Ceramics et UInstitut de
Chimie de la Matiére Condensée de Bordeaux (ICMCB) menée dans le groupe Fluides Supercritiques a
permis de proposer une nouvelle approche pour solubiliser de facon sélective et controlée le
silicium de la surface des fibres SiC (brevet : WO 2014-114874) afin d’y générer une couche de C.
Cette étude est a lorigine du projet de thése dont la problématique est de développer et
d’étudier un procédé innovant et propre du traitement de surface des fibres céramiques dans

des conditions hydrothermales.

Pour y répondre, la thése s’est articulée autour de trois objectifs :

1- le premier concernant un aspect Chimie, avec la compréhension du mécanisme et des lois
cinétiques mis en jeu lors de la modification de la surface des fibres,

2- le second concernant un aspect Procédé, avec |’étude de ’influence des parameétres opératoires
sur les propriétés chimiques des fibres a faible (traitement sur méches) et a moyenne échelle
(traitement sur tissus),

3- et le troisiéme, concernant un aspect Matériaux, avec |’étude de U'influence des propriétés de

surfaces des fibres sur les propriétés mécaniques des matériaux CMCs.

Ainsi, le manuscrit est organisé en 5 chapitres briévement résumés ci-aprés. La synthése
bibliographique concernant le sujet de thése est détaillée dans le chapitre |. Puis, les techniques de
caractérisation des fibres et du milieu de réaction seront présentées dans le chapitre Il. Ensuite,
une étude paramétrique et une analyse approfondie de la structure et de la morphologie du C de la
couche créée seront discutées dans le chapitre lll. Egalement, les études mécanistique,
thermodynamique et cinétique du procédé seront développées dans le chapitre IV. Finalement, le
développement du procédé pour le traitement d’un tissu de fibres (2,5D) pour ’élaboration et la
caractérisation mécanique du matériau CMC sera exposé dans le chapitre V. Ce dernier chapitre

nous permettra de qualifier notre procédé hydrothermal.
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1. Introduction

Les céramiques naturelles sont les plus anciens matériaux de construction qui ont été utilisés
durablement. Elles sont constitués de roches et de minéraux qui renferment différents éléments
tels que ’alumine, la silice et le calcaire. Une autre catégorie de céramiques, dites techniques,
trouvent des applications dans le nucléaire, ’électronique et U’optique avec des propriétés qui

varient en fonction de la présence d’oxygene (ou d’oxydes) dans le matériau.

Dans cette derniére catégorie, on distingue deux types de céramiques : les céramiques oxydes qui
sont chimigquement stables a haute température et réfractaires mais qui possédent une faible
résistance aux chocs thermiques (excepté la silice). Et, en second, les céramiques non-oxydes qui
démontrent une haute conductivité thermique et une excellente résistance aux chocs thermiques.
Cette derniére catégorie comprend essentiellement des matériaux tels que les borures, nitrures,
siliciures et carbures parmi lesquels, le carbure de silicium (SiC) est le plus largement utilisé a ce
jour. Il a été découvert par Acheson en 1891 [Acheson, 1892] sous le nom de ‘carborundum’ et
appartient a la catégorie des matériaux durs non-métalliques, selon Kieffer [Kieffer, 1963]. Le SiC
démontre d’excellentes propriétés mécaniques et thermiques. De plus, son réseau constitué de
liaisons covalentes fortes lui assure une dureté et une résistance chimique et a ’oxydation élevées.
De ce fait, le SiC est utilisé dans la fabrication de certaines piéces automobile et aérospatiale grace

a sa légereté (densité de 3,2 g/cm3).

Son utilisation a été favorisée par le procédé développé par Yajima et al. qui permet de fabriquer
des fibres SiC a partir de la pyrolyse d’un précurseur organique a base de silicium [Yajima, 1975].
Des fibres de faibles diamétres et continues peuvent étre obtenues avec une bonne flexibilité ce qui
rend possible leur tissage et leur utilisation comme renforts mécaniques dans des matériaux
composites. Ces derniers font donc partie de la catégorie des composites thermostructuraux

destinés aux applications de haute-performance [Roewer, 2002].

Cependant sous atmosphéres oxydantes, les matériaux de type SiC subissent une oxydation active
ou passive en fonction des conditions de température et pression qui conduit a sa dégradation. En
effet, "oxydation passive est responsable de la formation d’une couche de silice protectrice
possédant une interface forte avec le matériau SiC alors que des especes volatiles sont créées lors
de U’oxydation active. Au fur et a mesure de cette oxydation, les atomes de Si et C du matériau sont
consommés. Sous contrainte, il en résulte un affaiblissement des propriétés mécaniques du
matériau jusqu’a sa rupture. Dans les secteurs aéronautique et aérospatial, en plus du temps et de
la température d’utilisation des piéces, il est nécessaire de prendre en compte la nature de
’atmosphére. En effet, de l’eau et des gaz corrosifs peuvent étre dégagés par le systéeme de
propulsion. Dans ces conditions, la durée de vie du matériau ainsi que le maintien de ses propriétés
mécaniques au niveau d’exigence minimal sont compromis. Pour de tels enjeux, il est nécessaire de
développer une bonne compréhension du processus d’oxydation du SiC et, ce, en fonction de

plusieurs parameétres tels que la pression, la température et la présence de molécules d’eau.



Chapitre | : Etat de I'art

Plusieurs questions se posent. Quel est le comportement adopté par le matériau lors d’une
oxydation seéche ? Quels sont les parametres influencant la cinétique d’oxydation ? Quelle est
Uinfluence de la présence d’eau et d’une atmosphére pressurisée ? Enfin, comment un milieu

hydrothermal peut-il modifier la physico-chimie de la surface du SiC ?

Tout d’abord, dans la premiére partie de ce chapitre, nous définirons les matériaux SiC, et plus
précisément, le procédé de fabrication des fibres a partir de précurseurs organosiliciés. Puis, nous
détaillerons leur microstructure et leur composition chimique. Enfin, nous terminerons par leurs

propriétés mécaniques et les limites associées.

Dans la deuxiéme partie, nous verrons comment le modéle de Deal et Grove nous permet
d’expliquer les phénomeénes d’oxydation des matériaux contenant des atomes de Si sous des
atmosphéres séche et humide, puis nous synthétiserons les résultats majeurs issus des études
cinétiques de la littérature. Enfin, nous tenterons d’expliquer le role de U’eau lors de |’oxydation du
SiC.

Dans la troisieme partie, nous présenterons tout d’abord les propriétés physico-chimiques des
milieux aqueux. Puis, nous étudierons trois modéles expliquant la réactivité des matériaux SiC en
conditions hydrothermales; avec, en premier, le modéle de Yoshimura qui s’applique dans des
conditions de température et de pression élevées et, en second, le modéle de Hirayama qui a été
développé dans des conditions plus modérées a 290°C et qui s’accorde avec le modeéle de Allongue

issu de l’observation in situ de ’attaque d’un cristal de Si dans des conditions a ’ambiante.

Enfin, dans la derniére partie, nous nous focaliserons sur le traitement de surface du SiC dans des
milieux hydrothermaux. En premier, les conditions de formation d’une couche de C a la surface du
SiC seront détaillées. Ensuite, nous discuterons des différentes réactions en compétition lors de ce

traitement, pour finir par I’étude du mécanisme.

Ce chapitre relate les données de la littérature de maniére chronologique concernant la
problématique générale de la réactivité du SiC dans différentes conditions. Le but de ces études
étant la compréhension de tous ces phénomeénes, et plus particulierement, du réle de l’eau dans la

dégradation rapide du matériau.

10
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2. Les fibres SiC

Dans cette premiére partie du chapitre de |’état-de-l’art, nous évoquerons les différents procédés
d’élaboration des matériaux SiC pour, finalement, nous concentrer sur le procédé d’élaboration des
fibres SiC par voie organique. Celui-ci a donné naissance aux fibres SiC dites de 1¢' génération en
1975 et il a été amélioré en vue de développer des fibres de nouvelles génération. Nous détaillerons
leur microstructure et leurs propriétés physico-chimique et mécanique. Enfin, leurs limites

d’utilisation seront abordées.

2.1. Procédeés d’élaboration du SiC

Avant de détailler le procédé d’élaboration du SiC a partir de précurseurs organiques, nous
exposerons briévement ses différentes voies de fabrication a partir de la Figure 1.2.1. Tout d’abord,
le procédé le plus ancien concerne la fabrication de poudre de SiC selon le procédé breveté par
Acheson en 1892, a partir de la réaction de la silice avec du carbone amorphe a haute température
(> 2000°C) dans un four électrique [Acheson, 1892]. Il est ensuite possible d’obtenir des céramiques
par frittage ou pressage a chaud de ces poudres a des températures supérieures a 2000°C
[Biernacki, 1997]. Dans ce cas-ci, le SiC fritté peut manquer de cohésion et la seconde méthode

d’élaboration permet de pallier ce probléme en utilisant un précurseur organique de type silane.

Un des avantages est de pouvoir former une structure pré-céramique lors d’une premiére pyrolyse a
basse température (600°C) qui va subir une céramisation lors d’une seconde pyrolyse a plus haute
température (1200°C) a Uorigine des fonctionnalités du matériau final. Des fibres de faibles
diamétres (14 pm) peuvent étre ainsi obtenues et il est aussi possible d’élaborer des matrices

céramiques avec |’avantage de ne pas endommager les propriétés mécaniques des fibres.

L processing of SiC-components ]

|
r T o [ ]

Si- infiltration
powder route precursor route CVD/CVI n
of C-preforms
* SiC-powder + * siliconorganic ® reaction of Si- and * infiltration of carbonous
sintering aids + precursor + C-containing organics pre-form by liquidus Si
binder - (filler +) at high temperatures or Si-vapour +

sintering/ hot-pressing pyrolysis reaction

74‘\ porous Si(\
= (filters and
mcmhrnncsb/
~
Q SiC-layers )
SiC-fibers o S

Figure I.2.1 : Représentation des procédés d’élaboration de matériaux et structures a base SiC. Les
traits en gras représentent les procédés les plus usités. Extrait de [Roewer, 2002].

SiC-composite
matrices
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Egalement, le procédé d’infiltration par voie chimique (CVI) peut étre utilisé pour le dépot de
matrice sur des pré-formes lors de la fabrication de composites. Les conditions de température et
pression étant relativement faibles, cette technique de densification est longue mais préserve au
mieux les propriétés mécaniques des fibres. Au contraire, Uinfiltration de structures poreuses
carbonées par du Si liquide (MI) ou sous forme vapeur (a 1500°C) est plus rapide si effectuée sous
vide. Bien que ces deux derniéres techniques soient les plus utilisées pour la réalisation de piéces
complexes et de grands volumes, la CVI garantie une grande pureté des matériaux alors que la MI

permet de diminuer leurs colts de fabrication.

Finalement, des fibres possédant une bonne résistance a la rupture (6 GPa pour les fibres SCS Ultra)
peuvent étre obtenues par dépot par voie chimique (CVD). Cependant, leur diamétre important (50
pm) et leur manque de flexibilité ne leur permettent pas d’étre utilisées lors de la fabrication de
pré-formes ayant une architecture complexe [Dicarlo, 2005a]. Le procédé développé par Yajima et
al. en 1975 a permis de résoudre ce probléme puisqu’il devient possible de produire des fibres
continues, flexibles et fines [Yajima, 1975]. Aujourd’hui, ce procédé est utilisé par la société NGS
pour fabriquer des fibres qui sont par la suite intégrées dans des composites a matrice céramique
par la société Safran. Dans le cadre de cette thése, le procédé a été développé pour le traitement
de fibres SiC de premiére génération (de type Nicalon NL 200). Ainsi, les prochains paragraphes

détaillerons le procédé par voie organique appliqué a la fabrication spécifique de ces fibres.

2.2. Elaboration de fibres SiC a partir de précurseurs organiques

Tout d’abord, nous détaillerons la premiére étape de leur fabrication qui est la synthése des
précurseurs polymeres. Elle s’effectue par des méthodes de réaction en phase gaz et solide. Une
fois le polycarbosilane obtenu, il est d’abord transformé en fibre continue selon une technique de
filage avant d’étre réticulé a U’état fondu [Lipowitz, 1991]. Finalement, deux pyrolyses sont

nécessaires pour transformer ces fibres organiques en une fibre céramique SiC polycristalline.

2.2.1.Synthese des précurseurs polymériques

La réaction de couplage de Wiirtz de dichloroorganosilanes permet [’obtention de polysilanes

linéaires selon [West, 1983] :

R |
n Cl—|Si—CI 2 n Na [toluene, 110 °C] Si 2.1
R -2 n NaCl R

n

Figure 1.2.2 : Réaction de couplage de Wiirtz pour produire des polysilanes linéaires. Extrait de
[Roewer, 2002].
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A la fin de cette réaction, les produits obtenus se différencient en trois catégories en fonction du
nombre moyen d’unités monomeéres par macromolécule (n). On y trouve des oligomeéres cycliques
avec n = 5, 6, des chaines intermédiaires avec n = 30 a 50 et la fraction la plus lourde avec des

masses molaires de [’ordre de 10°-10¢ g/mol.

Ainsi, le rendement massique de cette derniére catégorie atteint 10 a 25% du fait d’une large
distribution massique des produits de réaction. La conversion du polysilane en polycarbosilane via le
réarrangement de Kumada [Shiina, 1958], [Yajima, 1975] constitue la seconde étape du procédé qui

s’effectue a 350°C et sous pression.

I I
TR T ey
Me Me H H Me

Figure 1.2.3 : Conversion du polysilane en polycarbosilane. Extrait de [Roewer, 2002].

Cette réaction s’effectue par rupture homolytique de la liaison Si-Si. Puis, le radical libre ainsi
formé extrait un atome d’hydrogéne du groupement méthyle qui va s’insérer dans une liaison Si-Si
pour générer une liaisons Si-C. La structure moléculaire du polycarbosilane (PCS) peut étre plane ou
plus complexe [Hasegawa, 1986]. C’est pourquoi elle est décrite a travers trois éléments structurels
: les unités SiC4, ou SiCsH ou encore SiC,Sisx avec x = 1, 2 ou 3, comme représenté sur la Figure |I.
2.4. Egalement, des étapes de dissolution/filtration permettent de préparer ce polymére a la
filature. En effet, il est nécessaire que sa viscosité soit peu élevée pour obtenir un diameétre de fils
compris entre 10 et 20 um malgré sa haute ramification [Lipowitz, 1991]. Le polymére sous forme
de fils est ensuite réticulé sous oxygene. Cela donne naissance aux liaisons Si-O et C-O qui induiront

la phase Si-C-O lors des étapes de pyrolyse.

CH, CH, CH,
SiC,: ~—!§i—CHz-, SiC3H:—éiwCH2 . SiCxSi4-x:--£i—
CH, CH,

Figure 1.2.4 : Unités structurelles des polycarbosilanes obtenues apres le réarrangement de Kumada.
Extrait de [Hasegawa, 1986].

2.2.2.Transformation du polymere organosilicié en céramique

A partir de 800°C, le polymere organosilicié réticulé est converti en un réseau inorganique et
amorphe appelé « céramique amorphe covalent » (ACC). A plus haute température, la pyrolyse
permet la transformation du réseau ACC en une structure cristalline SiC. Les différentes étapes sont
les suivantes [Hasegawa 1983], [Soraru, 1990], [SOmiya 1991], [Roewer, 2002] :
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i) En dessous de 300°C, les composés de faibles masses molaires s’évaporent permettant
d’augmenter la masse molaire moyenne du polymeére sans aucun changement de structure,

ii) Entre 300 et 500°C, une perte massique de 13% est obtenue. Les liaisons Si-H sont consommées
et les chaines du polymére commencent a former des liaisons Si-C mais le nombre de Si-CH,-Si
reste constant,

iii) De 500 a 800°C, la masse molaire augmente et les réactions de déshydrogénation et de
déméthanation se déroulent selon des mécanismes principalement radicalaires. Les liaisons les
plus faibles, Si-H, donnent des radicaux H® capables de réagir avec les liaisons C-H pour former
Si-CHs. Ainsi, de plus en plus de liaisons Si-C se forment avec un dégazage de H; et CH4 et des
cycles apparaissent. D’aprés la Figure 1.2.5, la formation de liaisons Si-C-Si augmente la
connectivité du réseau et le nombre d’unités SiC4. A 800°C, le matériau a perdu 30% de sa masse

initiale et une structure tridimensionnelle apparait.

\ \
-~ / [y CH\
Si—C LN
/c Si t e
\ \ / \ —=C SI\
v _sSi—¢C (Rt c/
-~ 1 / SITT N
A -S$i—C / Si_
LSi / — i —CH /
N Si e CH
CH—C / si—"
- 7'\ c \
cu="t, / si’
si—C=< 7
/7 \ s

Figure 1.2.5 : Représentation d’un modeéle de la structure de la phase « céramique amorphe
covalente » obtenue par pyrolyse du polycarbosilane a 800°C. Extrait de [Soraru, 1990].

iv) De 800 a 1000°C, la décomposition thermique du polycarbosilane est compléte et les unités SiC4
sont présentes dans la structure amorphe,

v) Jusqu’a 1200°C, la condensation des liaisons C-H résiduelles et la formation de nouvelles liaisons
Si-C-Si continuent a augmenter la densité du réseau. Le réseau amorphe se réarrange et sa
cristallinité augmente. En effet, la rupture des liaisons C-H, C-C ou SiC favorise |’apparition de
microcristaux de SiC,

vi) Au dessus de 1200°C, la taille des cristaux augmente avec la température jusqu’a 1700°C. Des
1200°C, on obtient du C sous forme de cycles a 6 atomes dans une phase microcristalline qui est
principalement de structure cubique (B-SiC). Ainsi, les propriétés mécaniques des fibres sont
maximales pour une température de traitement de 1200-1300°C et chutent dramatiquement au

dessus de 1400°C. De méme, la phase métastable Si-C-O se décompose au dessus de 1200°C.

En conclusion, ce procédé thermique donne lieu a la formation de beaucoup d’especes chimiques
intermédiaires et de défauts dans les phases amorphe et cristalline du SiC. Par exemple, des liaisons
C pendantes sont créées. De plus, le C issu de la dégradation thermique du polymeére est présent tel
un défaut de structure dans la phase amorphe du SiC. Avec l’augmentation de la température, ce C

s’organise sous forme de petites unités appelées Unités Structurales de Base (USB).
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Un des avantages des précurseurs organosilanes est leur versatilité qui permet de construire des
céramiques de formes complexes pour des applications structurelles. Egalement, il devient possible
de controler ’homogénéité des céramiques obtenues. Cependant, la pyrolyse peut étre incompléte
lorsque les températures sont trop faibles. En conséquence, la formation de produits mixtes tels
que Uoxycarbure de Si est favorisée par rapport a la phase pure SiC [Roewer, 2002]. Dans le
prochain paragraphe, la composition chimique et la microstructure de la fibre amorphe SiC obtenue

par ce procédé et les propriétés physico-chimique et mécanique qui en découlent sont étudiées.

2.3.Caractéristiques des fibres ex-polycarbosilanes

Les fibres dites ex-polycarbosilanes (PCS) sont produites et commercialisées par la société NGS
Advanced Fibres Co. Ltd. depuis les années 1980 sous le nom de Nicalon. A partir d’un procédé
similaire, des fibres Tyranno sont également produites et commercialisées par une autre société,
Ube Industries Ltd. Ces fibres possédent du Ti du fait de lutilisation du précurseur

organométallique, qui est le polytitanocarbosilane [Yamamura, 1988], [Ishikawa, 1992].

2.3.1.Différentes phases de la fibre

Les fibres ex-PCS sont composées de plusieurs phases ayant une composition chimique et une nature

(amorphe ou cristalline) différentes qui sont exposées ci-dessous.
- une phase cristalline SiC

Dans les différentes phases cristallines du SiC, tous les atomes de la maille sont engagés dans des
liaisons tétraédriques. Ainsi, une double couche d’atomes se forme exposant une face d’atomes de
C (0001)/(111) (i.e. SiC cubique/hexagonal) et une seconde d’atomes de Si (0001)/(111) appelées

face-C et face-Si, respectivement [Ramberg, 1996].

©001)/(117) C-terminated fast oxidation face of SiC

©001)7(111) Si-terminated slow oxidation face of SiC

Figure 1.2.6 : Représentation des deux faces B-SiC et de tétraédres CSis. Extrait de [Ramberg, 1996].

L’empilement de ces doubles couches de tétraédres selon différentes séquences le long de ’axe c

est a Uorigine du polymorphisme du SiC. Bien que SiC existent sous la forme de plus de 200
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polytypes [Verma, 1966], ils peuvent étre classés en fonction de leur structure cristalline; de nature
cubique (B-SiC) de type zinc blende (périodicité ABC) et de nature hexagonale (a-SiC) de type
wiirtzite avec une périodicité AB, ABCB, ABCACB pour les types 2H, 4H et 6H, respectivement.
Parfois, différents polytypes apparaissent le long de ’axe c de la structure hexagonal d’un méme
cristal SiC. Cela serait due a une trés faible différence énergétique entre les polytypes du SiC

[Somiya, 1991]. Dans la fibre Nicalon, B-SiC est présent.

- une phase SiC enrichie en oxygéne

Les grains SiC sont liés les uns aux autres au travers de ponts Si-O-Si ce qui donne naissance a une
phase a part entiere et de nature amorphe qui est le continuum Si-C-O [Laffon, 1989]. Par
comparaison avec l’intérieur de la fibre, le continuum Si-C-O présent a la surface des fibres Nicalon
est plus riche en oxygene (+15%) [Imhoff, 1995]. Bien qu’une couche de silice a la surface de
certaines fibres Nicalon peut exister, elle est trés rare et apparait de facon discontinue et tres
aléatoire [Maniette, 1989]. Ainsi, SiO; est difficilement observable et il est plus courant d’identifier

des tétraedres SiO4 connectés avec les tétraedres SiO4.xCx [Maniette, 1989].
- une phase carbonée

Les six électrons de l’élément C dans son état d’énergie fondamental sont répartis de la maniéere
suivante : 1s22s22p?, soit deux électrons localisés dans la couche K (1s) et 4 dans la couche L. Dans
cet état, le C ne peut former que deux liaisons. Ainsi, il est nécessaire d’introduire un phénomeéne
de réarrangement des orbitales qui va permettre d’augmenter la valence de l’atome : c’est
U’hybridation des orbitales atomiques. Pour ce faire, les orbitales 2s et 2p se combinent afin de
former quatre orbitales sp3 a partir d’une orbitale s et de trois orbitales p. Les deux électrons s sont
alors promus a un niveau intermédiaire par rapport aux 2 électrons p et le C peut former quatre
liaisons de méme énergie, longueur et distance angulaire mais d’orientations différentes. Ces
orbitales (hybrides tétragonales) n’existent que dans le cas ou un atome de C est engagé dans une
liaison et il en résulte une molécule de forme tétraédrique. D’aprés la Figure 1.2.7, ’hybridation sp3

est la base de la structure du diamant (schéma 1), et des composés aliphatiques (schéma 2).

e Carbon atom

Figure 1.2.7 : Représentation 3D des liaisons sp? 1) d’une structure de type diamant et 2) de la
molécule de méthane puis de 3) I’arrangement hexagonal de plans graphitiques dans lesquels les
atomes de C sont hybridés sp?. Les électrons des régions grises ont une grande probabilité d’étre

engagés dans des liaisons covalentes. Extrait de [Pierson, 1993].
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Ainsi, deux autres orbitales hybrides permettent de compléter la série allotropique du C. Tout
d’abord, Uorbitale hydride sp? (ou trigonale) est la base de toutes les structures graphitiques
(schéma 3) et des composés aromatiques. De la méme facon que pour les orbitales sp3, ’association
d’une orbitale s et de trois p donnent naissance a trois orbitales sp? et une libre (ou délocalisée) p.
Ces trois orbitales sp? sont toutes dans le méme plan et chacune espacée d’un angle de 120°.
Lorbitale p libre peut former, elle-aussi, une liaison qui est paralléle a celle développée par les
orbitales hybrides. Elle est non-symmétrique (par convention, liaison 1) contrairement aux liaisons
sp? et sp? (par convention, liaisons o) [Pierson, 1993]. Enfin, Uorbitale hybride sp (diagonale) est
formée par l’association d’une orbitale s et p. Cette hybridation donne naissance a deux orbitales

sp (formant une liaison o) qui sont linéaires et deux orbitales libres p (avec des liaisons de type ).

Pour terminer, nous faisons deux remarques concernant ces fibres. Premiérement, le C libre existe
sous la forme d’USB et, deuxiémement, une seconde phase majoritaire (SiCO) est présente dans la

fibre, d’apres le modeéle détaillé ci-dessous.

2.3.2.Microstructure de la fibre

Les fibres Nicalon peuvent étre considérées comme des microcomposites puisqu’elles sont
consituées de plusieurs phases [Le Coustumer, 1993]. En effet, la caractérisation des fibres issues de
la série NL 200 a partir de plusieurs techniques propose que les cristaux B-SiC sont intégrés dans un
continuum d’oxycarbure de silicium SiCxOy [Laffon, 1989]. Cela a donné naissance a un modéle pour

la texture des fibres (schéma 1 de la Figure 1.2.8) composé de plusieurs phases :

- une phase cristalline correspondant aux unités B-SiC représentant 55% de la masse totale [Le

Coustumer, 1993] avec une taille comprise entre 1 et 3 nm [Laffon, 1989],

- une phase intergranulaire SiCxOy (de composition SiCo,8501,15) [Le Coustumer, 1993] constituée de

tétraédres SiCxOy tels que X + Y = 4 [Laffon, 1989], qui représente 40% de la masse totale,
- et, enfin, du C libre a 5% massique [Le Coustumer, 1993].

Le C libre existe sous la forme de petites entités aromatiques appelées Unités Structurales de Base
(USB). Leur diametre est de l’ordre du nanométre et elles sont constituées de ’empilement de 3 a 4

couches aromatiques et dispersées aléatoirement dans la fibre.

Leur forme est assimilable a deux coronénes face a face (schéma 2 de la Figure 1.2.8). Quant a la
phase amorphe, elle est intimement liée aux cristaux SiC et aux unités USB. Cependant, il apparait
peu probable ’existence de liaisons entre la phase amorphe SiCxOy et le C libre, puisque les auteurs
supposent que tous les plans de graphéne sont terminés par des liaisons C-H lorsqu’ils sont dans une
configuration di-coronéne (dont chacun est composé de 7 cycles polyaromatiques) afin d’en
déterminer leur taux massique (5%). Egalement, la microstructure des fibres Tyranno Lox M est
identique a celle de la Nicalon NL 200 dans la mesure ou les unités cristallines SiC sont intégrées au

réseau amorphe de type Si-C-O-Ti.
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Figure 1.2.8 : 1) Représentation de la texture des fibres Nicalon NL 202 avec () pour le C, (O) pour
le Si et (°) pour ’O, extrait de [Laffon, 1989]. 2) Structure chimique d’une molécule de coronene.
Le rapport des atomes de C (noir) et de H (blanc) est de 0,5.

Enfin, les études de Laffon et al. ont confirmé la présence d’une fine couche de silice a la surface
des fibres mais qui n’apparaitrait pas dans la structure « bulk » [Laffon, 1989]. Au contraire, une
étude récente a montré la présence minoritaire de silice a ’intérieur de la fibre [Puyoo, 2012] du

fait de la diffusion des atomes d’0 lors de ’étape de réticulation sous oxygene du PCS.

Finalement, Le Coustumer et al. ont calculé une densité théorique de 3,2, 2,2 et 2,26 g/cm3 pour
les phases SiC, SiC«Oy et le C sous forme d’USB, respectivement [Le Coustumer, 1993]. Le calcul de
la densité théorique de la fibre donne alors une valeur de 2,65 g/cm3, trés proche de celle du
fabricant (2,55 g/cm3). Ceci tend a confirmer la validité du modeéle proposé par Laffon et al.
[Laffon, 1989]. En effet, les auteurs pensent que la porosité de l'ordre de 2% peut étre a l’origine
du faible écart entre les densités théorique et expérimentale, en accord avec Lipowitz et al.
[Lipowitz, 1987].

En conclusion, il semble que la microstructure et, plus précisément, la présence de la phase Si-C-O
dans ces fibres aient une influence sur leurs propriétés mécaniques. C’est pour cela que les fibres
issues de ce procédé de fabrication possédent des propriétés physico-chimiques a ’origine de leurs

caractéristiques mécaniques, comme détaillé dans le paragraphe suivant.

2.3.3.Propriétés physico-chimiques et mécaniques

Les fibres Nicalon NL 200 et Tyranno LoxM sont dites de premiére génération. Elles sont
caractérisées par un exces de C et un haut taux d’oxygéne par rapport aux fibres des générations

suivantes dont la stoechiométrie C/Si est proche de 1 (sauf pour la fibre HiNicalon).

Dans le Tableau 1.2.1 sont répertoriées les propriétés physico-chimique et mécanique a température
ambiante des fibres Nicalon fabriquées par NGS Advanced Fibres et des fibres Tyranno fabriquées
par Ube Industries. Les fibres Nicalon-NL200, Hi-Nicalon et Hi-Nicalon type S sont qualifiées de 1¢re,

2éme et 3éme génération, respectivement, et de méme pour les fibres Tyranno LoxM, ZMI et SA.
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Tableau 1.2.1 : Récapitulatif des propriétés physico-chimiques des fibres SiC de différentes
générations pour des applications en renfort. Extrait de 2 [Dicarlo, 2005b] et ° [Bunsell, 2000].

Composition  Taille de grains Diamétre Module

Densité Résistance a la

(GPa) rupture (GPa)

Nom
commercial

" : . o ;
élémentaire (=rugosité de moyen (g/cm?) d’Young

(%mass.) surface) (nm) (um)

Nicalon, 56 Si+32C+

iicalon i 22 140 2,555  190° 2,0
Hi-Nicalon ~ ©2 %‘; A 52 14> 2,74 263b 2,6
Hi;;‘;‘;a';" 69 5(‘)‘; e 100 3 130 3,052 3750 2,50
e mSc L s ame we o
Tyranno zmi 77 &7 O, 22 112 2482 2007 3,32
Tyranno A~ &8 f’)‘; carer 2002 10 3,002 330b 2,5b

Toutes ces fibres présentent une rugosité qui augmente avec la taille des grains. Egalement, le
procédé de fabrication des fibres de 2éme et 3¢me génération est une amélioration de celui des fibres
de 1¢ére génération. Pour les fibres Nicalon de 3éme génération, la pyrolyse du précurseur organo-
métallique est réalisée sous irradiation électronique alors que dans le cas des fibres Tyranno, [’ajout
d’agents de frittage a base de bore ou d’aluminium permet d’accélérer la croissance des grains. Il
en résulte un faible taux d’oxygéne qui a pour conséquence d’augmenter la densité, le module
d’Young, U'expansion et la conductivité thermique de ces fibres. On remarque également que la
taille des grains augmente avec la température de pyrolyse, qui atteint 1600°C dans le cas des
fibres de 3eme génération. L’avantage n’est pas total puisque, d’un coté, la résistance au fluage est

améliorée et, d’un autre coté, la résistance a la rupture devient inférieure a 3 GPa [Dicarlo, 1998].

L’avantage majeur des fibres de derniére génération est donc une grande pureté et une

stoechiométrie C/Si proche de 1.

2.4.Limites d’utilisation

Il est nécessaire tout d’abord de rappeler que les CMCs sont composés de deux phases majoritaires
ayant chacune un comportement fragile, a savoir des fibres céramiques intégrées dans une matrice
céramique. Il en résulte un CMC avec un seuil de déformation plus élevé dont le comportement est
élastique endommageable. Un tel bénéfice dépend de la compatibilité fibre/matrice et, plus
précisément, de la compatibilit¢ de la fibre et de la matrice avec une troisieme phase :

’interphase.

Cette derniére est généralement élaborée a la surface de la fibre et est intimement liée aux deux

autres phases.
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D’un point de vue général, son role est multiple :

i)

Elle protége la fibre contre les attaques chimiques et les réactions d’oxydation pouvant avoir
lieu lors de lutilisation du CMC dans des conditions extrémes. D’aprés les essais mécaniques
réalisés a haute température, les fibres pratiquement stoechiométriques démontrent de
meilleures capacités. Cependant, dés ’apparition de fissures dans la matrice, [’oxygene diffuse
a travers le matériau et il s’en suit une rapide oxydation. Cela a pour conséquence la formation
d’une couche de silice qui permet de ralentir les cinétiques d’oxydation et il en résulte le
maintien des propriétés mécaniques du CMC sur du court terme [Dicarlo, 2005a]. Du fait de ces
phénomeénes, |utilisation d’interphases multicouches se développent pour augmenter la
résistance des fibres a ’oxydation. Le pyrocarbone (pyC) est majoritairement utilisée comme
interphase car il démontre des propriétés intéressantes permettant de controler les interactions
fibre/matrice et le comportement mécanique des CMCs [Lamon, 2005]. Il est de nature
turbostratique et présente un empilement de quelques couches de graphéne faiblement liées.
Cependant, il est peu stable a haute température car trés réactif vis-a-vis de ’oxygéne. Afin de
protéger le pyC, des couches de SiC [Pasquier, 1998] et des composés a base de nitrure de bore
[Bertrand, 2001] peuvent étre intégrés. Ces derniers forment des oxydes qui agissent telle une
barriére a I’oxydation de la fibre et comblent les fissures de la matrice a haute température
[Forio, 2001]. Ceci augmente la durée de vie et le comportement mécanique en fatigue des

composites du fait d’une faible propagation des fissures de la matrice,

Elle peut également prévenir des phénomeénes tels que [’abrasion et la dégradation des
propriétés mécaniques des fibres apparaissant lors des étapes de tissage et tressage des tissus
pour la fabrication des CMCs [Dicarlo, 2005b],

iii) Elle joue sur le transfert des contraintes mécaniques de la matrice vers la fibre pour éviter la

fracture de la matrice selon deux approches différentes. La premiére approche repose sur
l'utilisation d’une interphase faible avec des énergies de liaison fibre/matrice faibles. Cela
engendre un tres faible transfert des contraintes au niveau de linterface déchaussée
contrairement a ce qui est observé dans le cas d’une interphase forte avec des énergies de
liaisons fibre/matrice élevées. Lors de cette seconde approche, la contrainte a la rupture du
CMC sera plus importante (meilleur ténacité) que pour la premiére approche. Ainsi, le
déchaussement de la fibre sera limité et les phénomenes de frottement seront importants. Dans
les deux cas, le comportement mécanique du CMC est pseudo-ductile lorsque ’épaisseur de
’interphase est inférieure a 1 pm [Lamon, 2005]. D’aprés le schéma 1 de la Figure 1.2.9, dans le
cas d’une interphase faible, la fracture de la matrice génére une seule décohésion le long de la
fibre. La rupture est de type adhésive. Dans le cas d’une interphase améliorée (schéma 2 de la
Figure 1.2.9), la fissure se propage a travers le revétement en plusieurs et courtes fissures. La
rupture est de type cohésive. Dans ce cas, la matrice est sujette a plusieurs fissures du fait d’un

transfert de contraintes élevé.
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Figure 1.2.9 : Schéma des modes de propagation des fissures dans le cas d’une interphase 1) de forte
et 2) faible énergie. Extrait de [Lamon, 2005].

2.5.Conclusion

Les composites a matrice céramique de type SiC/SiC sont des matériaux de haute-performances
puisque leurs propriétés mécaniques et de résistance a la fatigue sont maintenues dans des
environnements agressifs (de haute température et de nature oxydante). Par ailleurs, la
fonctionnalité des CMCs dépend directement des propriétés physico-chimiques de ses trois phases, a
savoir, celles des fibres, de la matrice et de U'interphase. Ainsi, chaque étape de leur fabrication

constitue un vaste champ d’investigation et une possibilité d’amélioration.

Par exemple, le procédé d’élaboration des matrices SiC par CVI produit des matériaux durs,
résistants, qui tolérent ’endommagement et qui sont tres fiables a haute température. De plus,
leur utilisation permet un gain massique de Uordre de 50% et des marges de sécurité plus
importantes par rapport a la mise en place de structures métalliques [Krenkel, 2005]. Par

conséquent, ce sont des matériaux de choix pour des applications aérospatiales ou aéronautiques.

Cependant, pour ce type d’applications, un point important est le phénoméne de dégradation lors
de Uexposition du matériau a divers environnements étant donné le risque de ’altération de leur
performance. En effet, les composites SiC/SiC sont intégrés dans la fabrication de zones en contact
avec des gaz de combustion et qui sont soumises a des températures supérieures a 1100 °C
[Corman, 2005], [Dicarlo, 2005a]. De plus, ils sont utilisés dans la construction de systémes
subissant de fortes contraintes mécaniques sous hautes températures tels que les moteurs d’avion
(turbines a gaz). Pour pouvoir garantir et améliorer leur capacité sur plusieurs centaines d’heures
d’utilisation, la réactivité du SiC dans des environnements oxydants et corrosifs doit pouvoir étre
connue. Pour cela, le comportement du SiC a l’oxydation est évalué sous atmosphére séche et
humide et de nombreux travaux ont vu le jour depuis les années 1950 jusqu’a 2005. La prochaine
partie de ce chapitre se concentre sur les fondamentaux de l’oxydation du SiC a partir des études

de la littérature.
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3. Fondamentaux sur l’oxydation du SiC

Pour commencer cette deuxiéme partie, nous allons aborder quelques notions sur les cinétiques
d’oxydation en voies séche et humide des matériaux SiC. C’est-a-dire que parmi les deux

atmospheéres oxydantes étudiées, ’'une est constituée d’oxygene pur et 'autre, contient de [’eau.

3.1.Régimes passif et actif

Les matériaux SiC sont instables sous air et subissent une oxydation passive (3.1) lorsque la pression

en oxygene est supérieure a 0,1 MPa et une oxydation active (3.2), dans le cas inverse.
SiC (s) + 3/2 02 (g) — SiO2 (s) + CO (g) 3.1
SiC (s) + Oz (g) — SiO (g) + CO (g) 3.2

Ces réactions meénent a la formation d’espéces oxydées du Si volatiles SiO ou bien d’une couche de
silice. Lors de l’oxydation passive, il est observé un gain massique du matériau du fait de la
croissance de la couche de silice alors qu’il subit une perte massique lors de son oxydation active.
De méme, ’apparition d’une couche de silice permet de ralentir la diffusion de |’oxygéne et limiter

la dégradation du matériau, par opposition a l’oxydation active.

Cet effet protecteur est néanmoins limité a haute température quand la pression en O, diminue
puisque la couche d’oxyde peut réagir avec le SiC selon [Gulbransen, 1966], [Rosenqvist, 1974],
[Hinze, 1975] :

SiC (s) + 2Si02 (g) = 3SiO (s) + CO (g) 3.3

D’aprés Gulbransen et al., les deux modes d’oxydation du SiC sont en compétition avec une
transition active a passive qui s’effectue entre 1150 et 1400°C pour des pressions en oxygeéne de
1,2.10% a 6,7.10°> MPa [Gulbransen, 1966]. La production d’espéces gazeuses SiO et CO ne semble
pas étre liée a cette transition mais pourraient limiter le transport de ’oxygéne a la surface du
matériau [Gulbransen, 1972]. Dans la suite, nous étudierons seulement |’oxydation passive du SiC et
la formation de la couche de silice puisque, dans nos conditions de traitement, la pression

appliquée sera supérieure a 0,1 MPa et la température inférieure a 1700°C.

3.2.Croissance de la couche d’oxyde

Lors de ’oxydation passive du SiC, les espéces oxydantes diffusent a travers la couche de silice le
long des fissures et des pores. Une fois a l'interface oxyde/SiC, ces espéces réagissent avec les
atomes de Si pour former de la silice [Gulbransen, 1972]. Un mécanisme en 5 étapes a été identifié

pour expliquer I’origine de la croissance de la couche de silice a la surface du SiC [Jacobson, 1993] :

i) Le transport de la molécule oxydante de I’atmosphére a la surface de [’oxyde,
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ii) La diffusion de cette molécule a travers la couche d’oxyde,
iii) La réaction a l'interface oxyde/SiC,

iv) La diffusion des espéces dégagées (CO), et

v) Le transport des espéces gazeuses hors de la surface.

Entre 500 et 800°C, la couche issue de |’oxydation du SiC est poreuse du fait de la volatilité des
produits de réaction libérés a linterface oxyde/SiC. Cela a pour conséquence la perte des
propriétés mécaniques des matériaux SiC [Bhatt, 1989] avec ’augmentation de !’épaisseur de la
couche d’oxyde et la température d’oxydation [Gogotsi, 1994b]. En effet, cette couche possédant
un module inférieur a celui de la fibres SiC, a force constante, la contrainte supportée par ces
fibres augmente et cela méne a leur rupture prématurée. De plus, [’oxyde posséde des propriétés
thermo-mécaniques différentes de celles du matériau SiC et peut contribuer a ’augmentation des

contraintes a ’interface oxyde/SiC [Gogotsi, 1992b].

Entre 1200 et 1400°C, la couche se forme rapidement et recouvre entiérement la surface du SiC ce
qui tend a diminuer sa porosité. L’oxyde agit comme une barriére efficace vis-a-vis de la diffusion

des especes oxydantes.

La cinétique de croissance de la silice dépend alors de !’épaisseur de la couche d’oxyde et/ou du
temps d’oxydation. En effet, pour des couches épaisses ou des temps longs, la diffusion de
’oxygéne limite la croissance et la cinétique suit une loi parabolique. Pour des temps courts, ou des
couches fines, la réaction a Uinterface est ’étape cinétiquement déterminante et la croissance de
la couche est linéaire dans le temps. Pour des cinétiques qui ne sont ni linéaires ni paraboliques,
Deal et Grove ont défini un modeéle cinétique d’oxydation a partir d’une loi linéaire-parabolique
[Deal, 1965].

3.3.Modeéle cinétique

En 1965, Deal et Grove ont formulé une loi cinétique pour |’oxydation passive des matériaux a base
de silicium valide a la fois pour des atmosphéres séche et humide [Deal, 1965]. Dans ce modéle, on
considére que les procédés de diffusion interviennent des deux cotés de la couche d’oxyde

d’épaisseur xo, a savoir aux interfaces oxyde/matériau et oxyde/atmospheére. Cette loi linéaire-

parabolique s’exprime de la facon suivante :
xot+ Axo = B(t + 7) 3.4

ou t est le temps d’oxydation et 7z, un terme correctif a ajouter si la surface de SiC présente déja
une couche d’oxyde et qui correspond au temps nécessaire pour former cette couche. La diffusion
des especes oxydantes a travers la couche d’oxyde est exprimée selon la premiére loi de Fick. Aussi,
le modeéle prend en compte le transport de la phase gazeuse vers |’oxyde et la loi de Henry pour la

réaction a l’interface.
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Les relations sont donc les suivantes :

B=2DeitC*/N 3.5
c* =kKpP 3.6
A = 2Deft (1/k + 1/h) 3.7

Avec B, la constante parabolique dans les unités (épaisseur de la couche)2/temps d’oxydation,
Deff, le coefficient de diffusion efficace de ’espéce oxydante dans les unités (épaisseur de la
couche)2/temps d’oxydation, Cx, la concentration d’équilibre de I’oxydant dans la couche, CO, la
concentration de ’oxydant a la surface de la couche, N, le nombre d’espéces oxydantes dans une
unité de volume de la couche, K est la constante de la loi de Henry et P, la pression partielle de
’oxydant. Finalement, A est un paramétre lié a k (la constante de la réaction a U'interface) et au

coefficient h (flux de I’espéce oxydante entrant dans la couche), comme détaillé sur la Figure 1.3.1.

y
Gas Oxide Si
Crale.
Co
X
< 0 > C;
Gas-to-oxide Diffusion Interface
transfer, in oxide, reaction,
Jy=h(C*-C,) C.-C: J3 = kC;
J w D o U
2 eff X,

Figure 1.3.1 : Modele pour ’oxydation des matériaux a base de silicium aux deux frontieres de la
couche d’oxyde. Extrait de [Deal, 1965].

Ainsi, la solution de I’équation (3.4) est :

x0 = (A/2) [(1 + (t + 7)/ (A2/4B))"2 -1] 3.8
Pour des temps longs (¢ + = > A2/4B), une couche d’oxyde épaisse est créée :

xo? = B(t + 1) 3.9

ainsi, I’oxydation du SiC suit une loi parabolique. Puisque B est proportionnel a Desf, la croissance
de Uoxyde est limitée par la diffusion des espéces oxydantes a travers celui-ci. Pour des temps

courts (¢t + 7 « A2/4B), une fine couche d’oxyde est obtenue selon :
x0= (B/A)(t + 1) 3.10

ou B/A est proportionnel a la constante de la réaction chimique se déroulant a Uinterface. Par
conséquent, un régime linéaire décrit la formation d’une couche d’oxyde fine du fait qu’elle est

controlée par les réactions a l'interface [Harris, 1975].
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En conclusion, les auteurs ont été capables de corréler cette relation a leurs données
expérimentales pour des températures comprises entre 700 et 1300°C et des pressions partielles en
oxygene comprises entre 0,01 et 0,1 MPa avec des épaisseurs de couches s’étalant de 30 a 2000 nm

et des espéces oxydantes telles que ’oxygéne et l’eau.

Précédemment, la plupart des auteurs avait recours a une loi de puissance empirique (xo" = kt),
avec n et k dépendant de la température, de la pression et de ’épaisseur de la couche d’oxyde
[Fuller, 1964]. Les paramétres A et B de ce nouveau modéle sont reliés aux constantes physico-
chimiques du systéme et sont déterminés expérimentalement. Le paramétre A dépend de la
température alors que B est proportionnel a la pression partielle de "’oxydant dans la phase gaz (0
ou H20). Ce modéle a été adapté a l’oxydation des matériaux SiC, notamment en prenant en

compte la désorption des espéces CO dans la cinétique de croissance de la silice [Song, 2004].

Egalement, on peut s’interroger sur l'influence de la température, de la pression et du rapport

molaire oxygene/eau sur la cinétique d’oxydation du SiC.

3.4.Parametres influant la cinétique d’oxydation

D’apreés le modeéle de Deal et Grove et les résultats de la littérature, la cinétique d’oxydation du SiC

s’effectue selon deux régimes :

- un régime dit parabolique lorsque le phénomeéne de diffusion est dominant, ce qui est le cas pour
des temps d’oxydation longs [Deal, 1965], [Harris, 1975], [Ramberg,1996],

- et un régime dit linéaire lorsque les réactions a linterface dominent par rapport aux
phénomeénes de diffusion de l’oxygéne, ce qui est vérifié pour des temps d’oxydation courts
[Deal, 1965], [Harris, 1975], [Costello, 1986], [Lu,1984], [Narushima,1989], [Ramberg,1996].

Suite a ces différents travaux, cing remarques principales sont formulées d’apres |’état de U’art :

i) La période d’induction n’a pas été prise en compte par le modéle de Deal et Grove. En effet,
entre 1100 et 1300°C, une croissance parabolique de la couche a été observée sur une période
de 60 minutes avant le retour a un régime de croissance linéaire. Ceci semble indiquer un effet
protecteur de la surface (ou de ’oxyde a la surface) du matériau au début de son oxydation
[Ervin, 1958], [Nakatogawa, 1954],

ii) Le mécanisme de diffusion du gaz dans la couche d’oxyde semble dépendant de la température
[Costello, 1986]. En effet, en dessous de 1350°C, la diffusion de |’oxygéne s’effectue sous forme
moléculaire alors qu’au dessus, les espéces diffusantes sont ioniques [Zheng, 1990]. D’apres

Jorgensen, l’espéce oxydante ionique pourrait étre l’ion superoxide O, [Jorgensen, 1962],

iii) La nature de la couche semble évoluer avec la température. A partir de 1200°C et pour des
temps longs, la silice amorphe cristallise en différents polymorphes tels que la cristobalite ou la

tridymite [Jorgensen 1959], [Jorgensen, 1961]. Ainsi, un ralentissement de la diffusion des
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v)

En

espéces a été observé a travers la couche cristalline a Uorigine de ’apparition du régime
parabolique [Narushima, 1989]. En effet, une diminution par un facteur 30 de la vitesse
d’oxydation a été calculée lorsque la couche est complétement cristalline [Ogbuji, 1997] et par
un facteur 5, de la diffusivité de ’oxygéne lorsque l’oxyde crystallise entre 1240 et 1500°C
[Rodriguez-Viejo, 1993],

L'étape cinétiquement limitante est supposée étre la diffusion de l’oxygéne au travers du
réseau de silice [Narushima, 1989]. Tout d’abord, Antill et Warburton révélérent que la
désorption des espéces carbonées a linterface oxyde/SiC ne dépendait pas de la pression
partielle de CO; dans l’intervalle 0,02-0,1 MPa [Antill, 1970], puis Zheng et al. confirmérent le
transport rapide des especes carbonées en dehors de la couche d’oxyde [Zheng, 1990]. Ainsi, il
semble peu probable que les étapes de désorption et diffusion des produits de réaction limitent
la croissance de la couche. Bien que ces observations soient contraires aux hypothéses de
Singhal [Singhal, 1976b] et Pultz [Pultz, 1967], elles sont appuyées par les conclusions d’une
simulation réalisée sur |’oxydation du SiC. En effet, le modéle obtenu montre que parmi les 10
réactions possibles, la diffusion de [’oxygene apparait comme ’étape limitante la plus probable
[Gavrikov, 2008]. Plus précisément, la diffusion des espéces interstitielles O; a travers la couche
d’oxyde est ’étape limitant l’oxydation du Si [Kajihara, 2005]. La diffusion de ’espéce O

s’effectue sous sa forme moléculaire plutot que dissocié en O atomique,

Enfin, les données expérimentales peuvent différer d’une étude a l’autre en fonction de la
nature et de la qualité des matériaux SiC utilisés. Il en résulte des vitesses d’oxydation qui sont

sensibles a la composition chimique et a la concentration des impuretés des matériaux SiC.

conclusion, nous pouvons résumer les études réalisées sur ’oxydation du SiC par le schéma

suivant de la Figure 1.3.2. D’apreés Jacobson, de multiples facteurs (sur le cercle) et la variété des

environnements chimiques de combustion rendent difficile I’appréhension du procédé d’oxydation

du matériau SiC [Jacobson, 1993]. C’est pourquoi des études fondamentales se sont concentrées sur

des matériaux et des atmosphéres oxydantes de grandes puretés (centre du cercle).

Other
oxidants

/ (COz Hzo)\
Impurities

(SO, HCI, Na, K), Thermal

transition metals \ /cycling
Isothermal

oxidation,
pure materials,

pure oxygen
Ceramic / \

additive Sio,
effects crystallization
\Long—term /
isothermal
effects

Figure 1.3.2 : Complexité des isothermes d’oxydation du SiC liée a la présence intrinséque de
contaminants et de différents environnements de combustion. Extrait de [Jacobson, 1993].
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D’apres les résultats issus de la bibliographie, il apparait que |’oxydation du SiC est influencée a la
fois par les propriétés intrinséques du matériau et par les conditions dans lesquelles sont réalisées
les expériences d’oxydation. Par exemple, il est intéressant d’étudier ’influence de l’eau dans le
processus d’oxydation, et ses effets sur la diffusion des espéces oxydantes et des produits de

réaction.

3.5.Effet particulier de l’eau sur la cinétique d’oxydation

Nakatogawa [Nakatogawa, 1954], Suzuki [Suzuki, 1957], puis Jorgensen et al. [Jorgensen, 1959],
[Jorgensen, 1961] ont étudié le role de l'eau lors de U’oxydation du SiC sous forme de poudre.
Jorgensen et al. remarquérent que la présence de vapeur d’eau accélérait la réaction d’oxydation
et la dévitrification de la couche amorphe. En effet, les expériences de Deal et Grove ont confirmé
que les cinétiques d’oxydation étaient plus rapides en voie humide et ont révélé que dans ces

conditions, [’espéce oxydante était la molécule d’eau [Deal, 1965].
Ainsi, la réaction du matériau SiC avec [’eau est la suivante :
SiC (s) + 3H20 (g) — SiO2 (s) + CO (g) + 3H2 (g) 3.11
Chaudhry a proposé que la réaction (3.11) est en compétition avec (3.12) [Chaudhry, 1989] :
SiC (s) + 4H20 (g) — SiO2 (s) + CO2 (g) + 4H2 (g) 3.12

En effet, [’analyse des électrons Augers (AES) des matériaux oxydés sous vapeur d’eau a révélé un
taux de C a Uinterface oxyde/SiC supérieur a celui obtenu par oxydation séche. Par conséquent, la
couche d’oxyde se formant dans un environnement humide capte une plus grande quantité de
matiéres carbonées. L’auteur en déduit que la molécule de CO; est majoritairement produite par
rapport a CO puisque son diameétre est plus grand, et que, par conséquent, la probabilité qu’elle
soit piégée dans la couche est plus grande. Une autre possibilité pour expliquer le haut taux de C
observé a linterface oxyde/SiC est que, les cinétiques de l’oxydation en voie humide étant

nettement supérieures, une grande quantité de produits est générée a cette interface.

Dans les deux cas, une couche d’oxyde perméable se forme, de facon identique a |’oxydation en

voie séche. Par conséquent, on s’interroge sur les cinétiques de formation de la couche.

3.5.1.Compétition de deux régimes d’oxydation

Le premier est le régime d’oxydation passif développé par Deal et Grove et qui est valide sous
atmosphére humide. A partir de celui-ci, le calcul de la solubilité de O; a travers la couche montre
une valeur mille fois plus faible que pour l’eau [Deal, 1965]. En d’autres termes, une teneur en eau
aussi faible que 25 ppm dans loxygéne affecte les cinétiques d’oxydation a la fois de surface

(régime linéaire) et de diffusion (régime parabolique).
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Le second est le régime d’oxydation mixte développé par Rosner et Allendorf [Rosner, 1970], Opila
et al. [Opila, 1997a], [Opila, 1997b], [Opila, 2000], [Opila, 2002] et, enfin Opila [Opila,2003],
d’aprés le modéle cinétique paralinéaire de |’oxydation du Cr et des alliages Fe-Cr [Tedmon, 1966].
Dans ce modeéle, les procédés de diffusion et de réaction a linterface oxyde/atmospheére
interviennent simultanément aux deux frontiéres de la couche d’oxyde. En conséquence, |’épaisseur

de la couche atteint une limite.

Entre 1200 et 1400°C, dans un mélange gazeux a 50% volumique H20/0,, SiC peut étre oxydé selon
la réaction (3.11) et sa couche de silice, volatilisée selon la réaction (3.13) [Rosner, 1970], [Opila,
1997a], [Opila, 1997b], [Opila, 1999], [Opila, 2000], [Opila, 2002], [Opila,2003] :

Si02 (s) + 2H20 (g) = Si(OH)4 (g) 3.13

Celles-ci entrent directement en compétition avec les réactions d’oxydation (3.1) et (3.2). La
cinétique de la réaction (3.11) est décrite par une constante parabolique exprimant la formation de
’oxyde alors que celle de la réaction (3.13) est décrite par une constante linéaire représentative de
la volatilisation de ’oxyde. Puis, lorsque la durée d’oxydation et/ou la vitesse de volatilisation sont
élevées, ces deux constantes sont égales et définissent I’état de récession du matériau pour lequel
’épaisseur de la couche d’oxyde est maximale. Ce modeéle est utilisé en fonction des conditions
expérimentales telles que la température, la pression, le débit de gaz et la durée d’oxydation. En
effet, lorsque la pression et le débit de gaz sont faibles, la volatilisation de la couche peut-étre
négligée et sa croissance suit un régime parabolique. Au contraire, sous haute pression, la
volatilisation de la couche de silice est favorisée par des débits de gaz importants. Ainsi, de grandes
quantités de gaz sont libérées et la porosité de la couche augmente. Dans ce cas, le transport des
especes oxydantes s’effectue a travers les pores. La couche perd donc sa capacité a protéger le
matériau et son régime de croissance devient linéaire [Tortorelli, 2003]. On suppose que |’étape
cinétiqguement limitante est le transport des especes oxydantes a travers la partie dense de la
couche dont ’épaisseur reste constante avec le temps [More, 2000]. On peut alors s’interroger sur

’évolution de la cinétique d’oxydation du SiC sous atmosphére humide.

3.5.2.Parametres influant la cinétique d’oxydation en voie humide

D’aprés la littérature, il est difficile de déterminer précisément la nature de ’espece oxydante lors
de Uoxydation du SiC en présence d’eau. Deal et Grove [Deal, 1965], Cappelen et al. [Cappelen,
1981], et Ainger [Ainger, 1966] ont obtenu des vitesses d’oxydation identiques pour les mélanges
gazeux H20/N; (ou Ar) et H,0/0; et ont proposé que ’espéce oxydante est H,0. Cependant, [’ajout

d’oxygene peut affecter la cinétique d’oxydation du matériau SiC en voie humide [Opila, 1999].

En effet, la vitesse d’oxydation du mélange H,0/0; est supérieure a celle calculée en additionnant
les vitesses d’oxydation (diffusion et réaction) du SiC lorsque |’espéce oxydante est, premiérement,

’eau et, deuxiemement, loxygene [Irene, 1977]. Il existe alors une synergie lorsque ces deux
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espéces sont présentes. En opposition, Jorgensen et al. ont déclaré que les espéces oxydantes
étaient identiques dans le cas d’une oxydation sous air ou sous H,0/0; mais que la présence d’eau

modifiait la nature de la couche d’oxyde [Jorgensen, 1961].

A partir de 1200°C, la présence d’eau contribue en effet a la dévitrification de la silice amorphe qui
devient entiérement cristalline (sous la forme de la cristobalite) a 1400°C [Opila, 1999]. Dans une
atmosphére composée a 50 %vol. d’eau, la vitesse de cristallisation de la couche de silice est alors
deux fois plus rapide que dans une atmosphére séche, indépendamment de la température [Opila,
1999]. Egalement, il a été montré que la variation de la teneur en eau dans l’atmosphére (de 10 a
40 %vol.) n’influencait pas la vitesse de cristallisation de la couche de silice [Maeda, 1988]. Par
conséquent, il en est conclut un effet plus important de la présence d’impuretés [Ogbuji, 1995] sur
les cinétiques d’oxydation du SiC en voie humide [Opila, 1999]. En effet, ces impuretés peuvent
modifier la structure et la composition du réseau de la phase silice et mener a [’augmentation de sa

perméabilité aux espéces oxydantes [Ainger, 1966], [Wagstaff, 1966].

En conclusion, plusieurs phénomenes sont en compétition lors de ’oxydation du SiC sous
atmosphére humide d’ou ’obtention de résultats expérimentaux contradictoires. Par exemple, il
apparait que la présence d’eau renforce les propriétés barriéres de la couche d’oxyde bien que les

cinétiques d’oxydation du SiC sont plus élevées en voie humide qu’en voie séche.

Finalement, on s’interroge sur le phénomene a l’origine de ces cinétiques d’oxydation tres élevées
[Jorgensen, 1961], [Singhal 1976a], [Ogbuji, 1995].

Une premiere explication réside dans le fait que la vitesse de diffusion de ’eau dans la silice est
100 fois plus faible que celle de ’oxygéne alors que sa solubilité est mille fois supérieure [Deal,
1965]. En effet, Cappelen et al. ont proposé que la solubilité élevée de |’eau était due a sa grande
réactivité avec la silice [Cappelen, 1981] tel que [Moulson, 1961], [Wagstaff, 1968] :
/H /H
0, o 7
Si Si + HO — Si Si
1N /1N VNV BN 3.14
Cela est en accord avec les observations de Antill et Warburton qui ont montré que la diffusion de
’eau a travers la couche d’oxyde s’effectuait sous la forme d’ion hydroxydes [Antill, 1970].
Finalement, la dissolution et la réaction de l’eau avec la couche d’oxyde semble étre la clef pour
comprendre le processus d’oxydation du SiC en voie humide. En effet, lorsque les groupes Si-OH se
forment, d’aprés le modéle de Doremus [Doremus, 1969], le réseau se relache et, en conséquence,
la viscosité, la densité [Hetherington, 1962] et le coefficient de dilatation thermique [Briickner,
1971] de la silice augmentent. Ainsi, il est envisageable que le réseau se modifie suffisamment pour
faciliter la diffusion de plusieurs especes oxydantes, soit H20 et Oz, a travers la couche. Ceci est en
accord avec Irene et Ghez qui ont proposé que le role de H,O était double dans la cinétique

d’oxydation du SiC, avec un premier effet oxydant et un second, permettant la participation des
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especes 0; a oxydation [Irene, 1977]. Les cinétiques s’en trouvent donc accélérées lorsque la

molécule d’eau est présente lors de |’oxydation du SiC.

3.6.Conclusion

D’aprés la littérature, 'oxydation du SiC dépend de plusieurs parameétres soit intrinséques au
matériau (présence d’impuretés), soit liés a son environnement (présence d’eau et cristallisation de
la couche de silice), soit au mécanisme d’oxydation (diffusion moléculaire ou ionique et influence
de la nature des espéces oxydantes) en plus des paramétres opératoires (température, pression
partielle des espéces oxydantes et durée d’oxydation). Le modéle de Deal et Grove semble
s’adapter a la plupart des résultats expérimentaux des différentes études de la littérature mais
deux limites apparaissent. Tout d’abord, sous atmosphéres séche et humide, bien qu’une période
d’induction soit observée pour des durées d’oxydation inférieures a 60 minutes, le modéle ne
permet pas d’en tenir compte et il semble difficile d’expliquer son origine. La seconde limite est
pertinente lorsque l’oxydation est réalisée en présence d’eau. En effet, un nouveau modéle dit
d’oxydation mixte permet de rendre compte de la volatilisation de la couche d’oxyde en espéces du
type Si(OH)4. Ce phénomeéne n’est pas négligeable pour des températures supérieures a 1200°C et

pour des durées d’oxydation et des pressions élevées.

En conclusion de toutes ces études, il apparait que la capacité élevée de perméation de la molécule
d’eau a travers les oxydes par rapport a l’oxygene soit liée a sa grande réactivité avec les liaisons
du réseau telles que Si-0-Si. En effet, la diffusion de la molécule a travers la silice par incorporation
de liaisons Si-OH pourrait expliquer la rapidité des cinétiques d’oxydation sous atmosphére humide.
De plus, la présence d’eau ou d’impuretés méne a des observations identiques. Premiérement, elles
ont toutes deux tendance a modifier le réseau de la silice ce qui le rend plus perméable aux
espéces oxydantes. Deuxiémement, elles accélérent les vitesses de cristallisation de la couche dont
le caractére protecteur augmente, ce qui méne a un ralentissement des cinétiques d’oxydation qui
semble en compétition avec le phénoméne de relachement du réseau oxyde qui meéne a

’accélération des cinétiques d’oxydation.

On peut alors se demander si de tels phénomeénes sont observés lorsque le SiC est au contact d’un
milieu aqueux. Dans la prochaine partie, nous détaillerons quelques modéles de la littérature
permettant d’expliquer la réactivité du SiC selon différents mécanismes en fonction des conditions

de température et pression en milieu aqueux.
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4. Réactivité du SiC en milieu aqueux

Dans un milieu hydrothermal, la dégradation du SiC peut s’effectuer au travers de plusieurs
réactions chimiques. Ainsi, nous commencerons par présenter les propriétés physico-chimiques de

tels milieux avant de décrire deux modeéles de la réactivité du SiC.

4.1.Introduction aux propriétés du milieu hydrothermal

Tout d’abord, le mot « hydrothermal » permet de caractériser un milieu composé de molécules
d’eau dont la température et la pression sont supérieures aux conditions ambiantes (T > 25°C et P >
0,1 MPa) dans un sytéeme fermé [Byrappa, 2013]. En fonction du couple T & P, le milieu
hydrothermal peut-étre composé d’eau a l’état liquide, vapeur ou dans des conditions
supercritiques. Ainsi, ces milieux méritent d’étre définis afin de connaitre ’évolution de leurs

propriétés en fonction du couple T & P.

D’apres la Figure 1.4.1, ’eau existe sous différentes phases : solide, liquide et vapeur en fonction
de T & P. Ainsi, ’eau démontre des propriétés physiques et structurelles différentes puisque la
température et la pression sont des parameétres agissant sur la mobilité des molécules au travers du

mouvement brownien et sur la distance entre les molécules, respectivement.

Density = liquid
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Figure 1.4.1 : Diagramme de phase Pression-Température de ’eau pure. PT est le point triple (Ter =
0,01°C, Ppr = 612 Pa) et PC le point critique (Tc = 374°C, Pc = 22,1 MPa). Les molécules d’eau sont
dessinées schématiquement (vue plane) pour chaque état - solide, liquide et gaz - et pour les
conditions supercritiques. Extrait de [Loppinet-Serani, 2008].

Par ailleurs, a haute température et haute pression, soit au dela de ses coordonnées supercritiques,
’eau est dite dans des conditions supercritiques. Ses propriétés physico-chimiques évoluent alors de

facon continue des propriétés de I’eau sous forme liquide jusqu’aux propriétés caractéristiques de
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la phase vapeur. D’apreés le Tableau 1.4.1, I’eau supercritique a 400°C et 50 MPa posséde une densité
élevée proche de celle d’un liquide alors qu’en abaissant la pression a 25 MPa, sa densité diminue
et devient proche de celle d’un gaz. En conséquence, sa constante diélectrique €, son produit

ionique pKw, et sa tension de surface diminuent et sa diffusivité augmente.

Tableau 1.4.1 : Propriétés physico-chimiques de ’eau en fonction des conditions de température et
pression. Extrait de [Broll, 1999]. Note : « P & T » signifie « Pressure & Temperature ».

Room P & T water Subcritical water Supercritical water Superheated steam
T[°C] 25 250 400 400 400
p [MPa] 0.1 5 25 50 0.1
plgem=?] 0.997 0.80 0.17 0.58 0.0003
€ 785 27.1 5.9 10.5 1
pKw 14.0 11.2 19.4 11.9 -
¢, [kTkg K] 4.22 4.86 13 6.8 2.1
7 [mPas] 0.89 0.11 0.03 0.07 0.02
A[mWmK] 608 620 160 438 55

Une seconde particularité de ces fluides est que leur longueur de corrélation est intermédiaire a
celle d’un liquide et celle d’un gaz. C’est-a-dire qu’il existe, a la fois, des micro-domaines pour
lesquels les propriétés du fluide sont proches de celles d’un liquide et des micro-domaines pour
lesquels les caractéristiques du fluide sont proches de celles d’un gaz. En conclusion, la versatilité
des fluides supercritiques en font des milieux réactifs efficaces pour diverses applications qui sont

résumées en Annexe 1.

4.2.Positionnement des études de la littérature dans un diagramme
PT

Les fenétres en pression et température de trois modéles extraits de la littérature sont
représentées sur le graphique de la Figure 1.4.2 et seront détaillés dans les prochaines sections. Ils
ont été choisis de telle sorte a mieux comprendre la réactivité du SiC dans des solutions aqueuses et

s’averent étre des références importantes par rapport aux objectifs de la these.

Le premier modeéle de Yoshimura et al. a été établi dans des conditions trés sévéres et sur des
périodes allant jusqu’a 72 heures pour lesquelles les réactions d’oxydation créaient une couche de
silice [Yoshimura, 1986]. Dans les milieux aqueux, des réactions d’hydrolyse peuvent également
avoir lieu comme ’a montré Hirayama et al. [Hirayama, 1989]. En effet, dans le domaine
souscritique de ’eau, ’attaque du SiC dépend a la fois du pH des solutions chauffées et de la

présence ou non d’oxygene.

Dans un dernier modéle décrit en détail dans I’Annexe 2, dans des conditions T & P ambiantes,
Allongue a proposé un mécanisme d’hydrolyse permettant d’expliquer la dissolution de cristaux de
Si dans des solutions basiques par une technique microscopique in situ [Allongue, 1992]. Quant aux

matériaux SiC, aucun modéle de réactivité n’est proposé dans la littérature.
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Figure 1.4.2 : Diagramme de phase P, T permettant de positionner les études sur la réactivité du SiC
dans des milieux aqueux en fonction de la fenétre en température et pression et d’apres la
littérature. Pc : Point critique de !'eau.

Finalement, la corrosion hydrothermale du SiC, terme utilisé dans la littérature pour rendre compte
de sa dégradation en milieu aqueux, peut conduire a la formation d’une couche de silice ou de
composés hydrosolubles. En fait, la faible résistance des matériaux a la corrosion est due a la
formation de produits de réaction stables. Ainsi, la dégradation du SiC ne dépend pas seulement de

sa composition mais également de sa microstructure [Kim, 2003].
En conditions hydrothermales, elle s’effectue selon plusieurs étapes comprenant :

1. une réaction aux joints de grain,
2. le transport de l’eau le long des joints de grain vers le matériau céramique « bulk »,

3. des réactions avec les grains céramiques, comme détaillé sur la Figure 1.4.3.

Ho0

Grain Grain-boundary phase

Figure 1.4.3 : Représentation de la dissolution des joints et des grains des phases SiC (tels que les
silicates) et transport de l’eau jusqu’au matériau « bulk ». Extrait de [Gogotsi, 1994a].

Ces réactions endommagent les propriétés mécaniques du matériau et plusieurs modéles ont été

proposés pour comprendre ’interaction eau/SiC.
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4.3.Modele de Yoshimura (500 < T(°C) < 800 et 10 < P(MPa) < 100)

D’apres les études précédentes sur |’oxydation seche et humide du SiC [Nakatogawa, 1954], [Ervin,

1958], [Adamsky, 1959], son interaction avec le milieu hydrothermal est telle que :
SiC (s) + 3H20 (g) — SiO2 (s) + CO (g) + 3Hz (g) 3.11
SiC (s) + 4H20 (g) — SiOz (s) + COz (g) + 4H2 (g) 3.12

Cependant, Yoshimura et al. ont reporté la formation d’un grande quantité de CH4 par rapport au

COz [Yoshimura, 1986]. Il a alors proposé le mécanisme suivant [Singhal 1976a] :
SiC (s) + 2H,0 — SiO2 (s) + CH4 (g) 4.1

D’apreés leurs résultats expérimentaux, aucune réaction ne se déroule en dessous de 500°C méme
sous une pression de 100 MPa. Cependant, une prise de masse de ’échantillon est observée a partir
de 10 MPa et 500°C qui est caractéristique de la transformation du SiC en SiO,. La silice forme alors
une couche qui enrobe la surface des grains de SiC et cristallise en cristobalite et tridymite au

dessus de 700°C. Ces observations sont résumées sur le schéma du modeéle de la Figure 1.4.4.

H20

amorphous

S107

(a)

Sif, +2H0 —3=S102 + CHy

Figure 1.4.4 : Représentation schématique du modéle de |’oxydation hydrothermale d’une poudre de
SiC dans l’eau sous haute pression et haute température. Extrait de [Yoshimura, 1986].

Apreés formation de la couche d’oxyde sur le matériau, sa croissance n’est possible qu’a condition
que les especes oxydantes (H20 ou 02) et les produits générés (CH4) puissent diffuser vers U'intérieur
et Uextérieur de la couche, respectivement. De plus, il est probable que les espéces non polaires
rencontrent des difficultés pour diffuser hors de la couche de silice qui posséde un caractére
hydrophile. Ainsi, le processus d’oxydation pourrait étre contrélé par la diffusion de l’espéce CH4 ou

des espéces carbonées et hydrogénées, si CH4 se dissocie.
Il en résulte une oxydation hydrothermale du SiC en deux étapes simultanées :
SiC (s) + 2H,0 — SiO2 (s) + CH4 (g) 4.1

CHa (g) + 202 (g) — CO2 (g) + 2H20 4.2
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ou :
SiC (s) + 4H20 (g) = SiOz (s) + COz (g) + 4Hz (g) 3.12
4H; (g) + 202 (g) — 4H:0 4.3

En effet, a haute température, la réaction (3.12) est favorisée par rapport a la réaction (4.1).
Finalement, ’oxydation du SiC s’effectue donc selon un mécanisme en deux étapes (4.1 + 4.2) ou

(3.12 + 4.3) au lieu d’ une seule étape (4.4) :
SiC (s) + 202 (g) — SiO2 (s) + CO2 (g) 4.4

Finalement, Yoshimura et al. ont calculé des énergies d’activation de la réaction (4.1) sous 10 MPa
(194 KJ/mol) qui sont plus importantes que sous 100 MPa (167 KJ/mol). Les auteurs ont proposé
gu’une pression élevée favorisait |’oxydation hydrothermale du SiC puisque que les valeurs des
énergies d’activation de leur procédé étaient légérement inférieures a celles obtenues lors de
’oxydation séche (au dessus de 200 kJ/mol). Finalement, les auteurs ont supposé que la
pressurisation du systeme n’affectait pas le mécanisme d’oxydation du SiC et que les espéces

oxydantes étaient différentes de celles sous atmosphére seche.

D’apreés les auteurs, les réactions (4.1 + 4.2) ou (3.12 + 4.3) devraient étre plus rapides que la
réaction (4.4) puisqu’il a été montré que ’eau diffusait plus rapidement que l’oxygéne a travers la
couche de silice. Par conséquent, les cinétiques d’oxydation du SiC sont plus élevées lorsque ’eau

est présente. Cependant, Hirayama et al. ont proposé une autre explication [Hirayama, 1989].

4.4.Modele de Hirayama (T = 290°C dans une autoclave)

Hirayama et al. ont étudié le comportement de céramiques SiC immergées pendant 72 heures dans
des solutions aqueuses de différents pH et chauffées a 290°C [Hirayama, 1989]. Les matériaux
subissent une perte massique avec le temps qui se révele étre dépendante du pH, et ce, de fagon

plus marquée pour les solutions oxygénées que pour celles désoxygénées (Figure 1.4.5).

A partir du modéle présenté par Yoshimura et al., ’oxydation du SiC s’effectuerait selon la réaction
(4.1). Celle-ci contribue a l’augmentation de la masse de |’échantillon et s’oppose aux observations
de Hirayama et al. En effet, les échantillons subissent une perte de masse pouvant s’expliquer par

la dissolution de la silice dans ’eau :
Si0; + H20 = H3Si03 = HSiO3” + H* = SiO3% + 2H* 4.5

Ainsi, les deux protons générés par la réaction permettent de comprendre la dépendance de la

dégradation du SiC avec le pH des solutions aqueuses.

Plus le pH augmente, plus la réaction se déplace vers la droite et plus la perte de masse du SiC est
importante. En effet, les valeurs maximales des vitesses de dissolution de la silice ont été obtenues

pour les solutions les plus basiques.
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Figure 1.4.5 : Evolution de la perte de masse de ’échantillon en fonction du temps d’exposition,
pour une solution oxygénée ([0:] dissout égale a 32 ppm) a 290°C, a un pH de 4 et 10. Extrait de
[Hirayama, 1989].

De plus, lorsque 'oxygeéne est dissout dans le milieu, les réactions suivantes peuvent également
contribuer a l’oxydation du SiC :

SiC (s) + 202 (g) — SiOz (s) + COz (g) 4.4
CHa4 (g) + 202 (g) — CO2 (g) + 2H20 (g) 4.6
CH4 (g) + 202 (g) — 2H* (aq) + CO3?% (aq) + H20 (aq) 4.7

Les réactions (4.1) et (4.4) contribuent au gain massique de |’échantillon de méme que la réaction
(4.7) peut déplacer ’équilibre de la réaction (4.1) vers la droite et contribuer a un gain massique
plutdt qu’a des pertes. Cependant, les auteurs n’ont pas expliqué comment la présence d’oxygeéne
dans le milieu aqueux pouvait générer des pertes massiques bien supérieures a celles obtenues dans
des milieux sans oxygene. Puisqu’aucune couche de silice n’est identifiée a la surface, il semble
gu’elle ne soit pas formée lors de la dégradation du matériau. Un nouveau modéle a alors été

proposé avec la formation d’une silice hydrosoluble peu adhérente a la surface du SiC (Figure 1.4.6).

Solutions désoxygénées
acide (4.8)  SiC + 4H;0 = Si(OH)s + CHa Hypothése de la formation
basique (4.8)  SiC + 4H,0 = Si(OH)4 + CHg4 d’une silice hydrosoluble :

(4.9)  Si(OH)a4 = HySi04% + 2H*
(4.8 +4.9)  SiC + 4H;0 = H,Si042 + 2H* + CHa4

Hydro -silica-
sol
Solutions oxygénées \.
acide (4.10) SiC + 20, + 2H,0 = Si(OH)4 + CO; SiC \ H,0
basique (4.10) SiC + 20 + 2H0 = Si(OH)4 + CO2 |
(4.11) Si(OH)4 + CO; + H20 = H3SiO4 + CO3% + 4H* A
(4.10 + 4.11)  SiC + 20; + 2H;0 = H3Si04 + CO3% + 4H* /

Figure 1.4.6 : Modéle de dissolution et des réactions lors de ’immersion du SiC dans de l’eau
oxygénée et désoxygénée a 290°C, selon ’hypothése qu’une silice hydrosoluble se forme a la place
d’une couche d’oxyde solide. Extrait de [Hirayama, 1989].
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Les réactions globales de I’oxydation du SiC dans un milieu basique sont :
- Pour des solutions désoxygénées (4.8 + 4.9) :

SiC (s) + 4H20 (aq) = HySi04% (aq) + 2H* (aq) + CH4 (g) 4.12
- Pour des solutions oxygénées (4.10 + 4.11) :

SiC (s) + 202 (aq) + 2H20 (aq) = H3SiO4 (aq) + CO3* (aq) + 4H* (aq) 4.13

Dans des conditions de température et pression basses, le modeéle développé par Hirayama et al.
montre que la corrosion hydrothermale du SiC ne produit pas toujours une couche de silice
protectrice a sa surface, contrairement au modéle de l’oxydation hydrothermale développé par
Yoshimura et al. qui s’applique dans des conditions de température et pression élevées. Ici, la

dégradation du SiC s’explique par la formation d’une silice hydrosoluble.

De facon surprenante, lors de la corrosion hydrothermale du SiC, loxygéne présent en faible
quantité intervient dans de multiples réactions. Par exemple, il réagit avec le SiC pour produire de
la silice, d’aprés I’équation (4.4), et également avec CH4 (4.7) qui est un produit de réaction issu de
’oxydation du SiC par ’eau (4.1). Contrairement a cela, ’eau ne joue pas le role d’espéces
oxydantes mais intervient dans la dissolution de la silice créée, ce qui déplace ’équilibre de la

réaction (4.5) vers la droite.

Pour conclure, la production d’une couche d’hydroxyde de silicium nous permet de comprendre
pourquoi les vitesses d’oxydation du SiC sont trés élevées dans les milieux aqueux. De plus,
Uintervention multiple de 'oxygéne dans ce processus pourrait étre une des explications

concernant les pertes massiques importantes du matériau dans des solutions oxygénées.

Il apparait alors une preuve de ’existence d’une synergie entre l’eau et ’oxygéne. Finalement, le
modeéle de dissolution du SiC dépend du pH du milieu, donc la corrosion s’effectue au travers de
réactions d’hydrolyse. Pour mieux comprendre les réactions d’hydrolyse des atomes de Si par l’eau
nous nous sommes intéressés a une étude réalisée par Allongue [Allongue, 1992]. Celui-ci a proposé
un modele de dissolution du cristal de Si dans une solution basique qui démontre une bonne
corrélation avec le modéle de dissolution du SiC proposé par Hirayama et al. A partir de ce modéle
qui est détaillé en Annexe 2, le cristal de Si peut étre remplacé dans l’équation (4.20) par notre

matériau SiC tel que :
SiC (s) + 20H" (aq) + 2H20 (aq) — [Si04H:]* (aq) + CH4 (g) 4.21

Du méthane serait donc relargué a la place de ’hydrogéne. Puis, si ’eau est seule a participer a

’oxydation, |’équation se transforme alors :
SiC (s) + 4H,0 (aq) — [SiOsH2]* (aq) + 2H* (aq) + CH4 (g) 4.22

La réaction (4.22) est alors identique aux réactions de dégradation du SiC établies par le modéle de

Hirayama pour des solutions désoxygénées, ce qui tend a valider ce dernier modéle.
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4.5.Conclusion

Tout d’abord, nous avons mis en avant les spécificités de l’eau sous différentes conditions de
température et pression. Dans ce contexte, nous avons pu détailler les résultats issus de la

littérature concernant ’interaction du matériau SiC avec différents milieux aqueux.

Trois modéles ont donc vu le jour afin d’étudier leur réactivité dans des environnements chimiques
différents du fait de leur utilisation en tant que piéces de haute-performance et qui sont soumises a
d’importantes contraintes mécaniques dans des atmosphéres agressives. La compréhension de ces
phénomeénes permettra de proposer des solutions a deux niveaux : soit avec une action sur le
phénomeéne en lui-méme pour tenter de l’annihiler, ou soit une action sur le matériau SiC pour

améliorer sa résistance.

Le premier modele d’oxydation hydrothermale du SiC développé par Yoshimura et al. méne a la
formation d’une couche d’oxyde au travers de laquelle les espéces oxydantes et celles issues de la
réaction doivent diffuser. Les auteurs en concluent que la grande réactivité de ’eau avec la silice
permet aux espéces oxydantes, H,0 et Oz, de diffuser plus rapidement a travers SiO, en corrélation
avec le modeéle de diffusion-réaction a travers les oxydes élaboré par Doremus. Quant au modéle
développé par Hirayama, il ne considére pas la formation de la couche d’oxyde a la surface du
matériau mais propose celle d’une silice hydrosoluble qui est peu ou non protectrice. Bien que sa
présence n’a pu étre confirmée, ce modéle corréle avec celui de la dissolution du cristal de Si dans
une solution basique proposée par Allongue. En effet, les hydrolyses successives des atomes de Si

meénent a la formation de [’acide silicique, de forme Si(OH)4, qui est hydrosoluble.

Ces études soulignent U'existence de différentes réactions avec le matériau SiC dans un milieu
aqueux et la possibilité de favoriser ’'une d’entre elles en fonction des conditions opératoires. Il
apparaitrait intéressant d’exploiter cette réactivité pour modifier la fonctionnalité de surface de
tels matériaux. C’est ainsi que, dans la littérature, les études de corrosion hydrothermale ont laissé
place a l’étude et au développement de traitements de surface des matériaux SiC en conditions
hydrothermales. Par exemple, il a été montré la possibilité de générer une couche de C a leur

surface. Ceci fera donc l’objet de la partie suivante.
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5. Applications a la formation de couches de carbone

Dans la continuité des travaux de Yoshimura et al., Gogotsi et al. ont étudié la dégradation de
céramiques a base de Si dans des milieux hydrothermaux sous haute température (400 a 800°C) et
pression (10 a 100 MPa) [Gogotsi, 1994a]. Gogotsi et al. ont démontré qu’il était possible de
controler les réactions de dégradation du SiC et de fonctionnaliser leur surface [Gogotsi, 2000]. En
effet, le procédé hydrothermal permet ’attaque sélective des atomes de Si a l'origine de leurs

nouvelles propriétés de surface, comme illustré sur la Figure 1.5.1 :

Carbon
T T CGamon
. Untreated =
Metal Carbide < . —
Metal Carbide Metal Carbide
(@) (b)

Figure 1.5.1 : Revétement carboné obtenu par a) déposition en phase vapeur (CVD) et b) attaque
sélective du carbure en conditions hydrothermales. Extrait de [Gogotsi, 2000].
Par comparaison avec la technique de dép6t en phase vapeur, ce procédé permet la formation du
film directement a partir de la surface de la fibre, limitant ainsi les problemes d’adhésion. Nous
allons tout d’abord détailler les réactions chimiques se déroulant lors de ce traitement, puis nous
étudierons la croissance de la couche en fonction des conditions opératoires pour, finalement,

terminer par le mécanisme.

5.1.Fonctionnalisation de surface du SiC avec une couche de C

Les travaux de Gogotsi et Yoshimura ont consisté a appliquer le concept de traitement hydrothermal
supercritique aux céramiques SiC dans la continuité des recherches menées par Yoshimura et al.
[Yoshimura, 1986] et Hirano et al. [Hirano, 1989]. D’une part, Hirano et al. ont découvert la
capacité des matériaux carbonés a s’organiser sous forme de graphite dans un milieu hydrothermal
a 900°C et sous une pression de 1000 MPa. D’autre part, Yoshimura et al. ont remarqué que les

matériaux du type SiC pouvaient interagir avec le milieu hydrothermal a partir de 500°C et 10 MPa.

Ainsi, le traitement des matériaux SiC (sous forme d’un cristal ou d’une pastille a-SiC, de poudre a-
et B-SiC ou, encore, de plaquettes B-SiC) conduit a la formation d’un film de C lorsque la

température est supérieure a 500°C et entre 10 et 100 MPa [Gogotsi, 1994c], [Gogotsi, 1995b] :
SiC (s) + 2H20 — SiO2 (s) + C (s) + 2H2 (g) 5.1

Les auteurs ont également mis en évidence la formation de C a partir d’un autre matériau a base
SiC. En effet, le traitement de surface d’une fibre SiC de 1¢re génération en milieu hydrothermal est
possible entre 300 et 600°C sous 100 MPa [Gogotsi, 1995b].
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Cette attaque commence a partir de 300-450°C selon la réaction suivante :
SiCxOy (5) + (2-y)H20 — SiOz (s) + XC () + (2-y)Hz (g) 5.2

ou le C libre est responsable de la formation d’une couche riche en C. Cependant, plusieurs autres
phénomeénes pourraient étre a l’origine de la présence de C a la surface de matériaux de type SiC.

Trois sources ont été identifiées par les auteurs :

— Le C libre présent dans le matériau initial sous forme de USB, pour les poudres B-SiC et les fibres

de 1¢re génération (de types Nicalon et Tyranno),

— Le C pouvant précipiter de ‘fluides C-O-H’ qui se créent dans de telles conditions [Jacobson,
1995]. La formation de ces fluides sera abordée dans le chapitre IV, lors des rappels

bibliographiques sur les études de stabilité thermodynamique du matériau SiC,

— Le C issu de la réaction d’espéces carbonées générées in situ dans un fluide dont la phase

dominante est I’eau. Cela favoriserait la croissance de particules de diamant [Devries, 1990] :
CH4 + CO2 = 2C + 2H0 5.3

Puisque CH4 et CO; ne sont pas stables a haute température, la réaction est alors possible d’un

point de vue thermodynamique [Rumble, 1986].

En comparaison, le procédé CVD est généralement utilisé pour la production de tels films mais ne
permet pas un controle précis du dépot. De plus, les fibres peuvent étre légérement endommagées
lors de celui-ci. Ainsi, ce procédé hydrothermal présente l’avantage de générer un film de C par
croissance a la surface du matériau. Cependant, un de ses inconvénients majeurs est la mise en
oeuvre d’une gamme de pression élevée (jusqu’a 100 MPa soit 1000 bar). Néanmoins, il offre la
possibilité de traiter le matériau sous n’importe quelle forme (poudre, pastille, fibres, plaquettes
et cristaux) et de pouvoir controler la nature, les propriétés structurelles et |’épaisseur du film de

10-20 nm a 1-2 ym en fonction des conditions expérimentales.

5.2.Influence des parametres sur la formation de la couche de C

Linfluence des paramétres opératoires sur la formation de C en milieu hydrothermal est multiple :

i) La température et le temps de traitement modifient la nature de la couche. Un C amorphe peut

évoluer vers une structure graphitique sous des conditions extrémes,
ii) Dans des conditions trop extrémes, le taux de C tend vers un maximum,

iii) A haute température (> 600°C) et des temps longs (> 25 h), le C de la couche est oxydé. Dans

ces conditions, le milieu hydrothermal peut entrainer la gazéification du C selon :
2C (s) + 2H20 — CO2 (g) + CH4 (g) 5.3

C(s) +H0 - CO(g) +Hz2(g) 5.4
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C (s) + 2H20 (g) = CO; (g) + 2Hz (g) 5.5
3C (s) + 2H20 — 2CO (g) + CHa (g) 5.6

iv) Le rapport molaire H;0:SiC influe sur la quantité et la nature des produits. D’aprés les calculs

thermodynamiques réalisés a |’équilibre, il apparait que [Jacobson, 1995] :
- Pour des rapports molaires faibles (1:10), le C et la silice sont générés,

- Pour des rapports molaires intermédiaires (2:1), de méme, le C et la silice sont produit mais la
silice se dissout dans le milieu. En conséquence, |’équilibre de la réaction (5.1) peut se

déplacer vers la droite permettant une augmentation significative de |’épaisseur du film de C,

- Pour des rapports molaires élevés (10:1), ni le C ni la silice sont identifiés sachant que la
limite de résolution des analyses réalisées est de l’ordre du nanométre. Il se peut que le C ait

été oxydé par l’eau et la silice, dissoute par le milieu.

Egalement, il se peut que pour des rapports molaires intermédiaires et des temps longs, la silice
précipite dans le milieu [Kase, 1987]. Il existe alors une compétition entre les réactions d’oxydation
a basse température et en conditions hydrothermales. Pour mieux comprendre ce phénomeéne, un
traitement hydrothermal sur les fibres SiC a été réalisé a une température comprise entre 300 et
600°C sous 100 MPa et pendant 25 heures. Les auteurs remarquent la formation d’une couche riche

en C a leur surface selon la réaction suivante [Gogotsi, 1994d] :
SiC (s) + 2H,0 — SiO2 (s) + C (s) + 2H2 (g) 5.1

Cette réaction domine par rapport a la formation de la silice :

SiC (s) + 2H20 — SiO; (s) + CHa (g) 4.1
SiC (s) + 3H20 = Si0; (s) + CO (g) + 3Hz (g) 3.11
SiC () + 4H20 — SiO; (s) + COz (g) + 4Ha (g) 3.12

D’apres |’étude de la stabilité thermodynamique de la fibre avec ’eau, il semble que ’obtention de
C ne soit possible que lorsque le rapport molaire H20:SiC est de 2:1 [Jacobson, 1995], [Kraft, 1998].
En conséquence, la formation de silice et ’absence de C reportées dans le modéle développé par
Yoshimura et al. [Yoshimura, 1986] s’explique du fait d’un rapport molaire H,0:SiC faible (< 1:1).
Egalement, pour des rapports molaires plus importants (> 10:1), la silice formée est de type
hydrosoluble et le modéle développé par Hirayama et al. apparait valide [Hirayama, 1989].
Finalement, la présence ou ’absence de C sur la surface de la fibre est liée a la valeur du rapport
molaire H;0:SiC. Egalement, la prédominance des réactions engendrées lors du traitement (soit

[’oxydation SiC soit I’hydrolyse du SiC) dépend principalement de la température de traitement.

Gogotsi et al. ont donc identifié les réactions a ’origine de la modification de la surface d’une fibre
de 1¢ére génération en fonction de la température. A 300°C, la dissolution de la phase d’oxycarbure

de Si et de la silice commence puisque les résultats AES montrent |’absence d’atomes d’oxygene a
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la surface des fibres Tyranno. La réaction de corrosion étant lente, le traitement n’affecte pas les
propriétés mécaniques des fibres [Gogotsi, 1995c]. Puis, a partir de 400°C, une fine couche de C

faiblement protectrice se forme et la silice est dissoute dans le milieu de réaction selon :
SiCxOy (s) + (2-y)H20 — SiO2 (s) + xC (s) + (2-y)Hz2 (g) 5.7
Si0; (s) + H.0 — Si0s3? (aq) + 2H* (aq) 5.8

Ainsi, la phase d’oxycarbure se dégrade sérieusement, donc le module d’Young et la résistance a la
rupture de la fibre diminuent de méme que son diamétre effectif. A 500°C, la corrosion des grains
SiC cristallins méne a la formation d’un film dense et épais, d’aprés |’équation (5.1). La couche
ainsi obtenue est hautement protectrice et adhésive a la surface. Au dessus de 800°C, la silice qui
cristallise en cristobalite et quartz, posséde une cinétique de dissolution plus lente. Il en résulte
une croissance limitée de la couche de C. Puis, le traitement hydrothermal consomme entiérement

la fibre lorsque la température et la durée de traitement sont élevées.

Ainsi la température et le rapport molaire H,0:SiC utilisé lors du traitement hydrothermal

controlent la chimie de surface de la fibre. Comment s’effectue ’attaque de l’eau ?

5.3.Mécanisme du traitement hydrothermal

En premier, une étude approfondie des matériaux avant et aprés traitement a été réalisée par
spectroscopie Raman et Infra-Rouge a Transformée de Fourrier (FTIR), par analyse des électrons
Augers (AES) et par spectroscopie a rayons X a dispersion d’énergie (EDS) et des rayons X (RX). Tout
d’abord, la spectroscopie Raman révele la présence de liaisons C-C avec des atomes de C hybridés
sp3 a la surface du SiC aprés traitement hydrothermal [Gogotsi, 1996a], [Gogotsi, 1996b]. De plus,
plusieurs allotropes du C peuvent étre obtenus pour des traitements dont la température est
comprise entre 300 et 800°C et pour une pression inférieure a 500 MPa. Quant a la spectroscopie
FTIR, elle permet de révéler la présence de liaisons C-H et de liaisons C-C (C sp3). D’apres les
diffractogrammes RX et des électrons lors de ’analyse MET, la réflection a 2,06 A est assignée a la
diffraction des plans {111} du diamant alors que son signal n’est pas identifié sur le spectre Raman.
En effet, les auteurs n’ont pas observé la bande a 1332 cm! qui est caractéristique de la structure

cubique d’un diamant trés organisé [Badzian, 1993], et n’ont donc pas pu prouver sa présence.

Finalement, Gogotsi et al. ont tenté de justifier la création de liaisons sp3 et leur évolution vers
une structure cubique telle que celle du diamant lors du traitement hydrothermal du SiC [Gogotsi,

1996a] sur la base de plusieurs éléments :

i) La présence d’un bon substrat puisque la structure cubique du matériau B-SiC pourrait orienter

la croissance du C sous la forme cristalline du diamant,

ii) La formation d’hydrogéne au cours du traitement puisqu’il joue un role important dans la

croissance du diamant,
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iii) La présence de liaisons sp3 tétraédriques dans le matériau initial. En effet, aprés
réorganisation, ces liaisons pourraient donner lieu a un réseau cubique plutot que graphitique

pour des raisons énergétiques,

iv) L’oxydation préférentielle des liaisons sp2 par U’eau. Il se pourrait que ces réactions donnent

lieu a la formation de nucléi de C si l’on scinde la réaction (5.1) en deux, tel que :

SiC (s) + 2H20 = SiOz (s) + C (s) + 2H2 (g) 5.1
SiC (s) + 2H20 = SiO2 (s) + Csi) (s) + 4H" (g) 5.9
Csi) () + 4H* (8) = Cdiamant) (s) + 2Hz (g) 5.10

Avec Cgsi), un atome de C qui posséde encore une liaison avec un atome de Si et qui pourrait servir

de nucléi pour la croissance du diamant.

Pour démontrer cela, Gogotsi et Yoshimura ont étudié la synthése de diamant par croissance
hydrothermale [Gogotsi, 1995a]. Ils réussirent a synthétiser des diamants a partir de germes de
diamant sur une poudre B-SiC pour des températures de 700 a 750°C et des pressions comprises
entre 100 et 500 MPa. Plus tard, Gogotsi et Nickel utiliserent différents précurseurs afin de créer
des films et cristaux de diamant en conditions hydrothermales [Gogotsi, 1997b]. Ils sont parvenus,
notamment, a transformer du C amorphe en fins cristaux de diamant avec un faible rendement.
Dans ce cas-ci, la bande a 1330 cm™! apparait sur les spectres Raman des surfaces traitées. De plus,
ces régions cristallines ont été observées et identifiées par analyse MET bien qu’elles ne
représentent qu’un pourcentage massique faible (1%) de la poudre. Pour terminer, il a été montré
que la présence d’hydrogéne dans le milieu de croissance du C permettait de stabiliser sa

conversion en structure de type diamant [Gogotsi, 2001].

Enfin, la possibilité de créer du diamant a permis de mieux comprendre |’attaque des atomes de Si

du matériau SiC par le milieu hydrothermal et le mécanisme suivant est proposé (Figure 1.5.2) :

114 }I{ T‘ Le procédé s’effectue en trois étapes :
B Xl{ ? | 1. Interaction de la molécule H;0 avec la
T surface du matériau B-SiC,

Si—C—Si—C—Si—C - . .
[ I O 2. Stabilisation des chaines pendantes par

formation de liaisons C-H,

3. Création de silice hydratée et de H; suivie

\ par la formation de liaisons C sp3.

Figure 1.5.2 : Schéma 2D du mécanisme de la formation de diamant. Extrait de [Gogotsi, 1996a].

Du fait d’une gamme de pression trés élevée (jusqu’a 100 MPa), ’industrialisation de ce traitement

de surface hydrothermal est compromise.
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5.4.Conclusion

D’apres les études sur la réactivité du SiC en milieu hydrothermal, il apparait que les atomes de Si
sont attaqués sélectivement par l’eau supercritique et qu’il s’en suit la formation d’une couche

riche en C a la surface du matériau.

Cependant, le traitement hydrothermal proposé par Gogotsi et al. est trés sensible aux propriétés
physico-chimiques du milieu, mais également au rapport molaire H;0:SiC. En effet, il est possible
de favoriser certaines réactions en fonction des parameétres opératoires. Il en résulte |’observation
de différents phénomeénes a l’origine des quatre modéles de ’attaque du SiC par 'eau décrits

précédemment dont les réactions sont listées dans le Tableau I.5.1.

Pour tous les rapports molaires, il semble possible, a la fois, d’hydrolyser la phase cristalline SiC a
partir de 500°C et de produire du C et de la silice. Dans le cas d’une température inférieure a
500°C et un rapport molaire élevé, ’hydrolyse du SiC ne méne qu’a la formation de méthane et
d’espéces hydrosolubles de la silice. Alors que pour une température supérieure a 500°C, une
grande quantité d’eau permet d’augmenter a la fois la production de C et la dissolution de la silice.
Cependant, le C produit est directement consommé par des réactions d’oxydation et il est difficile
d’observer la formation de C a la surface de SiC. Pour des rapports molaires faibles, la quantité

d’eau étant faible, peu de C est produit et la silice n’est pas entiérement dissoute dans le milieu.

Egalement, aucune réaction n’est observée pour des températures inférieures a 500°C et le C est
oxydé de facon significative a partir de 600°C. Enfin, pour des rapports molaires intermédiaires, du
C peut étre obtenu suite a I’hydrolyse des phases amorphes et cristallines du matériau SiC, a partir
de 300°C, dans le premier cas, et de 500°C, dans le second. Egalement, la silice est dissoute sur
toute la gamme de température et le C est oxydé dés 500°C. Finalement, pour des rapports
molaires supérieurs a 1:1, le C peut précipiter a partir du fludie ‘C-O-H’ qui se forme dans le milieu

hydrothermal.

Dans tous les cas, la pression de référence reste tres élevée (100 MPa).
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6. Conclusion

Dans la premiére partie de ce chapitre, nous avons pu exposer clairement l’intérét grandissant des
matériaux CMCs de type SiC/SiC pour des applications de haute-technologie. Egalement, il a été
possible d’identifier une limite majeure a leur utilisation dans le domaine de |’aérospatial du fait de
leur instabilité sous différentes atmosphéres. En effet, il apparait nécessaire de développer de
nouvelles technologies permettant la modulation des propriétés physico-chimiques et structurelles
des revétements de surface des fibres SiC afin d’augmenter la résistance chimique des fibres et
d’optimiser leur compatibilité avec la matrice étant donné le role majeur de U'interphase sur la

performance des matériaux composites.

C’est pour cela que la seconde partie de I’étude bibliographique relate les avancées majeures liées
aux études mécanistiques et cinétiques de la dégradation des matériaux SiC a haute température
dans des atmosphéres de natures diverses. Tout d’abord, Deal et Grove ont établi un modéle
cinétique de U'oxydation du silicium dans des conditions d’oxydation en voies seche et humide
[Deal, 1965]. Lorsque le matériau est oxydé, le Si se transforme en silice et sa croissance suit deux
régimes. Le premier régime étant parabolique, un mécanisme de diffusion controle la croissance de
la couche d’oxyde contrairement au second qui est linéaire et dont ’étape limitante est la réaction
chimique a linterface oxyde/Si. Plusieurs études montrent que ce modéle permet de décrire le
comportement des matériaux SiC; il a ainsi été largement utilisé pour calculer les cinétiques

d’oxydation de ces matériaux en présence ou en [’absence d’eau.

Les études de la littérature révelent que les espéces oxydantes présentes dans une atmosphére
humide, a savoir O; et H,0, participent toutes deux a |’oxydation du SiC. En effet, la solubilité de
’eau dans la silice étant mille fois supérieure a celle de 'oxygéne et celui-ci possédant une
diffusion a travers la couche de silice 100 fois plus rapide que l'eau, il apparait que ces deux
molécules ont le pouvoir d’atteindre Uinterface oxyde/SiC. D’aprés certains résultats, il semblerait
que la présence de ces deux molécules explique I’accélération des cinétiques d’oxydation sous des
atmosphéres humides. En effet, [’eau peut faciliter le transport de |’oxygene a travers la couche du
fait de sa réaction avec la silice qui tend a diminuer son « étanchéité » vis-a-vis de l’oxygéne. La
réaction de l’eau avec la silice peut également former des espéces volatiles. Ainsi, les cinétiques de
croissance de la couche de silice sont modifiées et il est nécessaire d’introduire un nouveau
modele, le modéle paralinéraire qui décrit un régime d’oxydation dit mixte. Dans ce contexte, une

couche de silice peu dense, poreuse et faiblement protectrice se forme.

Comme nous le voyons plusieurs phénomeénes sont observés lors de ’oxydation du matériau en
présence d’eau. Nous pouvons alors nous interroger sur le role de ’eau et sa capacité a réagir avec
le SiC. Par conséquent, dans la troisiéme partie nous nous sommes concentrés sur trois modéles
expliquant les différents mécanismes qui apparaissent lorsque le SiC est en contact avec un milieu

aqueux.

46



Chapitre | : Etat de I'art

Tout d’abord, dans des conditions de température et de pression élevées, Yoshimura et al. ont
proposé que l’oxydation du matériau SiC menait a la formation de silice avec dégagement de CHs4
[Yoshimura, 1986]. D’un autre c6té, Hirayama et al. ont défini un mécanisme dans lequel le
traitement du SiC dans des solutions aqueuses chauffées a 290°C engendrait la formation d’une
couche non protectrice de silice hydratée [Hirayama, 1989] puisque la couche d’oxyde n’était pas
identifiée a la surface du matériau. Cependant, les produits de réaction n’ont pas été déterminés
de facon évidente. Néanmoins, le dernier modéle est en accord avec la formation d’une silice
hydratée sous la forme d’acide silicique. En effet, Allongue et al. ont élaboré un mécanisme de
dissolution d’un crystal de Si dans une solution basique par des étapes successives d’hydrolyse des
atomes Si [Allongue, 1993]. Ils ont montré également que ces réactions dépendent du pH en accord

avec les observations faites par Hirayama et al.

En conclusion, le comportement du SiC face a 'oxydation et U’hydrolyse est complexe puisque
plusieurs réactions sont en compétition. En effet, d’autres études sur le traitement hydrothermal
du SiC ont révélé que pour un rapport molaire H,0:SiC particulier, une couche riche en C se formait
a la place d’une couche de silice [Gogotsi, 1994c]. Ce revétement carboné trouve des applications
dans de nombreux domaines [Pierson, 1993] puisqu’il permet d’augmenter la capacité de frittage
des céramiques et, de controler leurs propriétés conductrices. Egalement, un film de C graphite
posséde un faible coefficient de friction et peut donc étre utilisé comme agent de lubrification alors
gu’un film de C diamant posséde des propriétés abrasives du fait de sa grande dureté et résistance.
De son coté, le carbone amorphe démontre des propriétés tribologiques intéressantes lié a un taux
de C sp3 élevé [Ahn, 2001]. Il fait partie de la catégorie des « Diamond-like Carbon » (DLC) et est
défini comme un C amorphe tétraédrique (t-aC) [Robertson, 2002]. Ces matériaux sont des
composants clefs de ’industrie du stockage numérique puisqu’ils sont processable sous la forme de
films trés fins, peu rugueux et démontrent des propriétés barriéres a ’érosion et la corrosion
[Neuville, 2014]. Etant donné que la taille des composants électroniques doit étre constamment
minimisée, |’épaisseur de ces films doit pouvoir ’étre également. Ainsi, la réduction de |’épaisseur
des films t-aC a quelques nanométres tout en maintenant une faible rugosité et des propriétés

barriéres et tribologiques apparait comme un véritable défi [Casiraghi, 2005].

On comprend mieux l’enjeu de la maitrise du procédé de traitement des matériaux SiC a produire
des films de C de bonnes qualités et aux propriétés modulables. Par exemple, dans le cas des
composites a matrice céramique, U'interphase carbonée existante entre la fibre et la matrice doit
pouvoir étre optimisée en terme de rugosité, porosité, épaisseur et de compatibilité chimique
(composition) afin que le composite puisse jouir des propriétés de renforcement des fibres. Le
procédé développé par Gogotsi et Yoshimura s’avére intéressant; de plus, il s’adapte a toutes
formes de matériaux SiC (poudre, cristaux, plaquettes, fibres ou substrats) et de cristallinités
(cristaux uniques ou grains, forme a- et B, et fibre amorphe). Son inconvénient majeur est la

sévérité des conditions de température (500 < T(°C) < 800) et de pression (10 < P(MPa) < 100)

47



Chapitre | : Etat de I'art

employées qui a limité les essais a plus grande échelle (avec de plus gros volumes) et, ainsi,

’industrialisation du traitement.

Sur la base de cette étude bibliographique, nous proposons dans la suite de ce manuscrit, |’étude
d’un procédé de traitement de fibres SiC de 1¢ génération dans des conditions hydrothermales
moins extrémes que celles déja proposées en vue de développer un traitement de surface efficace

et potentiellement industrialisable.

100 q-m T e e )
90 4 3 3
80 - Notre procédé 3 Modeéle de Gogotsi 3
70 - Hydrolyse de SiC et ; Oxydation de SiC et ;
T formation d’une couche de C ! formation d’une couche de C !
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= 1 Réacteur en acier d’une ' Réacteur en or d’une H
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Figure 1.5.3 : Positionnement de notre fenétre de travail sur le diagramme de phase P, T par rapport
aux domaines déja étudiés dans la littérature. Pc : Point critique de ’eau.

Comme nous le montre le diagramme de la Figure 1.5.3, notre domaine d’étude va s’étendre de 200

a 350°C et de 10 a 25 MPa. La faisabilité de créer une couche de C a la surface des fibres NL 200

dans ces conditions a été démontrée lors d’une recherche post-doctorale qui sera succinctement

abordée dans le chapitre lll. Il s’en est suivi un dépot de brevet a ’origine de ces travaux de thése.

Les objectifs de ma thése sont multiples. D’un point de vue chimie, les réactions s’établissant lors
du traitement seront identifiées ainsi que leur cinétique. D’un point de vue procédé, le traitement
sera adapté a un fonctionnement en mode semi-continu puisque jusqu’a présent les conditions de
haute pression et haute température ne permettaient pas de l’envisager. Le fait de renouveler le
milieu réactif en continu permet d’augmenter les cinétiques de réaction a la surface de la fibre et
ainsi de diminuer la durée du procédé. Il s’en suivra une étude paramétrique dans le but de

déterminer l'influence des conditions opératoires sur les propriétés de surface des fibres.

Enfin, nous aurons la possibilité de développer le traitement sur des tissus dans le but d’optimiser
leurs propriétés de surface afin de les utiliser dans la fabrication des CMCs. Si leurs propriétés de
surface sont équivalents a ceux traités selon le procédé utilisé par Safran Ceramics, les CMCs
démontreront un comportement mécanique en conformité avec les objectifs du cahier des charges

et notre procédé hydrothermal sera validé.
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1. Introduction

Dans ce chapitre Il, les réacteurs utilisés lors de notre étude seront exposés. Puis, les
caractéristiques techniques des appareils utilisés et des méthodes d’analyse seront détaillées.
Comme nous le montre le schéma de la Figure 1l.1.1, ces différentes techniques nous permettent
d’analyser le milieu réactif et de déterminer les propriétés de surface des fibres afin de nous aider

a la compréhension du procédé hydrothermal.

?[ PROCEDE HYDROTHERMAL J—\

Polymeére .
H,0  dissout H,0  Si(OH,) RMN, CHNS, ICP-OES
— [ AL XPS, AES, AFM, MEB,
MET, Raman
Fibre brute Fibre désensimée et Elimination de SiO, et
ensimée surface riche en SiO, formation d’une
couche de C

200 < T (°C) < 350 )
10 < P (MPa) < 25
15 < Tps de réaction (min) < 90
Mode semi-continu

J

Figure Il.1.1 : Représentation schématique du procédé hydrothermal avec les différentes étapes du
traitement de surface des fibres et les différentes techniques d’analyse utilisées.

2. Montages expérimentaux

Deux montages expérimentaux ont été construits pour permettre le traitement des fibres SiC sous
différentes formes. Le premier montage possede un réacteur tubulaire d’une capacité de 3,3 mL
permettant de traiter la surface d’une méche continue d’environ 60 cm de long. Quant au second, il
posséde un réacteur de 2,3 L afin de réaliser le traitement de fibres sous la forme de tissus 2,5D.
Les paramétres opératoires étudiés lors de ces études ont été le débit du milieu réactif, la
température et la pression du réacteur, et le temps de contact entre la fibre et le milieu réactif aux

conditions de température et pression de travail.

2.1.Dispositif pour le traitement des fibres sous forme de meches

Pour le traitement des fibres sous forme de meches, le réacteur tubulaire utilisé peut fonctionner
en mode fermé ou semi-continu. Le montage développé au cours de cette thése est décrit sur la
Figure 11.2.1. Le dispositif expérimental comprend une pompe haute pression (de type JASCO) avec
un débit variant de 1 a 9 mL/min. Egalement, il se compose de différents systemes utiles au
préchauffage du milieu réactif et a la chauffe du réacteur dont leur température est controlée par
un systéme de régulation PID. La régulation de la chauffe du four s’effectue grace a un

thermocouple fixé a la paroi extérieur du réacteur.

53



Chapitre Il : Matériels et Méthodes

Lorsque le procédé est en mode semi-continu, le milieu en sortie de réacteur est refroidi via la zone
de refroidissement. En fin de circuit se situe la vanne de régulation de la pression qui permet un fin

réglage de la pression dans tout le montage.

. i T
1

Four
*&7 3 4| l_ Pompe de
Préchauffeur :I régulation de la
| Pompe JASCO | pression
Eau
distillée = ) Milieu

réactionnel

Zone de
refroidissement

= =

. o Zoom du réacteur tubulaire
Meéche continue

Figure 11.2.1 : Schéma du dispositif expérimental de traitement des fibres sous forme de méches.

Le protocole appliqué est le suivant. La méche continue de Nicalon NL 200 est découpée pour
obtenir des fibres d’une longueur de 61 cm, puis elle est chargée dans le réacteur a la température
de travail. Une fois le réacteur fermé, le milieu réactif circule a travers l’installation et
’étanchéité du montage peut étre vérifié avant la montée en pression. La mise sous pression est
réalisée par l'intermédiaire de la vanne de régulation si I’on souhaite fonctionner en mode semi-
continu et le débit constant est assuré par une pompe HPLC. Sinon, il est possible de travailler en
mode fermé, en remplacant la zone en pointillé de la Figure I.2.1 par une simple vanne. Dans ce
cas-ci, la vanne doit étre fermée pour permettre la montée en pression du réacteur qui est assurée
par une pompe (de type ISCO) fonctionnant a pression constante. La pressurisation (entre 10 et 25
MPa) et la stabilisation du sytéme peut nécessiter quelques minutes car le réacteur et le
préchauffeur sont déja a la température de travail (entre 250 et 375°C, en fonction des essais). A la
fin de "expérience (aprés un plateau compris entre 15 et 90 minutes), les appareils de chauffe sont
éteints et la pression diminue progressivement par l'intermédiaire de la vanne de régulation.

Finalement, le réacteur est ouvert et une fibre séche est récupérée.

2.2.Dispositif pour le traitement des fibres sous forme de tissus

Pour le traitement des fibres sous forme de tissus 2,5D, un réacteur de plus grande capacité est
nécessaire. Ce réacteur haute pression/haute température (HP/HT) posséde une capacité de 2,3 L
(@ 10 x 30 cm) et peut supporter une pression jusqu’a 30 MPa a une température maximale de

500°C. Il est également possible de fonctionner selon un procédé en mode fermé et semi-continu.
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Le dispositif expérimental comprend les mémes unités que le premier décrit dans la section 2.1 de
ce chapitre. La chauffe du préchauffeur et du réacteur est assurée par des colliers céramiques dont
la régulation s’effectue au travers d’un contréle PID. La chauffe du préchauffeur s’effectue au
travers d’un thermocouple enroulé autour d’un tube situé a sa sortie. La chauffe du réacteur
s’effectue de facon indépendante en haut (au niveau de la téte du réacteur) et en bas (au niveau

du corps du réacteur) grace a la mise en place de deux colliers séparés.

Les tissus nécessaires a la fabrication des matériaux céramiques sont plus larges que le diamétre du
réacteur et nécessitent d’étre légérement recourbés sur les extrémités. Pour ne pas que le tissu se
plaque au réacteur, une plaque de graphite expansé est utilisée comme support. De plus, ce dernier

est inerte vis-a-vis du milieu dans nos conditions.

)
®

V4

Vanne de
régulation de
pression

éhi Préchauffeur

Sortie 135cm

Eau
distillée

Zone de
refroidissement

Réacteur Top Industrie B3em

Caractéristiques : 30 MPa et 500°C
Capacité : 2,3 L
Dimension : 10 x 30 cm

V3

Tissu 2,5D

Purge
Figure 11.2.2 : Schéma du dispositif expérimental pour le traitement de tissus 2,5D.

Le protocole de mise en service est identique a celui du premier réacteur excepté qu’il ne peut étre
chauffé avant le chargement des fibres et que la montée en température (jusqu’a 250°C) nécessite
une durée d’environ une heure en fonction du débit utilisé (de 0,7 a 2,8 L/h). De plus, la montée en
pression du réacteur (jusqu’a 10 MPa) s’effectue avant la chauffe. La zone de refroidissement est
assurée par deux échangeurs tubulaires au bout desquels un séparateur gaz/liquide est installé. Un
débit stable est délivré par une pompe 3 tétes (de chez Lewa) dont la valeur maximale du débit est
de 3 L/h. La chauffe du préchauffeur et du réacteur s’effectue par des colliers céramiques et leur
régulation, par ’intermédiaire d’appareils Eurotherm. La chauffe du réacteur est délimitée en 2
zones : une zone haute et une zone basse avec des colliers séparés. La température du milieu
réactif est régulée a travers le controle de la chauffe des colliers et non pas sur les deux
thermocouples se trouvant a Uintérieur (zone haute) et a Uextérieur dans une parois fine (zone
basse) du réacteur. Une fois la chauffe coupée, |’étape de refroidissement du réacteur (pour
atteindre 90°C) étant de lUordre de 12 heures, les tissus sont récupérés le lendemain de

’expérience. Ils sont séchés a 120°C pendant 12 heures avant d’étre caractérisés.
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3. Meéthodes de caractérisation de la surface des fibres

Dans cette section nous allons définir succinctement linteraction d’un rayonnement avec la
matiére ce qui nous permettra de poser les bases des techniques spectroscopiques telles que la
spectroscopie des photoélectrons X (XPS), des électrons Auger (AES) et des pertes énergétiques des
électrons (EELS). Puis la méthodologie et le traitement des données XPS, AES, de microscopie a

force atomique (AFM), spectroscopie Raman et EELS seront détaillés.

3.1.Interaction d’un rayonnement avec la matiére

Les méthodes spectroscopiques XPS, AES et EELS sont basées sur le principe physique de |’excitation
de la matiére a partir d’une source énergétique. En effet, le champ électrique d’une particule
chargée ou d’un photon en mouvement interagit et stimule les électrons de la couche interne d’un
atome [Jeynes, 2012]. En conséquence, cet atome est dans un état excité ou ionisé et revient a son
état fondamental par un phénomeéne de désexcitation au cours duquel ’électron va occuper un trou
dans la couche de coeur et perdre son énergie au travers d’une onde électromagnétique (rayons X)

ou d’une énergie cinétique d’un autre électron atomique (émissions Auger) (Figure 11.3.1).
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Figure 11.3.1 : Diagramme des niveaux d’énergie d’un solide avec les niveaux de coeur (L et K) et la
bande de valence des états délocalisés (rayé); Er est le niveau de Fermi et Eyac, le niveau de vide.
Procédés d’excitation et de relaxation, extrait de [Egerton, 1996].

Dans le cas de U'XPS, les spectres font apparaitre les photoélectrons et les électrons Auger émis
suite a Uinteraction de rayons X incidents avec un atome En particulier, ’énergie cinétique des
photoélectrons (Ec) émis est mesurée par le spectromeétre a électrons afin d’obtenir un spectre de

raies et est reliée a son énergie de liaison (Ei) d’apreés la relation suivante [Moulder, 1995] :
Ei=hv-E.-W 3.1

avec W, le travail d’extraction de ’appareil. Le spectre XPS représente alors !’évolution de

Uintensité des électrons émis en fonction de leur énergie de liaison uniquement dans le cas ou ils

n’ont pas subi de pertes énergétiques. Pour ceux ayant diffusés de facon élastique, et dont

’énergie a été diminuée au fil des collisions, ils sont intégrés a la ligne de base du spectre XPS.
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Quant aux spectres AES, ils représentent la distribution énergétique des électrons Auger émis en
fonction de leur énergie cinétique (Ec). L’émission d’un électron Auger résulte d’un phénomeéne dit
‘a deux électrons’ puisqu’une fois |’électron de coeur éjecté, le trou est comblé par un premier
électron de la couche externe qui, au méme moment, va perdre son énergie excédentaire sous la
forme d’un électron Auger. Ainsi, son énergie cinétique peut étre considérée comme égale a la
différence d’énergie entre le trou dans la couche de coeur et les niveaux d’énergie des deux

électrons de la couche externe, d’aprés une approche semi-empirique [Childs, 1995].

Les énergies (cinétiques ou de liaisons) mises en jeu lors de U'excitation de ’atome visé et de sa
relaxation sont caractéristiques de son numéro atomique et de son environnement (nature des
liaisons chimiques); les techniques AES et, surtout, XPS permettent d’obtenir des informations sur

’environnement chimiques des atomes.

S04

Escape Depth (A)

o 20 80 100 200 300 500 1000 2000
Electron Energy,eV

Figure 11.3.2 : Représentation de la longueur d’échappement des électrons hors de |’échantillon en
fonction de leur énergie cinétique et des éléments chimiques présents. Extrait de [Briggs, 1990].
La profondeur d’analyse de ces deux techniques dépend de l’énergie cinétique des électrons
considérés. Elle est déterminée a travers la longueur d’échappement des électrons [Briggs, 1990]
(Figure 11.3.2) qui est relié a Aav (Eaxi), le libre parcours moyen des électrons d’une énergie moyenne
Eaxi dans la matrice. L'utilisation d’un faisceau électronique de faible énergie permettra d’obtenir
des électrons Auger de faibles énergies cinétiques qui seront émis par U’extréme surface du
matériau. De méme pour l'analyse XPS, qui utilise une source RX monochromatique AlKa plus
faiblement énergétique. Ceci explique la haute résolution en profondeur de ces deux techniques, de
’ordre de 3 a 10 nm. De ce fait, elles sont extrémement sensibles aux propriétés de surface du
matériau et 'analyse ne peut s’effectuer que sous ultra vide (108 a 109 mbar). La sensibilité de
ces deux techniques est de l'ordre de 0,1% atomique pour les éléments possédant un numéro
atomique supérieur a 2, donc les atomes d’hydrogéne et d’hélium ne peuvent pas étre étudiés par

cette technique.

Au contraire, dans le cas de la méthode EELS, la source incidente est un faisceau d’électrons dont
la distribution énergétique apreés interaction avec la matiére est représentée sur les spectres
[Egerton, 1996]. En effet, la différence d’énergie entre les électrons incidents et ceux diffusés est

mesurée apreés ionisation de ’atome. Son principe est détaillé dans la section 3.6 de ce chapitre.
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3.2.Spectroscopie de Photoélectrons X (XPS)

3.2.1.Parametres d’analyse

Les analyses ont été réalisées sur PLACAMAT (plateforme de caractérisation des matériaux en
Aquitaine) en collaboration avec Christine Labrugere. L’'appareil utilisé est un K-ALPHA (de chez
Thermofisher Scientific) datant de 2013 avec une source RX Al (1486.6 eV) monochromatisée et des
détecteurs de photoélectrons par plateaux. La particularité  de cette nouvelle génération est la
compensation des phénoménes de charges des échantillons isolants avec un canon a ions et un

second canon a électrons de faible énergie. Les paramétres d’analyse ont été les suivants :

- le pas d’analyse (de 1 eV par défaut pour les spectres généraux) de 0,2 eV pour les spectres

haute résolution (HR). Il représente la subdivision de |’axe des abscisses en énergie,

- le temps de résidence (de 60 ms par défaut pour les spectres généraux) de 200 ms pour les

spectres HR. Il correspond au temps de latence sur chaque pas d’analyse,

- U’énergie de passage dans ’analyseur (de 200 eV par défaut pour les spectres généraux) de 40 eV

pour les spectres HR. Cela permet d’améliorer la résolution en énergie des spectres,

- le nombre de scans de 3 a 10. Il peut étre augmenté de méme que les pas d’analyse sont

resserrés pour améliorer la définition des signaux sans élargissement de leur largeur,

- la taille des zones d’analyse et de décapage peut varier de 50 a 400 ym et de 250 a 500 pm,

respectivement. Dans notre cas, les zones d’analyse et de décapage étaient de 200 et 500 pm.

Finalement, le décapage de !’échantillon est possible par abrasion ionique a ’aide d’un faisceau Ar

d’une énergie de 500 eV.

Lors de nos expériences, les atomes de C, O, Si, N et des impuretés telles que F, Na, Ca ont été
détectés lors du survol et seuls les atomes de C, O, Si et N ont été considérés a partir des spectres
HR obtenus en surface et en décapage des fibres. Pour chaque échantillon, deux points de mesure
de surface et un point de mesure en décapage sur 12 niveaux ont été réalisés. La vitesse de
décapage a été étalonnée a l’aide d’un revétement de Pt d’épaisseur connue sur une plaque de Si

et elle est d’environ 0,2 nm/s.

3.2.2.Préparation des échantillons

Le porte-échantillon est préparé de la maniére suivante : les méches de fibres sont déposées sur
une feuille d’indium nettoyée a U’éthanol et préalablement positionnée sur le porte échantillon
entre deux adhésifs carbone. Le but de cette préparation est de s’affranchir des signaux de C
pouvant provenir du porte-objet métallique. Puis les fibres sont maintenues sur le support par un

adhésif en cuivre a leurs extrémités assurant ainsi une bonne conduction électrique entre les
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échantillons et le support et évitant les phénoménes de charge lors de ’analyse (cliché 1 de la
Figure 11.3.3). Une fois le support introduit dans le sas d’entrée, un réglage précis de la position des
points de mesure selon les axes x, y et z est réalisé pour chaque échantillon (cliché 2 de la Figure II.
3.3). L’analyse XPS en un point de la surface ne dure que 20 minutes alors qu’elle nécessite environ

2h30 lors d’un décapage car l’analyse est réalisée a chaque niveau.

Figure 11.3.3 : Photographies 1) des échantillons préparés sur le porte-échantillon et 2) zoom de la
surface d’un échantillon avec le placement des points de mesure pour ’analyse XPS.

3.2.3.Traitement des données

A réception des fichiers bruts, le logiciel Avantage de ThermoFisher est utilisé pour le traitement
des données. La ligne de base des spectres XPS est caractéristique de la diffusion multiple des
électrons qui perdent peu a peu leur énergie cinétique. De ce fait, elle nécessite un traitement
non-linéaire de type Shirley [Shirley, 1972] afin d’effectuer la semi-quantification des éléments i
présents dans le matériau selon la méthode développée par Seah et al. [Seah, 2001]. Dans
’échantillon m, la fraction atomique Xa de ’élément A est reliée a son aire de pic (Iam) au travers
de Uaire du pic de ’élément i (lim) et aux facteurs de sensibilité moyens (AMRSFs) (12¥), selon cette

relation :
Xa = [lam/1a2]/[ 2 (lim/1)] 3.2
Les facteurs de sensibilité sont calculés selon la méthode de Seah et al. d’apres la relation :

IX)V( = Nax; OaAx; (hU) Ny Qav /1av (EAXl) 3.3

Avec, Naxi, la population au niveau X, oaxi (hv), la section efficace de photo-ionisation de chaque
électron du niveau de coeur X; dans ’élément A pour un faisceau de rayons X d’une énergie hy, et
déterminée d’apreés les facteurs de Scofield [Scofield, 1976], Nay, la densité atomique moyenne de
la matrice, Qav, un terme permettant la réduction générale de la probabilité d’échappement des
électrons en dehors du solide du fait de diffusions élastiques et Aay (Eaxi), le libre parcours moyen
des électrons Auger d’une énergie moyenne Eaxi dans la matrice. Par utilisation des facteurs de
Scofield, Uincertitude sur la valeur absolue varie de 5 a 10%. Quant a lanalyse AES, la
quantification des atomes d’un échantillon s’effectue a partir de |’équation (3.2) avec des facteurs
AMRSFs spécifiques [Seah, 1998].
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D’apres la littérature, il est possible de déterminer les environnements chimiques des atomes Ofs,
C1s et Si2p dont les pics se situent aux alentours de 533, 285 et 101 eV, respectivement. L’étude de
Uinterface SiC/Si0; révéle que les énergies des composantes Si-O du spectre Si2p sont décalées vers
les hautes énergies contrairement aux énergies des composantes Si-C [Hijikata, 2001]. De méme,
pour les composantes C-O et C-Si du spectre de l'atome de C et pour les liaisons Si-O-C et O
métallique du spectre de I’atome d’0O, comme représenté sur le schéma 1 de la Figure 11.3.4. On
distingue alors jusqu’a 4 composantes pour les spectres Si2p et C1s. Pour appréhender au mieux la
structure de la phase d’oxycarbure de Si présente dans la fibre SiC, la désommation de ces deux

bandes est basée sur les travaux de Soraru et al.

En effet, ’étude des verres d’oxycarbures de Si montre un environnement complexe de |’atome de
Si [Soraru, 1996] qui est représenté sur le schéma 3 de la Figure I1.3.4. Un exemple de désommation
du spectre C1s est exposé sur le schéma 2 de la Figure 11.3.4, avec !’apparition d’une composante

satellite (shake-up) liée a la transition m—1* des électrons des liaisons sp2 [Distefano, 1980].
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Figure 11.3.4 : 1) Spectres a) Si2p, b) C1s a Uinterface SiC/SiO,. Extrait de [Hijikata, 2001]. 2)
Spectre C1s d’un graphite oxydé. Extrait de [Ganguly, 2011]. 3) Spectre Si2p d’un verre
d’oxycarbure de Si. Extrait de [Soraru, 1996].

60



Chapitre Il : Matériels et Méthodes

Les paramétres utilisés lors de ’interprétation et la désommation des spectres Si2p, C1s et O1s sont

détaillés dans le Tableau I1.3.1.

Tableau I1.3.1 : Récapitulatif des conditions utilisées pour la désommation des spectres Si2p, C1s et
0O1s des matériaux carbonés par fonctions chimiques.

Fonctions chimiques Position (eV)

Largeur a mi-hauteur (eV)

(Si2p) Si-C 99,5 - 100,5 0,9-1,1
(Si2p) Si-0-C Si-C +1,0 0,9 - 1,1
(Si2p) Si-02-C2 Si-0-C +1,0 1,0-1,2
(Si2p) SiO4 103 - 103,5 1,0-1,3
(C1s) C-Si 282,6 + 0,1 0,9 -1,1
(C1s) C-O-Si C-Si+1,0 0,9-1,1
(C1s) C sp2 284,2 - 284,6 0,9 -1,1
(C1s) C sp3 Csp2 +0,6 identique a C sp2
(C1s) C-C-O0 Csp3+0,9 1,0-1,2
(C1s) C-O0 C-C-0+1,0 identique a C-C-0
(C1s) C=0 C-0+1,0 identique a C-O
(C1s) COOR C=0+1,0 1,0-1,3
(C1s) COOH 289,4 - 289,8 identique COOR
(01s) 0=C 531 - 532 1,5-2,5
(O1s) O-C 0=C+1,0 identique a 0=C
(O1s) O-Si 0-C+1,0 identique a 0-C
(O1s) H20 adsorbé 534,5 - 535 1,5-2,5

Contrairement a Soraru et al., seules les composantes distantes de plus de 1 eV les unes des autres
sont considérées. En effet, il apparait peu fiable et hasardeux d’indiquer autant de composantes
lors de la désommation du spectre Si2p. Ainsi, dans notre cas, l’environnement de ’atome de Si est
composé de liaisons Si-C, Si-O-C [Schreck, 1992], Si-0;-C; et SiO4. Du fait du couplage spin-orbite,
pour chaque orbitale p, un doublet (p1/2 et p3/2) apparait avec un rapport d’intensité de 1:2. Ce
doublet est alors intégré a la désommation du spectre Si2p. Sachant qu’il est possible d’effectuer la
quantification atomique du Si a partir de différents signaux (Si1s, par exemple), nous avons choisi

de travailler a partir des aires des composantes des orbitales ps/2.

Pour chaque composante, la hauteur de l'orbitale pi1/2 est 0,56 fois plus faible que celle de
Uorbitale p3/2 et elles sont espacées de 0,6 eV. Finalement, un dernier paramétre définissant la
forme des courbes de désommation est fixé. Pour cela, des fonctions de type gaussienne ou
lorentzienne sont utilisées. Sachant que ce dernier paramétre dépend de U’appareil utilisé, la

proportion entre ces deux fonctions est fixée entre 30 et 50%.

61



Chapitre Il : Matériels et Méthodes

Si2p SiO4

104 103 102 101 100
Binding Energy (eV)

TN

N
gé%\” \§ .
=il
o |8

536 535 534 533 532 531 530 292 290 288 286 284 V
Bindina Eneray (eV) Binding Energy (eV)

N

82

Figure 11.3.5 : Spectres de la surface d’une fibre SiC suite a la désommation du 1) Si2p, 2) C1s et 3)
Of1s. 4) Evolution du spectre C1s en fonction du décapage.

Comme le montrent les schémas 1, 2 et 3 de la Figure I1.3.5, les spectres des atomes de Si, C et O

sont désommeés et leur environnement chimique est révélé en surface comme en profondeur si les

mesures s’effectuent en paralléle avec le décapage de |’échantillon (schéma 4 de la Figure 11.3.5).

En accord avec la littérature, le spectre O1s est désommé en 4 composantes (avec de l’eau
adsorbée a 535 eV [Akhavan 2010] et des liaisons oxygénées simples et doubles [Hontoria-Lucas,
1995]) et le spectre C1s en 9 composantes [Mattevi, 2009], [Yang, 2009], [Ganguly, 2011]. Au travers
de Uutilisation fréquente de cette technique d’analyse, j’ai pu étre formée pour devenir autonome

sur le traitement et ’interprétation des données.

3.3.Spectroscopie d’Electrons Auger (AES)

Les analyses ont été réalisées a PLACAMAT en collaboration avec Michel Lahaye. L’appareil utilisé
est le Nanosonde Auger 310F (de chez Thermofisher) possédant un canon a émission de champ pour
extraire les électrons d’une pointe chaude. La tension au borne de la pointe est de 0,5 a 25 kV. La
résolution latérale ultime est de 25 nm a 20 kV et pour un courant de 1 nA. Le canon a ions Ar

posséde un énergie de 4,5 keV et permet de décaper une zone de 100 pm avec un balayage jusqu'a
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10 mm (suivant la tension). La vitesse de décapage est étalonnée grace a une couche de silice d’une

épaisseur controlée sur du Si et peut descendre jusqu’a 1 nm/s en fonction de la tension utilisée.

La préparation du porte-échantillon est similaire a celle de UXPS : les fibres sont déposées sur le
support au moyen d’un adhésif carbone. Puis, une fois dans le sas d’analyse, |’acquisition MEB nous
permet de visualiser les échantillons. A partir du logiciel Avantage, trois points de mesure sont
positionnés précisément sur un monofilament et leur acquisition est simultanée avec le décapage.
La zone d’analyse choisie doit présenter des fibres isolées, fortement collées au support (cliché 1
de la Figure 11.3.6) et sans phénoménes de charge afin d’éviter la déviation du faisceau et/ou la
déformation des raies Auger. Puis, les raies caractéristiques des atomes de O, N, C et Si sont
obtenues a 533, 402, 285 et 101 eV, respectivement, et leurs aires sont assimilées a une
concentration atomique a travers les facteurs de sensibilité [Seah, 1998]. Enfin, I’évolution de la
composition atomique est représentée en fonction du temps et/ou de la profondeur du décapage,

d’aprés le graphe 2 de la Figure 11.3.6.
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Figure 11.3.6 : 1) Clichés MEB des fibres a une tension de 1,5 kV avec le positionnement des 3 points
de mesure et 2) profil en profondeur de la composition atomique en C, O, Si et N de la fibre REF
traitée HKS avec une représentation schématique du calcul de U’épaisseur du film C appliqué.
Pour terminer, une méthode de détermination de ’épaisseur du film C doit étre définie pour
permettre la comparaison de nos résultats. La technique choisie est mathématique : elle consiste a
tracer la dérivée seconde du profil atomique de C et/ou de Si afin de mettre en avant des
changements de pente abruptes. Dans le cas ou plusieurs changements de pente apparaissent, une
méthode graphique peut étre appliquée. Comme représenté sur le schéma 2 de la Figure 11.3.6,
’intersection des deux tangentes au profil atomique nous permet d’identifier la fin de la couche de
C. Le résultat de la méthode graphique est donné par la ligne orange. Cette technique
mathématique est appliquée aux trois mesures réalisées par échantillon a partir desquelles une

épaisseur de film avec un écart-type est exprimé en nanométre.
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Une seconde technique sera utilisée uniquement dans le chapitre V dans un souci d’uniformité avec
les méthodes employées par U’entreprise Safran Ceramics. Cette derniére consiste a déterminer
visuellement le moment ou les concentrations atomiques se stabilisent (ligne grise). Ainsi, la
profondeur de décapage correspondante est équivalente a |’épaisseur du film. On remarque que les

épaisseurs calculées a partir des deux techniques démontrent une différence d’un facteur 2.

Lutilisation fréquente de ’analyse AES m’a également permis de pouvoir réaliser les analyses et

d’interpréter les données en toute autonomie.

3.4.Mesure de la rugosité de surface par Microscopie a Force
Atomique (AFM)

La microscopie a force atomique permet d’observer la topologie d’une surface a l’échelle atomique
du fait des interactions qui se développent entre une pointe (positionnée sur un micro levier) et la
surface sondée. L’appareil Dimension 3100 (de chez Veeco Digital Instruments) posséde une
sensibilité de mesure a U’échelle nanométrique. Pour réaliser des images topographiques de nos
fibres, le balayage de leur surface est réalisé par contact intermittent (ou mode « tapping ») de la
pointe. Dans ce mode, le levier est mis en oscillation a une fréquence et une amplitude fixes et des
interactions attractives se développent entre la pointe et la surface. Ainsi, sa hauteur (z) est
ajustée pour maintenir ’amplitude de son oscillation constante. Pour ce faire, le logiciel Nanoscope
est utilisé et ’analyse AFM des fibres se réalise sur monofilament, comme illustré sur le graphe 2 de

la Figure 11.3.7.
2 Monofilament

Support Adhésif C

AFM

Figure 11.3.7 : Photographies 1) de ’appareil AFM et 2) du support utilisé pour réaliser |’analyse de
la surface d’un monofilament.
Tout d’abord, la fréquence de travail de la pointe doit étre proche de sa fréquence de résonance et
est déterminée par une auto calibration. La pointe utilisée (AC160TS de chez Oxford Instruments)
possede un levier rectangulaire et une pointe tétraédrique adaptée a des mesures sous air et en
mode « tapping ». Un revétement en Al augmente le rapport signal sur bruit. En premier, la surface
de la fibre est balayée dans un sens perpendiculaire pour trouver son sommet (soit avec un angle de
0°). Puis, les paramétres de balayage (une aire de 500 x 500 nm, un angle de 90°, une vitesse de

0,6 Hz et 512 pixels par ligne) et de controle de la pointe (limite de l'oscillation en z = 500 nm,
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amplitude de travail = 1000/1300 mV, fréquence de travail = 300 Hz, gain intégral de 0,5 et gain
proportionnel de 1) sont réglés. La résolution des images est maximale lorsque la limite de
I’oscillation en z et la vitesse de balayage sont minimales et ’amplitude de travail maximale. Il est
donc possible d’étudier la rugosité au dixieme de nanométre prés. Grace au logiciel, toutes les
images brutes subissent un premier traitement avant le calcul des paramétres de rugosité Ra et Rrus
qui consiste a corriger le « tilt » ou les défauts de surface. Puis, il est possible de calculer des
valeurs statistiques a partir des hauteurs relatives de chacun des pixels de ’image. Les paramétres

d’amplitude suivants sont les plus utilisés [Raposo, 2007] :

Ra : la moyenne arithmétique de la valeur absolue des déviations de la hauteur de la surface
mesurées dans le plan moyen :
LN
R,=w 2 1Z,
x=1 3.4
Rrus @ la moyenne des écarts quadratiques de la hauteur de la surface mesurée dans le plan moyen

(équivaut a une déviation standard) :

N
Rrus = 1/ 32
RMS NX:1 35

De maniére arbitraire, les rugosités Ra seront les seules présentées dans le manuscrit.

Ces analyses ont été réalisées a PLACAMAT en collaboration avec Christine Labrugére selon un mode

opératoire adapté a l’étude des fibres auquel j’ai été formée.

3.5.Spectroscopie Raman

La spectroscopie Raman permet ’analyse des fonctions chimiques de matériaux sous forme liquide,
solide ou gaz et également de structures cristallines sans destruction de U’échantillon. En effet,
’appareil DXR Raman Microscope (de chez Thermo Scientific) possede trois lasers de différentes
longueurs d’ondes (532, 633 et 780 nm) qui sont réglables en puissance, ce qui permet d’adapter
’analyse en fonction de la sensibilité du matériau. Egalement, de nombreux parameétres
d’acquisition (temps d’analyse, temps d’exposition, nombre de scans, réduction des phénomeénes de
fluorescence et photobleaching, et choix de l’acquisition de la ligne de base) permettent d’ajuster
le rapport signal sur bruit des spectres obtenus. En effet, cette technique est adaptée a ’analyse

de matériaux de taille submicronique de par :

- une résolution spatiale inférieure a 1 pm pour les trois lasers,
- une résolution en profondeur égale a 2 pm,

- une résolution spectrale pouvant atteindre 3 cm',

- une sensibilité (= rapport signal/bruit) comprise entre 0,1 et 1,5% qui diminue avec la longueur
d’onde du laser,

- une fiabilité de 2,0 cm-! (calibration sur la bande du polystyréne),
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- et, une reproductibilité (= écart-relatif sur 10 mesures) de 1,8 cm-'.

Pour cette étude, j’ai fixé un rapport signal sur bruit de 100 avec une ligne de base ‘smart’ et j’ai
autorisé une correction polynomiale de la fluorescence au travers du logiciel Omnic. Le principe

physique de cette technique et ses spécificités sont détaillés en Annexe 3.

Par exemple, cette technique a été beaucoup utilisée pour lidentification des propriétés
structurelles du C. En effet, la spectroscopie Raman du graphite hautement cristallisé fait
apparaitre une bande qui est caractéristique des vibrations des C hybridés sp2. C’est la bande G
positionnée a 1580 cm™ [Tuinstra, 1970]. Cependant, lorsque des défauts sont présents dans le
matériau cristallin (i.e. des liaisons sp3), la structure est distordue et subit des contraintes. Une
seconde bande apparait, c’est la bande D positionnée a 1355 cm'. Ainsi, en fonction de la position
et de ’élargissement de ces deux bandes, il est possible d’en déduire des informations sur la

structure du C des films (amorphes et graphitiques) [Ferrari, 2000].
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Figure 11.3.8 : Spectres Raman des fibres Tyranno (LoxM) avant et apres traitement hydrothermal a
différentes températures. Un laser Ar a la longueur d’onde de 488 nm est utilisé. Les lignes
pointillées indiquent la position des bandes G du graphite nanocristallin et D induite par la présence
de défauts. Extrait de [Gogotsi, 1994c].

A partir de la Figure 11.3.8, Uintensité des bandes G et D augmente avec la température de
traitement du fait de "augmentation de la quantité de C produit. On remarque également que la
largeur des bandes diminue avec la température. Il apparait alors que le nombre de défauts
présents dans la couche diminue et que la structure du C s’organise a haute température. D’apres le
décalage de la bande D vers de plus hautes énergies, Gogotsi et al. concluent a l’existence d’un
désordre au niveau des angles des liaisons qui pourrait s’expliquer par la présence de liaisons sp3
[Gogotsi, 1994c]. Quant au décalage de la bande G vers de plus basses énergies, cela pourrait étre

du aux contraintes subies par les petites cristallites qui possedent des atomes de C majoritairement
hybridés sp2 [Wang, 1992].
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3.6.Analyses EELS

Sur des lames minces (dont la préparation est détaillée en Annexe 4), des analyses de composition
élémentaire et de répartition spatiale des atomes de C, Si, O sont réalisées grace aux techniques de
spectroscopie de dispersion des rayons X (EDX) et du module de balayage STEM. Cependant, il est
difficile de quantifier ces éléments légers donc la technique de pertes d’énergie est utilisée en
complément. Pour cette derniére technique, des cartographies d’épaisseur sont réalisées sur les
zones avant analyse pour s’assurer de leur faible épaisseur et de leur homogénéité en épaisseur.
Puis, les parameétres qui conditionnent ’analyse doivent étre réglés tels que la tension (200 kV), le
temps d’exposition (de 0,2 s pour le pic 0-loss, 3 s pour Si(L) et 6 s pour C(K)), ’angle de
convergence a (1,4 mrad) et ’angle B (6,6 mrad) et, enfin, le diamétre du faisceau (50 nm).
D’aprés la description de cette technique par Egerton, il apparait que les électrons incidents

rapides qui rentrent en collision avec les électrons atomiques du matériau subissent :

- une perte d’énergie qui est égale ou supérieure a l’énergie nécessaire pour que l’électron de
coeur du niveau K ou L puisse atteindre les états d’électrons non occupés, situés au dessus du

niveau de Fermi (i.e. diffusion inélastique), et
- une déviation aux faibles angles, de quelques degrés si l’énergie incidente est proche de 100 keV.

Quant aux électrons des couches extérieures, leur excitation peut donner lieu a des effets de
résonance plasma. Ainsi, il est possible de décrire la dispersion énergétique des électrons transmis
par rapport au faisceau incident apreés interaction avec la matiére au travers des spectres EELS. Ces
derniers montrent trois régions énergétiques caractéristiques des différentes interactions et

phénomeénes qu’ils subissent [Egerton, 1996] :

- les interactions élastiques, dont la bande appelée ‘zero-loss’ se situe a 0 eV ; elle représente les
électrons incidents transmis a travers le matériau et sa largeur a mi-hauteur nous renseigne sur la

résolution spectrale,

- les interactions inélastiques des électrons de valence ; les bandes apparaissent entre 4 et 40 eV
et définissent le domaine de faible perte d’énergie caractéristique de la structure cristalline du
matériau [Kulik,1994],

- les interactions inélastiques des électrons de coeur ; ils sont visibles dans le domaine de plus
hautes pertes énergétiques (de 50 a plusieurs milliers d’électrons-volts) avec une faible intensité.
Les signaux obtenus sont appelés seuil d’ionisation dont les coordonnées correspondent
pratiquement a Uénergie de liaison de l’atome. Aussi, la composition atomique peut-étre
déterminée de facon quantitative a partir des aires des seuils d’ionisation. Leur analyse donne
également accés a des informations sur la structure électronique des atomes présents dans le
matériau. Par exemple, les différentes hybridations des atomes de C sont facilement identifiées

(Figure 11.3.9) et quantifiées a partir des spectres de référence du diamant et /ou du graphite.
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Figure 11.3.9 : Seuil d’ionisation du C des matériaux a) riches en C sp3, b) riches en C sp2, c) du

graphite et d) du diamant. Extraite de [Bruley, 1994].

Pour réaliser une analyse quantitative a partir des spectres EELS, la procédure suivante a été

appliquée a chacune de nos mesures dont la résolution maximale est de ’ordre de 0,3 - 0,5 eV :

1- Tout d’abord, le fond continu a été retiré par application d’une loi de puissance en définissant

une large fenétre avant le seuil d’ionisation.

2- Puis, une technique de déconvolution par transformée de Fourier (Fourier-ratio) a été utilisée

pour enlever la contribution des diffusions multiples a partir du spectre ‘zéro-loss’.

3- Enfin, a partir de la littérature, une méthode a été définie pour mesurer le taux de liaisons C sp2

de différents matériaux carbonés. Cette méthode est développée dans le Chapitre llI.
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4. Conclusion

Dans cette thése, deux dispositifs expérimentaux ont été développés pour étudier le procédé
hydrothermal dans sa globalité et a différentes échelles. De plus, plusieurs techniques d’analyse du
milieu de réaction et des propriétés physico-chimiques des fibres ont été mises en place pour

comprendre et caractériser tous les phénomenes observés.
Tout d’abord, les techniques d’analyse de la surface des fibres ont permis de déterminer :

- la composition élémentaire et ’environnement chimique des atomes présents a la surface et en

profondeur (XPS),
- de facon précise, I’épaisseur du revétement de C (AES),
- ’état de surface a |’échelle nanométrique (rugosité et homogénéité de composition par AFM),

- la morphologie (MEB et porosité) et la structure (Raman/TEM/EELS) du revétement de C.

Les études réalisées par microscopie électronique sont décrites en Annexe 4. Par la suite, ces
résultats ont été discutés par rapport aux analyses chimiques effectuées sur le milieu réactif par
CHNS, ICP-OES et RMN 2%Si. Ces analyses sont détaillées en Annexe 5. Finalement, U'efficacité de
notre procédé a pu étre étudiée a travers [’analyse des propriétés de surface des fibres en fonction
des paramétres opératoires. La validité du procédé a été finalement évaluée par |’étude des
propriétés mécaniques de plusieurs composites (développées dans le chapitre V). La caractérisation

mécanique et morphologique des CMCs est détaillée en Annexe 6.

Pour terminer cette partie dédiée a la caractérisation, la validité de [’analyse XPS vis-a-vis de la
désommation de la bande C1s en plusieurs composantes, et plus précisément, ’interprétation de
Uhybridation du C, a été étudiée a partir de l’analyse de plusieurs matériaux carbonés puis
confrontée aux résultats issus de la spectroscopie de perte d’énergie des électrons (EELS) et Raman

(développée dans le chapitre IlI).
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Chapitre 11l : Influence des parameétres opératoires sur les propriétés de surface des fibres

1. Introduction

Ce chapitre Ill est composé de quatre parties complémentaires.

Premiérement, nous commencerons par évoquer succinctement le travail de recherche a ’origine

de cette these effectué dans le cadre d’une recherche post-doctorale.

Puis, une étude paramétrique permettra de mieux comprendre linfluence des parameétres
opératoires du procédé sur les propriétés de surface des fibres. Nous obtiendrons une information
sur ’interaction des phases B-SiC et SiCO de la fibre avec le milieu en fonction de la température,

du débit et du temps de réaction.

Ensuite, nous traiterons de U’étude de U’hybridation du C de plusieurs matériaux a partir de
différentes méthodes a savoir la technique de spectroscopie Raman, des photoélectrons X (XPS) et
de perte d’énergie des électrons (EELS). Ceci nous permettra de caractériser le revétement carboné
créé lors de notre traitement. En effet, ces propriétés, comme [’hybridation et |’organisation des
atomes de C, seront comparées a d’autres matériaux carbonés au travers de trois techniques

spectroscopiques.

Enfin, dans la derniére section de ce chapitre, I’état de surface de ces fibres sera évalué par

microscopie a force atomique (AFM) couplée a la microscopie électronique a balayage (MEB).
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2. Etude préliminaire du traitement hydrothermal des fibres
en mode fermé

Dans cette section, nous décrirons tout d’abord les caractéristiques des fibres utilisées comme
référence, a savoir les fibres brutes utilisées pour le traitement et les fibres traitées selon le

procédé Safran Ceramics. Puis, nous synthétiserons les résultats issus de I’étude préliminaire.

2.1. Caractéristiques des fibres de [’étude

Les différentes fibres de notre étude ont été fournies par la société Safran Ceramics. Les fibres SiC
ex-polycarbosilane de type Nicalon sont composées de plusieurs phases : une phase cristalline de B-
SiC (55% massique), une phase amorphe intergranulaire (40% massique) et du carbone libre (5%
massique) [Le Coustumer, 1993]. Au préalable, les différentes fibres a notre disposition ont été

caractérisées par analyse des électrons Auger (AES) et spectroscopie des photoélectrons X (XPS).
D’apreés la Figure 11.2.1, nous disposons de :

i) fibres brutes (REF ensimée) issues de la meche continue sur laquelle le traitement
hydrothermal est directement appliqué lors des expériences dans le réacteur tubulaire. La
surface de cette fibre est recouverte d’un ensimage de type polyalcool vinylique a environ 1%
massique. De ce fait, l’analyse XPS révele des fonctions chimiques de surface qui sont
caractéristiques du polymére : un pourcentage atomique élevé en carbone (C) et oxygéne (0) du
fait de la présence majoritaire de fonctions C oxygénées (C-O, C=0 et COOH/COOR) et de
liaisons C sp3. Egalement, le faible taux de Si en surface s’explique par la présence minoritaire
des phases d’oxycarbure de Si et ’absence de SiC. Par analyse XPS, on distingue deux phases
d’oxycarbure de Si : une phase SiCO en accord avec le modeéle de Laffon et une phase SiCO trés

riche en atome d’0 dont la distinction est possible suite a la détection des tétraédres SiOa.

ii) fibres issues des tissus 2,5D (REF dés. HKS) sur lesquelles le traitement hydrothermal sera
directement appliqué lors des expériences dans le grand réacteur (cf. chapitre V). L'ensimage a
la surface des fibres céramiques a été éliminé par traitement dans un bain chaud selon un
procédé interne a Safran Ceramics. La surface des fibres démontre un taux d’0 inférieur a celui
de la fibre ensimée et un taux de Si supérieur. Suite au désensimage, la couche de polymeére

disparait ce qui révéle la présence des phases SiCO sur ces fibres.

iii) fibres apres le traitement acide développé par Safran Ceramics (REF traitée HKS) qui seront
nos fibres de référence dans le chapitre V de ce manuscrit. En effet, le traitement acide permet
’attaque d’une phase SiCO riche en oxygene a la surface des fibres et la production d’un
revétement carboné d’environ 35 nm d’épaisseur. Dans le cadre de cette thése, les propriétés
de surface obtenues suite au traitement hydrothermal doivent étre identiques a celles de cette

fibre. Aussi, nous pourrons comparer |’efficacité de ces deux procédés.
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Figure I11.2.1 : 1) Evolution de la composition chimique (atomes de C, O et Si), de l’épaisseur de la
couche de C et des fonctions chimiques de surface des fibres REF ensimée, dés. HKS et traitée HKS.
Au début de ce projet, U’entreprise Safran Ceramics était anciennement connue sous le nom de
Herakles, c’est pourquoi ces deux fibres « référence » ont été annotées HKS. Profils en profondeur
des pourcentages atomiques en C (rouge), Si (bleu) et O (vert) réalisés par AES des fibres 2) REF
ensimée, 3) REF dés. HKS et 4) REF traitée HKS.
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Nous remarquons que le traitement acide, réalisé par Safran Ceramics, a permis d’enlever
complétement la couche de surface riche en oxygéne (tétraédres SiO4) et d’attaquer fortement les
phases SiCxOy et SiC. Ainsi, la fibre présente un trés faible taux de Si (2 %at.) et un haut taux de C
en surface (79 %at.). De plus, le traitement permet la formation d’une surface riche en C sur une
épaisseur de 35 nm. Ces caractéristiques constituent les spécifications a atteindre avec notre

traitement hydrothermal.

Les premiers essais se sont donc attachés a démontrer la possibilité d’obtenir une fibre avec une
surface pauvre en atomes de Si et d’O et riche en C sur une épaisseur de quelques dizaines de

nanometres en n’utilisant que de ’eau sous pression et en température.

2.2. Procédé de traitement de la fibre en milieu hydrothermal

Tout d’abord, dans le cadre d’un post-doctorat (ICMCB/Safran Ceramics) réalisé par José Reglero,
un brevet a été déposé sur la formation d’une interface de C a la surface des fibres NL 200 dites de
premiére génération. En conditions hydrothermales, le traitement a été réalisé en mode fermé a

partir du montage schématisé sur la Figure I11.2.2.

N —
1 - une solution d’eau
FRE 4 déminéralisée
T T 2 - une pompe haute pression
¢=1/4” 3 - un manometre
<~ ¢=1/8" .
4 - un systeme de chauffage
- 5 - un disque de rupture
1

Figure I11.2.2 : Schéma du dispositif expérimental utilisé pour le traitement de surface des fibres SiC
NL 200 en mode fermé.

La meche de fibres est déposée a l’intérieur du réacteur en acier inoxydable (316L), puis la chauffe

est lancée jusqu’a atteindre la température de travail. L’eau est ensuite ajoutée et pressurisée,

puis le systéme est maintenu dans ces conditions le temps nécessaire au traitement. Finalement, le

réacteur est dépressurisé puis refroidi et la fibre est récupérée seche sans nécessité d’appliquer un

aprés-traitement. Les analyses par Spectroscopie d’Electrons Auger (AES) et Microscopie

Electronique a Balayage (MEB) ont donc été réalisées directement sur les fibres.

En premier, Uinfluence de la température sur la formation du film de C a été étudiée de 100 a
400°C, a une pression de 25 MPa et pour une durée de traitement de deux heures. Les fibres
utilisées brutes possedent un ensimage d’alcool polyvinylique (PVA) de l'ordre de 1% massique. Au
cours du traitement, cette fine couche de polymére est totalement solubilisée par l’eau donc il est
nécessaire de pouvoir comparer les propriétés de surface des fibres traitées avec la surface d’une

fibre désensimée. Le désensimage des fibres brutes a donc été réalisé par CO; supercritique a 25°C
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et 25 MPa pendant 15 minutes. Les résultats AES obtenus ont été extraits du brevet WO 2014-114874
et sont résumés dans le Tableau I11.2.1 ci-dessous.

Tableau I11.2.1 : Résultats AES des fibres de référence et traitées en fonction de la température. Le
traitement hydrothermal a été réalisé a 25 MPa, en mode fermé et pendant deux heures.

Fibres C (%at.)

Ref-brute 80
Ref-désensimée 42
Traitées a 100°C 45
Traitées a 200°C 72
Traitées a 300°C 80
Traitées a 325°C 80
Traitées a 350°C 90

Si (%at.)

9
25
25
18
10
12
4

O (%at.) Epaisseur couche de C (nm)
11 0
33 0
30 0
10 4+1
10 8+1
8 8+1
6 50 +3

D’aprés les résultats, plus la température augmente et plus |’épaisseur de la couche de C formée

est importante. De méme, le taux de Si et d’0O diminue et celui du C augmente en surface de la

fibre. Enfin, le traitement le plus efficace est obtenu a 350°C, avec un haut taux de C en surface et

une couche de C de 50 nm qui a été calculée a partir du profil de la Figure 111.2.3.
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Figure I11.2.3 : Profils en profondeur des pourcentages atomiques en C (rouge), Si (bleu) et O (vert)
réalisés par AES pour les fibres 1) Ref-brute, 2) Ref-désensimée, et 3) de la fibre traitée a 350°C.
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Les images des fibres brutes et traitées nous renseignent sur leurs aspects de surface en fonction de
la température du traitement. Au fur et a mesure que la température augmente, la surface apparait
de plus en plus granuleuse. Il apparait également que les fibres traitées a 325 et 350°C possédent

une surface beaucoup moins lisse que celles traitées a plus basse température.

CREMEM Si m k m CREMEM

Figure 111.2.4 : Clichés MEB a 5 kV des fibres brutes et traitées en fonction de la température.

Puis, une seconde étude a été menée sur U'influence du temps de contact entre la fibre et l’eau
pour une température maintenue a 350°C et une pression fixe de 25 MPa. Les résultats AES sont

détaillés dans le Tableau II1.2.2 ci-dessous.

Tableau 111.2.2 : Résultats AES de la fibre Ref-désensimée et des fibres traitées en fonction du temps
de réaction. Traitement hydrothermal réalisé a 350°C et 25 MPa en mode fermé.

Fibres C (%at.) Si (%at.) O (%at.) Epaisseur couche de C (nm)
Ref-désensimée 42 25 33 0
Traitées 30 min 60 18 22 4+1
Traitées 60 min 67 20 13 81
Traitées 90 min 73 20 7 35+3
Traitées 120 min 89 4 7 47 +3

Il est noté une diminution du taux de Si et d’0O en surface et une augmentation de celui de C avec le
temps. De méme, plus le traitement est long, plus U’épaisseur de la couche de C créée est
importante. Pour une durée de traitement de deux heures, les caractéristiques de surface de la
fibre sont proches de celles obtenues pour une fibre traitée selon le procédé développé par Safran
Ceramics. En effet, les pourcentages atomiques des atomes Si, O et C a la surface sont de 4, 7 et

89, respectivement. Egalement, |’épaisseur de la couche de C ainsi formée est de 47 nm.

Suite a ces premiers résultats, on formule ’hypothése que le milieu hydrothermal permettrait la
modification de la surface de la fibre par hydrolyse des atomes de Si. Ceci serait également a
’origine de la croissance d’une couche riche en C. Ainsi, mon projet de thése a été mis en place

afin de mieux comprendre ce procédé de traitement hydrothermal et ainsi pouvoir le controler.

Pour la partie suivante, nous avons commencé par vérifier que la pression n’influait pas

significativement sur le traitement, contrairement a la température.
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2.3. Influence du couple T & P sur la croissance de la couche de C en
mode fermé

Mon travail a débuté par la mise en place d’un nouveau dispositif expérimental permettant le
fonctionnement selon deux modes : fermé ou semi-continu. Nous avons donc étudié U'interét de ces
deux modes au niveau de la reproductibilité des expériences concernant I’épaisseur de la couche de
C. Pour cela, le couple T & P a été déterminé de telle sorte a se situer dans un domaine ou |’eau est

sous sa forme liquide tout en balayant son domaine souscritique jusqu’au point critique.

Tout d’abord nous avons étudié le procédé fonctionnant en mode fermé. Aprés traitement, les
épaisseurs des couches de C ont été déterminées par la méthode mathématique détaillée dans le
chapitre Il. Deux séries d’expériences identiques nous ont permis d’évaluer la reproductibilité du
procédé. Ces résultats sont présentés en fonction des conditions T & P (de 200°C et 2,5 MPa a 400°C
et 25 MPa) pour une durée de traitement de deux heures (Figure 11l.2.5) et montrent des
incertitudes importantes sur les épaisseurs de couches de C obtenues. Ceci met en évidence des
problémes de reproductibilité sur le procédé en mode fermé et une structure de la couche de C

démontrant une certaine hétérogénéité d’apres les clichés MEB de la Figure I11.2.4.

30
75+£35nm
25 *
Pc
13£8nm 24+12nm 38+2nm 42+2In
20 * * * *
= .
% (374°C, 22,1 MPa)
< 154
C
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a2 11+1nm 11+1nm 49+31n
0 104 *
o
3946nm 169 nm
54 *
0_

T T T T T T T T T T T T 1
100 150 200 250 300 350 400
Température (°C)

Figure 111.2.5 : Evolution de |’épaisseur de la couche de C, et de son incertitude, créée a la surface
des fibres en fonction des conditions T & P du procédé. La ligne en pointillée représente ’équilibre
liquide/vapeur de ’eau (100-374°C et 0,1-22,1 MPa). Pc : Point critique de ’eau.

Cette étude préliminaire ne permet pas de conclure sur U'influence des conditions T & P sur la
croissance de la couche de C. Néanmoins, dans la région souscritique de l’eau en phase liquide, il

est montré que la température est un parameétre important du procédé.

En effet, pour une température fixe de 200°C, la pression ne semble pas étre un parametre influant

sur la croissance de la couche. De méme, pour une température fixe de 250°C. A U’inverse, pour une
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pression fixe de 10 MPa, U’épaisseur de la couche de C semble augmenter légérement avec la

température. De méme, pour une pression fixe de 20 MPa.

Suite a cela, le traitement des fibres a été étudié selon un procédé fonctionnant en mode semi-
continu (Figure 11.2.1 du chapitre Il) dont la reproductibilité a pu étre déterminée.
Tableau 111.2.3 : Composition atomique de surface (XPS), épaisseur des couches (AES) des fibres

traitées et quantité de Si dissout dans le milieu (ICP-OES) en fonction de la température du
traitement hydrothermal réalisé a 25 MPa, 3 mL/min et pendant 30 minutes.

Température (oc) C (%at.) O (%at.) Si (%at.) Epaisseur de couche Quantité de Si dissout

de C (nm) (mg/g de fibres)
300 78 15 7 27 £+ 4 2,04 £ 0,02
300 79 16 5 29+4 1,82 + 0,02
350 83 12 5 73 £ 15 5,92 + 0,08
350 84 12 4 69 +9 5,53 + 0,05

D’apres le Tableau lIl.2.3, une bonne reproductibilité des expériences est obtenue avec une erreur
de Uordre du pourcent pour la composition chimique de surface de la fibre, d’environ 6 %at. sur les
épaisseurs des couches créées, et jusqua 10 %at. sur la quantité de Si récupérée dans le milieu de
réaction. Il faut savoir qu’une bonne homogénéité de traitement contribue a une reproductibilité
élevée du procédé. Or, le matériau de base peut présenter une faible hétérogénéité au niveau de sa
composition chimique et vis-a-vis de la phase SiCO riche en atome d’0O (qui présente des tétraédres
Si04) qui se forme a la surface des fibres. Ceci influence, a la fois, la quantité de Si extraite et

|’épaisseur de la couche en fin d’expérience.

L’étude des propriétés de surface des fibres traitées en mode fermé a été approfondie par la
détermination de leur fonctionnalité chimique de surface par analyse XPS. Ces résultats, détaillés
dans I’Annexe 7, montrent une attaque significative des phases contenant des atomes de Si telles
que SiOC et SiC par l’eau. Suite a ces observations, le milieu réactif est analysé afin d’identifier les

produits de réaction.

2.4. Etude de la solubilisation des atomes Si

Tout d’abord, les résultats des analyses chimiques et ICP-OES montrent que le milieu aqueux est
trés pauvre en C et en N mais riche en Si. Puisque les solutions obtenues sont parfaitement
transparentes et limpides, et que [’analyse ICP n’est possible que pour les composés entierement

minéralisés, les espéces silylées présentes en solution aqueuse sont donc supposées hydrosolubles.

Nous avons donc pu reporter la concentration en Si dans le milieu réactif en fonction du temps au
cours d’un traitement sur meche. Les conditions expérimentales étaient de 350°C, 25 MPa a un
débit de 6 mL/min et pendant 300 minutes. D’apres la Figure IIl.2.6, ’hydrolyse des atomes de Si

s’établit en 5 minutes et se stabilise complétement au bout de 40 minutes.
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Figure 111.2.6 : Evolution de la concentration de Si dissout (mg/L) dans le milieu en fonction du
temps pour une expérience a 350°C, 25 MPa et a 6 mL/min pendant 300 minutes.
Finalement, la quantité totale de Si dissout dans le milieu de réaction sera calculée a la fin des
expériences et ’étude cinétique du chapitre IV nous permettra de déterminer 'ordre de la
réaction. Nous commencons par des généralités sur les interactions entre la silice et I’eau avant

d’exposer et de discuter des résultats des analyses.

2.4.1.Dissolution de la silice et stabilité des espéces silicates

Tout d’abord, la concentration moyenne en silicium de la solution aqueuse collectée a la suite d’un
traitement hydrothermal a 350°C et 25 MPa pendant 300 minutes a un délit de 6 mL/min est de 12
mg/L, d’aprés l’analyse ICP-OES. Etant donné que cela équivaut a une concentration de 0,38 mM, il
a été nécessaire de concentrer cette solution afin d’augmenter la fiabilité des analyses chimiques.
Aussi, nous nous sommes apercus que lors de la sublimation de l'eau par le procédé de
lyophilisation, des agrégats et précipités se formaient dans la solution et a évaporation compléte,
un solide blanc a été récupéré. Son aspect était proche de celui du coton et il possédait les mémes
caractéristiques chimiques et structurales que le matériau de départ. A savoir que la diffraction des
rayons X (DRX) nous a confirmé l’absence de phases cristallines, [’analyse élémentaire n’a révélé
aucune trace pour les atomes de C, H et N ; enfin, la spectroscopie Infra-Rouge (IR) a permis
’identification des vibrations des liaisons Si-O-Si aux fréquences 1150-980 cm' caractéristiques des
modes de vibration de la silice vitreuse [Bock, 1970]. Il semble donc que ’évaporation de ’eau soit
la cause de la condensation des espeéces silylées de la solution en dimeres puis oligomeéres qui
polymérisent, par la suite, en espéces de plus haut poids moléculaires et préférentiellement de

maniere linéaire.

Nous devons préciser que nous avons considéré que la couche riche en atome d’0O et de Si se
formant a la surface de nos fibres était assimilable a une phase silice dans laquelle se trouvait des
inclusions de C [Maniette, 1989]. De plus, la littérature ne relatant que trés peu d’études

concernant la réactivité de la phase SiCO avec l’eau, nous avons choisi d’axer notre bibliographie
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sur la compréhension des interactions s’établissant entre la phase silice et l’eau. Aussi, nous
pensons fortement que cette phase sylilée de surface se dissout dans notre milieu sous la forme
d’espéces monomeéres ou d’une suspension colloidale avec des particules de tailles inférieures a la
dizaine de nanomeétre. En effet, la dissolution des phases solides de la silice génére une espéce
mononucléaire qui est I’acide silicique, selon la réaction suivante :

x(Si02) (s) + 2H20 (aq) = (x-1)Si0z (s) + Si(OH)4 (aq) 2.1

Elle est gouvernée par deux réactions chimiques catalysées par les ions hydroxyles : ’hydrolyse et
la condensation [Chan, 1989]. De plus, la solubilisation de la silice n’est pas compléte et dépend de
la température, du pH et de la teneur en sel. Premiérement, la quantité de silice dissoute dans une
solution aqueuse augmente avec la température et la pression, d’aprés le graphe 1 de la Figure Il
2.7. Pour une température de 25°C, la limite de solubilité de la silice amorphe est d’environ 100
ppm (soit 2 mM) [ller, 1979] alors qu’elle est de 1660 ppm a 340°C, dans un milieu aqueux neutre a
la pression de vapeur saturante de la solution [Fournier, 1977]. Dans ce cas-ci, le retour a la

température ambiante provoque une phénomeéne de sursaturation du milieu.
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Figure 111.2.7 : Evolution de la solubilité de la silice amorphe 1) en fonction de T & P (la ligne
pointillée est obtenue a la pression de vapeur saturante de la solution, extrait de [Fournier, 1977])
et 2) en fonction du pH (-log h) (ligne pointillée). Les lignes pleines délimitent la solubilité des
especes silicates mono- et polymeres a 25°C. Extrait de [Ingri, 1978].
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Deuxiémement, d’apres le graphe 2 de la Figure 111.2.7, la solubilité de la silice amorphe dans |’eau
a un pH de 7,5 ne dépend que de la limite de solubilité de ’acide silicique [Ingri, 1978]. Par contre,
lorsqu’un pH de 11-12 est atteint, on peut considérer qu’il n’y a plus ou peu de silice solide en
solution du fait d’une solubilité accrue qui est le résultat de la formation d’ions mono- et
polysilicates. Ces ions mononucléaires sont issus de la dissociation des 4 protons de ’acide silicique,

qui s’effectue telle que :

Si(OH)4 (aq) — SiO(OH)3 (aq) + H* (aq) 2.2
SiO(OH)s" (aq) — Si02(OH)2? (aq) + H* (aq) 2.3
$i02(0H)2> (ag) — Si03(OH)* (aq) + H* (aq) 2.4
$i03(OH)* (aq) — Si04* (aq) + H* (aq) 2.5

Les constantes d’acidité de ’acide silicique sont de 9,8 pour la premiére réaction et de 11,8 pour la
seconde, a une température de 25°C. Dans une solution dans des conditions T & P ambiantes, les
ions Si03(0OH)3* et Si04* sont présents a une faible concentration, ainsi, les espéces SiO(OH)3" et
Si02(OH)2% prédominent [Ingri, 1978]. Quant aux espéces polysilicates hydratées, elles sont créées

par des réactions de polymérisation via le mécanisme d’hydrolyse suivant :
qSi(OH)4 (aq) + pH20 (aqg) — [Si(OH)4]q(OH")p (aq) + pH* (aq) 2.6

Au dela d’un certain pH et de temps de vieillissement ou de réaction, les espéces polymériques se
décomposent en monomeres. En effet, les ions hydroxyles catalysent a la fois la polymérisation et la
décomposition des polyanions en espéces de faibles poids moléculaires [Dietzel, 2000]. Finalement,
le moyen de favoriser 'une ou l'autre de ces réactions antagonistes est de controler la quantité
d’acide silicique monomérique en solution [Shimono 1983]. En effet, lorsque sa concentration est
supérieure a la solubilité de la silice amorphe en solution aqueuse, l’espéce mononucléaire

polymérise rapidement et forme des oligomeéres de hautes masses molaires.

Nous avons été capables de solubiliser une grande quantité d’atomes de Si en traitant de la silice
amorphe pure (TYGASIL Y0551/480) dans des conditions élevées de température (350°C, 25 MPa)
pendant une heure a un faible débit de 1 mL/min. Suite a cette expérience, nous obtenons une
concentration en atome de Si de U'ordre de 400 mg/L dans une solution limpide et transparente a T
& P ambiantes. D’aprés les informations de la littérature, cette solution, dont la concentration est
supérieure a la limite de solubilité de la silice amorphe, est donc sujette a la formation d’espéces
polyanioniques. Pour le vérifier, deux techniques ont été utilisées : la chromatographie gazeuse
couplée a de la spectrométrie de masse (GC-MS) qui a été réalisée par micro-extraction sur phase
solide (SPME) et la RMN liquide 2°Si.
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2.4.2.Résultats des analyses chimiques

Tout d’abord, des espéces polysiloxanes (cycliques et linéaires) de faible masse molaire ont été
identifiées par GC-MS. Du fait d’une concentration peu élevée, les signaux du chromatogramme
avaient une faible résolution ; de plus, les pics observés pouvaient correspondre aux espéces
relarguées par la colonne ou par la fibre silicone utilisée pour la SPME. Les résultats obtenus par GC-
MS étant peu fiables, nous nous sommes dirigés vers une seconde technique largement utilisée pour

la détermination des structures chimiques des silicates : la RMN liquide du °Si.

Ces analyses ont été réalisées en collaboration avec Francois Ribot du Laboratoire de Chimie de la
Matiére Condensée de Paris (LCMCP). Les espéces silylées peuvent étre décrites comme des unités Q
dans laquelle un atome de Si est lié a quatre atomes O formant ainsi un tétraédre. Elles sont
désignées par la terminologie Q" ou n représente le nombre de pont siloxane présent dans l'unité
[Glaser,1989]. A savoir que Q° identifie ’acide silicique mononucléaire ou l’anion SiOs*, Q' les
especes disilicates ou en bout de chaines, Q? les espéces cycliques ou en milieu de chaines, Q3 si
elles sont connectées avec d’autres couches et Q* les espéces intégrées dans les réseaux 3D.
Cependant, ’atome 2°Si étant peu abondant naturellement, il est nécessaire d’utiliser de la silice
enrichie ou alors d’effectuer un grand nombre d’acquisition afin d’obtenir un intensité significative.

L’acquisition du signal de notre solution a été réalisée sur 64 heures.

D’aprés Goudarzi, les signaux a -71,5 et -79,5 ppm sont caractéristiques des especes Q° et Q'
[Goudarzi, 2012]. Quant aux especes Q%, Q3 et Q?, leurs signaux apparaissent a -90, -100 et -110
ppm, respectivement [Leonardelli, 1992]. D’aprés le spectre RMN du graphe 1 de la Figure 111.2.8,
des especes Q° sont présentes en solution. Aussi, le signal a -110 ppm est caractéristique des
especes silylées contenues dans le verre Pyrex du tube RMN et apparait malgré le traitement du
signal du fait de la faible concentration de notre solution. Egalement, aucune autre espéce ne
semble étre présente a moins que certains signaux ne soient masqués par le pic large du tube RMN.
Par ailleurs, ce pic n’est pas symétrique et un léger épaulement devient visible a -101 ppm, sur le
spectre RMN d’une solution agée de neuf mois mais conservée au frais, d’aprées le graphe 2 de la
Figure 111.2.8. Donc, notre solution stable en apparence tendrait a former des espéces

polynucléaires dans le temps, ce qui est en accord avec la littérature.

Ainsi, il nous est possible de confirmer ’hypothése selon laquelle le traitement de la surface des
fibres NL 200 s’effectue par hydrolyse des atomes de Si créant ainsi des espéces solubles et de

faibles masses molaires solubles dans le milieu hydrothermal.
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Figure 111.2.8 : Spectres RMN liquide du 2°Si d’une solution contenant des espeéces silylées 1) une
semaine et 2) neuf mois apres la dissolution de la silice amorphe dans un milieu hydrothermal a

350°C et 25 MPa pendant une heure a un débit de 1 mL/min.

En conclusion, d’aprés la littérature, la silice amorphe peut étre dissoute dans un milieu

hydrothermal et en grande quantité de par Uinfluence des paramétres suivants :

i

iii.

Les propriétés acido-basiques de ’eau souscritique : dans le chapitre suivant, nous verrons que
les ions hydroxyles et protons sont présents en forte concentration dans le milieu lorsque la
température de l’eau est comprise entre 200 et 375°C a 25 MPa. D'apres la littérature, la

dissolution de la silice augmente avec la concentration en ions hydroxyles,

La polarité et proticité de ’eau : en effet, cela permet aux molécules d’eau de développer de
fortes interactions avec les groupements silanols a la surface de la silice et il en résulte une
hydrolyse accrue. D’autre part, une couche d’hydratation se créée autour des espéces silicates

dissoutes qui ont donc moins tendance a réagir entre elles, et montrent une meilleure stabilité,
Le couple T & P : en condition souscritique, la solubilité de la silice est multipliée jusqu’a 20

fois en comparaison avec une solution a ’ambiante,

Le fonctionnement en mode semi-continu : la régénération du milieu de réaction est la solution
pour augmenter la solubilité du silicium sous la forme d’acide silicique lors du traitement tout

en évitant la polymérisation des espéces dissoutes.

Finalement, nous formulons l’hypothése suivante : tout comme la silice, les phases SiCO et B-SiC

présentes dans la fibre peuvent subir une forte attaque du milieu hydrothermal.
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2.5. Conclusion

Les essais préliminaires ont montré U'efficacité de notre nouveau procédé de traitement de la
surface des fibres céramiques (Nicalon de premiére génération) a la fois propre et efficace. De plus,
les conditions de traitement étant modérées au niveau de T & P, l’industrialisation de celui-ci peut-
étre envisagée contrairement aux autres techniques décrites dans la littérature. En effet, avant
mes travaux et pour des matériaux cristallins (B-SiC), une couche de C ne pouvait étre obtenue qu’a
des températures supérieures a 500°C et sous 100 MPa pendant des temps de traitement longs
(environ 25 heures) [Gogotsi, 1994c]. Egalement, d’autres études ont décrit la désintégration
compléte des matériaux amorphes tels que les fibres Nicalon NL et Tyranno LoxM, aprés traitement

hydrothermal dans ces conditions [Gogotsi, 1995b], [Gogotsi, 1995c].

La voie souscritique apparait comme prometteuse puisque le traitement des fibres réalisé en mode
fermé avec des conditions T & P croissantes jusqu’au point critique de ’eau (Tc = 374°C et Pc =
22,1 MPa) permet l’obtention de films de C, dont la valeur s’étend de 11 a 75 nm. Les analyses AES
montrent que plus la température augmente, plus le taux de C augmente et celui de Si diminue en
surface des fibres. Cependant, il a été difficile d’obtenir a la fois, une tendance au niveau de
’épaisseur de la couche de C et un traitement reproductible. Ainsi, U'utilisation d’un dispositif
expérimental fonctionnant selon un mode semi-continu a permis d’optimiser la reproductibilité des
expériences. De plus, ces expériences ont pu confirmer que la température était le paramétre le
plus important du couple T & P. Son augmentation méne a la disparition de la phase SiCO riche en
oxygene et a ’augmentation de ’épaisseur de la couche de C. Et d’aprés la littérature, cela peut
s’expliquer par des réactions d’hydrolyse de la fibre qui permettraient la solubilisation des phases
contenant du Si lors du traitement hydrothermal. En effet, [’analyse du milieu réactif a révélé la
présence de Si dissout sous la forme d’acide silicique. On peut en conclure que lorsque du C est
présent dans une phase silylée (telles que les phases SiC et SiCO), la solubilisation des atomes de Si

a pour conséquence ’enrichissement de la surface de la fibre en atomes de C.

Dans la suite, tous les travaux réalisés et discutés dans ce manuscrit ont été effectués en mode
semi-continu afin de garantir la reproductibilité du procédé. De plus, ce mode de fonctionnement
permet de diminuer les temps de traitement des fibres par rapport au procédé en mode fermé.
Dans la prochaine section, 'influence des paramétres opératoires sur les propriétés chimiques de

surface des fibres est étudiée.
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3. Propriétés de surface des fibres SiC sous forme de meches

Les paramétres opératoires du procédé que nous proposons sont les suivants : la température, le
débit et le temps de contact. Apreés traitement, les propriétés en surface des fibres ont été vérifiées

par AES, XPS et AFM et le milieu de réaction a été caractérisé par analyse chimique et ICP-OES.

3.1. Influence du débit, de la température et du temps de réaction

A une pression de 25 MPa, U'influence de plusieurs parameétres opératoires a été étudiée : le débit
de 1 a 6 mL/min, la température de 200 a 350°C et le temps de réaction de 15 a 60 min. Dans le
Tableau 111.3.1 sont répertoriées les analyses chimiques des fibres et du milieu réactif. On remarque
que plus les conditions sont sévéres, plus le taux de C augmente et celui de Si diminue en surface
des fibres, pouvant atteindre jusqu’a 83 %at. et 5 %at., respectivement. De méme, ’épaisseur de la

couche de C augmente jusqu’a atteindre 73 nm.

Tableau 1I.3.1 : Récapitulatif de la composition atomique de surface (XPS) et de |’épaisseur des
couches de C (AES) des fibres de référence et traitées en fonction des paramétres.

Débit Temps de

Epaisseur de Quantité de Si

T(°C) g:rl;; ré(a;itri‘c))n (%at.) (%gt.) (%ilt.) couc(::s‘ )de o disso;liz '('zsg)/g de

Ref brute 66 29 5 4 0

Réf désensimée 51 31 18 0 0
300 1 15 56 28 16 8+3 0,28 + 0,01
300 3 15 68 18 13 16 + 3 0,88 + 0,01
300 6 15 70 18 12 24 + 4 1,55 + 0,02
300 1 30 68 18 13 199 0,95 + 0,01
300 3 30 71 18 11 29+0 2,26 + 0,02
300 6 30 75 20 5 55+ 0 4,88 + 0,10
200 3 30 69 18 13 150 0,46 + 0,01
250 3 30 73 18 9 16 + 2 0,93 + 0,01
300 3 30 78 15 7 27 + 4 2,03 + 0,02
350 3 30 83 12 5 73 £ 15 5,92 + 0,08
300 3 15 72 18 10 17+ 4 0,79 + 0,01
300 3 60 79 16 5 54+ 0 4,62 + 0,05
315 1 30 73 22 5 17 +2 1,15 + 0,01
315 3 30 79 16 5 32+6 3,17 £ 0,02
315 6 30 80 15 5 54+ 0 4,50 + 0,02
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Puis, nous nous sommes intéressés aux fonctions chimiques de surface des fibres traitées. Elles ont
été déterminées par XPS par désommation des spectres Si2p, C1s et O1s. D’aprés les graphes en
batonnet 1, 2 et 3 de la Figure 11I.3.1, "augmentation du débit, du temps de réaction et de la

température a pour premiére conséquence de faire complétement disparaitre les tétraédres SiO4 de

la surface.
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Figure IIl.3.1 : Evolution des fonctions chimiques de surface des fibres traitées en fonction 1) du
débit a une température de 300°C et pendant 30 minutes, 2) du temps de réaction a une
température de 300°C et un débit de 3 mL/min et 3) de la température a un débit de 3 mL/min et
pendant 30 min pour une pression fixe de 25 MPa.

De plus, la phase SiCO est fortement attaquée contrairement a la phase cristalline B-SiC dont le
taux en surface n’évolue guere avec les conditions. Finalement, le haut taux de C en surface
s’explique par la présence majoritaire des liaisons C hybridées sp2/sp3, et, plus précisément, du
haut taux de liaisons sp3. Ces observations corrélent avec les résultats obtenus en mode fermé. En
effet I’attaque de la fibre et de ses différentes phases s’effectue par hydrolyse des atomes de Si

lorsque le couple T & P se situe dans des conditions souscritiques.

Cependant, nos conditions T & P sont bien inférieures a celles utilisées lors des études de Gogotsi et
al. [Gogotsi, 1994c], [Gogotsi, 1995b], [Gogotsi, 1995c]. Néanmoins, les auteurs ont étudié un

procédé en mode fermé contrairement a notre procédé qui fonctionne en mode semi-continu.

En conclusion de cette étude, les phases fortement oxygénées et la phase cristalline B-SiC ont été
attaquées lors de notre traitement ce qui a pour conséquence ’augmentation de la couche de C en
surface de la fibre et sur une certaine épaisseur. Et, trés peu d’effets sont constatés sur les

fonctions oxygénées telles que C-O, C=0, COOH et COOR.

Comment ces phénomeénes sont-ils expliqués dans la littérature ?
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3.2. Corrélation propriétés de surface - réactions chimiques

D’apres la littérature, les phases SiC et SiCO interagissent fortement avec le milieu hydrothermal. A
partir de 500°C et 100 MPa, la réactivité de B-SiC est telle que [Yoshimura, 1986] :

SiC (s) + 2H20 — SiO; (s) + CHa (g) 3.1

D’aprés Jacobson et al., dans ces conditions de traitement du C libre ne peut-étre généré que
lorsque le rapport molaire H,0:SiC est égale a 2:1 [Jacobson, 1995]. Ainsi, un film de C dense et

régulier se forme a la surface des fibres SiC d’apreés la réaction suivante [Gogotsi, 1994c] :
SiC (s) + 2H20 = SiO; (s) + C (s) + 2Hz (g) 3.2

De facon analogue, il a été possible de créer un film dense de C a la surface des fibres Tyranno
(grade S, LoxM et F1) qui sont majoritairement constituées d’une phase amorphe Si(-Ti)-C-O dans
laquelle se trouvent des nanocristaux de B-SiC. A partir de 300-400°C et 100 MPa, la phase amorphe
se dissout de la facon suivante [Gogotsi, 1995b], [Gogotsi, 1995¢] :

SiCxOy (s) + (2-y)H20 = SiOz (s) + XC (s) + (2-y)Hz (g) 3.3

Avec la possibilité de controler U’épaisseur du film de 10-20 nm a 1 pm en fonction de la
température jusqu’a une certaine limite puisque les fibres se dégradent fortement au dela de
500°C. Cette observation laisse supposer une forte interaction des phases carburées (SiC et SiOC)

présentes dans notre fibre NL 200 avec le milieu a l’origine de la formation d’une couche de C.

Lors de nos traitements, la silice sous sa forme solide n’a pas été identifiée en accord avec les
observations de Hirayama et al. Lors de "immersion du SiC dans de la vapeur d’eau a 290°C, les
auteurs ont proposé la formation d’une silice hydrosoluble sous la forme d’une fine couche non
protectrice et peu adhérente a sa surface [Hirayama, 1989]. Egalement, la dissolution de la silice
est accélérée lorsque le pH du milieu augmente. D’apres Allongue et al., les atomes de Si subissent

une forte hydrolyse en milieu basique selon la réaction suivante [Allongue, 1993] :

Si (s) + 2HO" (aq) + 2H20 (aq) — [SiO4H2]* (aq) + 2H2 (g) 3.4
De ce fait, [’attaque du SiC est considérée comme une réaction d’hydrolyse :

SiC (s) + 4H20 (aq) — Si(OH)4 (aq) + CH4 (g) 3.5

Néanmoins, la réaction (3.5) ne permet pas d’expliquer la formation d’une couche de C. C’est pour
cela que nous proposons la réaction (3.6) qui expliquerait, a la fois, la disparition de la silice suite a

sa solubilisation dans le milieu hydrothermal, et la formation de C libre :
SiC (s) + 4H20 (aq) — Si(OH)4 (aq) + C (s) + 2H2 (g) 3.6

Avant d’étudier la cinétique de la réaction d’hydrolyse, nous avons mis en paralléle |’évolution de la
quantité de Si dissout dans le milieu et la croissance de la couche de C en fonction de différents

parameétres opératoires.
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3.3. Corrélation couche de carbone - atome de Si dissout dans le
milieu réactionnel

Le taux de Si dissout dans le milieu de réaction aprés traitement révéele ’efficacité et la sélectivité
du traitement hydrothermal envers les phases B-SiC et SiCO de la fibre, ce qui est en accord avec la

diminution du taux de Si en surface des fibres traitées.
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Figure 111.3.2 : Evolution de la quantité de Si pondérée (par rapport a la quantité initiale de fibres)
dans le milieu et de I’épaisseur de la couche de C en fonction 1) du débit a une température de
300°C et un temps de réaction de 15 et 30 min, 2) du temps de réaction a une température de
300°C et un débit de 3 mL/min et 3) de la température a un débit de 3 mL/min et un temps de

réaction de 30 min pour une pression fixe de 25 MPa.
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Nous avons choisi de faire figurer U’évolution de la quantité de Si extrait en paralléle avec

I’épaisseur finale de la couche de C afin d’identifier clairement leur relation.

D’apres les résultats, plus les conditions sont sévéeres, plus le traitement est efficace et plus la
quantité de Si solubilisée est élevée. En paralléle, il y a un second phénoméne qui s’établit : la

croissance de la couche de C a la surface de la fibre.

Comme le montrent les graphes 1 et 2 de la Figure 111.3.2, la quantité de Si et !"épaisseur de la
couche de C augmentent de facon quasi-linéaire avec le débit et le temps de réaction. Par
conséquent, la cinétique des réactions d’hydrolyse ne semble pas limitée par des phénoménes de
diffusion de U’eau a travers le film de C pour atteindre Uinterface fibre/film de C mais serait
controlée par la réaction chimique a cette interface. Quant a la température, on remarque que la
quantité de Si suit une croissance de type exponentielle lors de son augmentation, d’apres le

graphe 3 de la Figure Ill.3.2.

Ainsi, un fin controle de ’épaisseur de la couche est réalisable au travers du débit, temps de

réaction et température de traitement.

Pour conclure, plus la température est élevée (pour une pression fixe de 25 MPa) et plus la quantité
de Si extraite et l’épaisseur de la couche de C formée sont grandes. Etant donné que la
température influence directement la vitesse d’hydrolyse des atomes de Si, c’est un facteur

cinétique d’importance qui régit également la vitesse de croissance de la couche de C.

3.4. Conclusion

Suite a cette étude paramétrique, nous avons mis en lumiére ’efficacité de notre traitement
hydrothermal au travers de la formation d’une couche de C, et la possibilité de controler finement

I’épaisseur de celle-ci.

De plus, un mécanisme sera présenté a partir de ces observations, dans le chapitre IV de ce
manuscrit. De méme, il apparait possible d’étudier la réaction d’hydrolyse de SiC a travers la
mesure de la quantité totale de Si récupérée dans le milieu de réaction en paralléle avec la

croissance de la couche de C, ainsi une étude cinétique sera détaillée dans le chapitre IV.

Dans la prochaine partie, nous allons mettre au point une méthodologie de caractérisation de la
structure électronique des atomes de C de la couche formée lors de notre traitement hydrothermal

a partir de plusieurs techniques d’analyse afin de déterminer précisément le rapport sp2/sp3.
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4. Structure électronique des atomes de la couche de C

Cette troisiéme partie est dédiée a I’étude de U’hybridation et de ’arrangement du C au travers
plusieurs techniques complémentaires. Tout d’abord, le rapport sp2/sp3 de différents matériaux
carbonés sera précisément déterminé a partir de la spectroscopie de perte d’énergie des électrons
(EELS) et de photoélectrons X (XPS). Puis, l’arrangement ordonné et désordonné de la structure

carbonée de la couche sera étudié par spectroscopie Raman.

4.1. Etude de U’hybridation du C par spectroscopies EELS et XPS

4.1.1.Intéréts des techniques EELS et XPS

Le C est un des éléments les plus abondants de univers [Heiserman, 1992] et existe sous
différentes formes allotropiques. Les deux premiéres sont le graphite et le diamant [Lavoisier,
1789], et la troisiéme, le ’buckministerfullerene’ [Kroto, 1985]. Cette récente découverte
scientifique s’est vue attribuée le Prix Nobel de Chimie. Le C est a l'origine de la vie sur terre
puisqu’il est un composant fondamental des biomolécules, une source de chaleur et, également,
une source prometteuse pour le stockage de l’énergie, et pour finir, il est utilisé dans le domaine de
la santé pour la vectorisation. En effet, toutes les formes allotropiques du C présentent des
propriétés étonnantes. De par ses faibles interactions inter-couches, le graphite est un matériau 2D
ultra déformable. Alors que le diamant cristallise sous forme cubique et posséde une structure 3D
avec des liaisons chimiques fortes qui sont a l'origine de son extréme dureté. Egalement, ses
propriétés remarquables, a savoir une isolation électrique, une transparence optique, une
excellente résistivité chimique/thermique et une forte densité sont en opposition directe avec les
propriétés du graphite. Quant au carbone amorphe, il posséde une structure désordonnée avec un
mélange de liaisons sp2 et sp3 qui lui confére des propriétés intermédiaires entre le graphite et le
diamant. Par ailleurs, il existe plusieurs catégories de C amorphe : Diamond-Like-Carbon (DLC),
Tetrahedral-Carbon (TAC), Polymer-Like-Carbon (PLC) et Graphite-Like-Carbon (GLC) avec un taux
d’hydrogéne, une dureté, une densité, des conductivités électrique, thermique et optique
variables. S’ajoute a cela, Uinfluence de la taille et de la forme de ces matériaux. En effet, les
films, poudres, fibres, batonnets de C sont utilisés dans des applications de hautes technologies en
tant que catalyseurs, fenétres optiques, systémes microélectromécaniques (MEMS), vecteurs pour la
santé et charges pour le renforcement des propriétés mécanique et chimique, des performances

tribologiques et de résistance a l’abrasion.

Depuis les années 1970, l'intérét grandissant pour les matériaux carbonés dans des applications
spécifiques nécessite une meilleur compréhension de la relation propriété/structure. Initialement,
la méthode spectroscopique de perte d’énergie des électrons (EELS) s’est généralisée dans |’étude

de U’hybridation des atomes de C dans des matériaux amorphes ou de types DLC [Lurie, 19771,
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[Berger, 1988], [Fallon, 1993], [Kulik,1994], [Papworth, 2000], [Silva, 2005], [Lenardi, 2005],
[Galvan, 2005]. Puis l’analyse par spectroscopie de photoélectrons X (XPS) s’est petit a petit
démocratisée du fait d’une sensibilité élevée qui révéle en plus de la composition élémentaire,
’environnement chimique des atomes [Mizokawa, 1987], [Lascovich, 1991], [Jackson, 1995], [Diaz,
1996], [Merel, 1998], [Leung, 1999], [Filik, 2003].

Ces deux techniques sont basées sur le méme principe physique, a savoir ’excitation atomique,
mais au travers de différentes interactions (rayons X ou électrons) et avec la mesure d’une
information différente, qui s’effectue soit au niveau de la sonde (EELS), soit a partir d’un signal
résultant (XPS). De plus, elles possédent une haute résolution en énergie qui permet de calculer le

taux de liaisons sp2 d’un matériau de facon semi-quantitative.

Pour commencer, leurs spécificités sont listées dans le Tableau Ill.4.1. Elles sont toutes deux
adaptées a |’étude des éléments légers et leurs principaux avantages sont une excellente fiabilité
et reproductibilité des mesures. Cependant, le volume sondé est plus important en XPS, ce qui peut
étre source d’erreurs dans le cas d’échantillons hétérogénes. Cette technique tres sensible a I’état

de surface du matériau et ne nécessite pas de préparation particuliére des échantillons.

Tableau IIl.4.1 : Récapitulatif des spécificités des deux techniques spectroscopiques EELS et XPS
pour la détermination du taux de liaisons sp2 (avec ' extrait de [Egerton, 1996], 2de [Walls, 1994], 3
de [Bart, 2006], “de [Jeynes, 2012], > de [Sigle, 2005], ¢ de [Bertoni, 2008], 7 de [Bruley, 1995]).

Caractéristiques de la

Résolution latérale en surface 0,1a1 nm (19) 100 a 500 pm (2)

0,30a1eV ()

Resolution spectrale 0.tatev(™) (dépendant de la source X)
Résolution spatiale en en f?pction .de I’épaisseur 1410 nm ()
profondeur de ’échantillon (< 50 nm)
Analyse des atomes légers Adaptée (') Adaptée
Informations Composition élémentaire et Composition élémer]tajre et
analyse de la structure environnement chimique
Sensibilité 1% atomique (1) 0,1% atomique (3)
Fiabilité 3% d’erreur (6) 5% d’erreur (3)
Reproductibilité Haute (%) Haute (3)

Quantitativité de Uanalyse Semi car utilisation d’une  Semi car étalonnage de l’intensité

référence 100% sp2 a partir de références
Traitement de la ligne de base Oui, important Oui, léger
Analyse destructive Réadrranger,nent.pos'sible1 lors Al}ération possible lors 1de
e la désexcitation (%) ’impact des rayons X (")
Préparation des échantillons  Oui (épaisseur < 100 nm) () Non

Finalement, leurs deux inconvénients résident dans le traitement de la ligne de base et [’utilisation

de références qui peut diminuer la sensibilité de la méthode de calcul du taux de liaisons sp2.
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En effet, les spectres XPS montrent une augmentation du signal sur la partie de haute énergie de
chaque bande. Cela est di aux électrons qui ont subi plusieurs collisions avant d’étre éjectés de la
surface (diffusion multiple), et il est nécessaire de soustraire cette ligne de base a travers une
correction linéaire ou non-linéaire de type Shirley [Shirley, 1972] ou Tougaard [Tougaard, 1989] afin
de définir correctement ’aire de la composante utile a la quantification. Quant aux spectres EELS,
la ligne de base est dépendante de U’épaisseur de Uéchantillon et, également, de son
environnement chimique [Leapman,1983]. Pour la quantification, U'application d’une loi de

puissance permet la correction du signal.

Au regard du peu d’études sur la corrélation EELS/XPS sur un sujet précis tel que la détermination
de U’hybridation du C, nous avons tenté de discriminer ces deux méthodes d’aprés ’analyse de
plusieurs matériaux carbonés. Malheureusement, le taux d’hydrogéne de ces matériaux n’est pas

connu alors qu’il est pourtant essentiel a la classification des Diamond-Like-Carbon (DLC).
Ces matériaux sont les suivants :

- le « Highly Ordered Pyrolytic Graphite (HOPG) » de chez SPI, avec moins de 100 ppm d’impuretés,

cristallin avec par conséquent 100% de liaisons sp2, est utilisé comme référence,

- le carbone vitreux (v-C) de chez sigma-aldrich, sous forme de poudre de 2 a 12 pym, pur a 99,95%,

est composé de 100% de liaisons sp2,

- un matériau graphénique obtenu suite a Uexfoliation de Uanthracite par une méthode

solvothermale développée au sein du groupe supercritique de I’ICMCB [Padmajan, 2016],

- l’anthracite de chez sigma-aldrich (R328448), pur a 99,98%. C’est un matériau complexe composé
de microcristaux enchevétrés dans un réseau amorphe : les domaines graphitiques sont liés les

uns aux autres par des chaines carbonées et il en résulte un taux de liaisons sp2 variable,

- et, la couche de C créée sur la fibre Nicalon traitée en conditions hydrothermales (350°C, 25 MPa
pendant 300 minutes avec un débit de 6 mL/min). Pour "analyse EELS, un diamant élaboré par

dépot en phase vapeur (PVD) réactive [Faure, 2013] est également étudié.

Ces matériaux C ont été choisis en fonction de leur disponibilité au laboratoire et parce qu’ils
montrent une cristallinité différente et des proportions C sp2/sp3 variées. Par exemple, le diamant
et le HOPG représentent des formes cristallines du C en opposition avec le v-C, mais ces trois
matériaux sont constitués d’un seul type de liaisons C-C a savoir une hybridation 100% sp3, 100% sp2
et 100% sp2, respectivement. C’est pourquoi ils sont généralement utilisés comme référence dans la
littérature afin d’étudier d’autres matériaux constitués d’un mélange de liaisons C-C avec une
hybridation mixte sp2 et sp3. Par exemple, ces matériaux peuvent étre complétement amorphes,
comme la couche de C créée a la surface des fibres NL 200 par voie hydrothermale, ou présenter un
degré de cristallinité plus ou moins avancé comme ’anthracite et un matériau graphénique obtenu
a partir du traitement hydrothermal de ’anthracite. Tous ces matériaux m’ont permis de valider les

différentes techniques abordées.
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4.1.2.Détermination du rapport C sp2/sp3 par étude XPS

En 1974, les premieres études sur la structure du C ont commencé avec |’identification du spectre
C1s du graphite a 284,6 eV [McFeely, 1974]. Depuis, les spectres du diamant et d’autres matériaux
carbonés sont interprétés et désommés en vue de déterminer ’hybridation des atomes du C
[Mizokawa, 1987], [Lascovich, 1991], [Jackson, 1995], [Diaz, 1996], [Merel, 1998], [Leung, 1999],
[Filik, 2003].

Les matériaux de notre étude sont directement analysés sans préparation particuliére sauf le HOPG
dont l’analyse est effectuée sur une bande adhésive préalablement collée puis décollée de sa
surface. L’analyse haute résolution des matériaux nous permet de calculer la composition atomique
en C, éventuellement en Si et O et de désommer le spectre C1s en 7 a 9 composantes. En effet, en
fonction de son environnement chimique, le C posséde des énergies de liaison différentes. Par
exemple, plus U’électronégativité ou le nombre d’hétéroatomes engagés dans des liaisons chimiques
est élevé, plus I’énergie de liaison se déplace vers les hautes valeurs [Watts, 2003] et plus la largeur
a mi-hauteur augmente. Finalement, la désommation du spectre C1s est effectuée en respectant un
pas de 1 eV entre chaque composante. Les paramétres utilisés sont donc détaillés dans le Tableau
11.4.2.

Tableau 111.4.2 : Récapitulatif des conditions utilisées pour la désommation du spectre C1s des
matériaux carbonés par fonctions chimiques.

Fonctions chimiques Position (eV) Largeur a mi-hauteur (eV)

C-Si 282,4 - 282,6 0,9-1,1

C-0-Si C-Si+1,0 0,9 - 1,1

C sp2 284,2 - 284,7 0,9 -1,1

Csp3 Csp2+0,6 identique a C sp2
c-c-0 Csp3+0,9 1,0-1,2
c-0 C-C-0+1,0 identique a C-C-O
Cc=0 C-0+1,0 identique a C-O
COOR C=0+1,0 1,0-1,3

COOH 289,4 - 289,8 identique COOR

La valeur de U’énergie de liaison sp2 est de ’ordre de 284,3 eV [Diaz, 1996] et son espacement avec
la liaison sp3 est d’environ 0,5 eV [Leung, 1999]. La largeur des composantes du spectre C1s des
matériaux tels que le graphite et le diamant dépend de la nature de la fonction chimique. En effet,
pour des liaisons de basses énergies, la valeur maximale de la largeur est de 1,1 eV alors que pour
des liaisons de plus hautes énergies, elle peut atteindre 1,3 eV [Filik, 2003]. A partir de ces
paramétres, la désommation des spectres XPS fait apparaitre les composantes sp2 et sp3 de nos

matériaux (Figure I11.4.1).
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Figure 111.4.1 : Désommation des spectres C1s des matériaux 1) HOPG, 2) v-C, 3) graphite exfolié, 4)
anthracite et 5) de la couche de la fibre traitée en 7 ou 9 composantes telles que : (C-Si, SiCO) C
sp2, C sp3, C-C-0O, C-0, C=0, COOR et COOH.

Ainsi, le taux de liaisons de C sp2 est calculé a partir du rapport d’aire de la composante C sp2 sur
la somme des aires des deux composantes C sp2 et C sp3. Le taux est égal a 100% pour le HOPG et

le v-C, et les valeurs sont de 88, 52 et 38% pour le graphite exfolié, ’anthracite et la couche de la

fibre traitée. Quels sont les résultats avec la seconde technique spectroscopique ?
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4.1.3.Détermination du rapport C sp2/sp3 par analyse EELS

L’EELS est une technique utilisée pour estimer U’hybridation des atomes de C d’un matériau
amorphe puisque la région de plus hautes pertes énergétiques identifie les transitions électroniques
des bandes de valence et de conduction. Premiérement, d’aprés les régles de sélection, seules les
transitions électroniques s = p sont autorisées. Pour le diamant, les atomes de C sont dans une
configuration tétraédrique avec chacun de leurs 4 électrons de valence dans une orbitale
moléculaire o(sp3?). Par contre, le graphite ne posséde que trois orbitales moléculaires o(sp?) et une
derniére hors plan m(pz) donc les atomes de C se trouvent dans une coordination trigonale. La bande
de valence regroupe les orbitales liantes ¢ et m qui sont occupées par les électrons de valence alors
que dans la bande de conduction, les orbitales non-liantes ¢* et m" sont inoccupées. D’aprés la

représentation schématique ci-dessous, elles sont séparées par une bande interdite.

valence band band gap conduction band
— *
m) A T
Z o o*
Energy

Figure Ill.4.2 : Représentation de la densité électronique d’un carbone possédant des états o et m,
extrait de [Robertson, 1991].
Lors de Uexcitation de ’atome de C, les électrons de coeur (1s) vont migrer vers les états
d’énergies non-liants et non occupés des niveaux d’énergie 2p, ce qui donnent lieu aux transitions
électroniques suivantes : s = ¢” et s = ", pour le graphite et uniquement s = ¢" pour le diamant.

D’apres la littérature, les transitions s = ¢" et s = n" s’effectuent a 285 et 293 eV, respectivement.

D’apreés la littérature, il a été possible de mettre au point une méthodologie pour déterminer le
taux de liaisons sp3 a partir d’une référence 100% sp2 [Berger, 1988] et par intégration de la
transition s = 6" jusqu’a 305 eV. Cependant, plusieurs auteurs proposent d’augmenter la précision

du calcul en y apportant quelques modifications :

i. La fenétre d’intégration de la transition s = m" doit étre au maximum de 5 eV et centrée, car
sinon elle chevauche la transition s = ¢". Ainsi, pour ne pas surestimer le nombre de liaisons T,
2 eV est satisfaisant [Bruley, 1995]. De méme, il semble qu’une fine largeur d’intégration de la

transition s = ¢ soit recommandée (< 10 eV) [Galvan, 2005].

ii. La transition a 282 eV est caractéristique des chaines pendantes et des cycles de nombre impair

et doit étre considérée [Bruley, 1995].
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iii. Une derniére transition a 287 eV doit étre ajoutée lors de interprétation des spectres lorsque
des matériaux amorphes ou hydrocarbonés sont analysés car elle contribue aux transitions

moléculaires crystallines s = o°c. [Papworth, 2000].

Pour I’analyse quantitative, nous adoptons un traitement de la région des pertes énergétiques des
électrons de coeur d’aprés la « méthode a deux fenétres ». En accord avec Bruley et al. [Bruley,
1995], cette technique est simple et ne nécessite aucune désommation des spectres avant
intégration. Pour cela, deux fenétres spectrales sont centrées sur les deux transitions électroniques
d’intéréts (285 et 293 eV). De plus, la largeur de ces fenétres doit étre au maximum de 5 et 10 eV,
respectivement, afin de minimiser Uinfluence d’autres transitions électroniques. En effet, les
transitions moléculaires au sein de chaines pendantes (282 eV) et de composés hydrocarbonés (287
eV) se situent avant la transition s =& m" et entre les deux transitions s =+ n' et s = o,

respectivement. Ainsi, les fenétres d’intégration sont positionnées comme sur la Figure 111.4.3.

2500 10 T T — Y
" c
-~
S200010* | -
o m
0
4 | 4
81.50010 .
0 i
©1.00010" )
2 R—
0 A
f_ 5000 1
0 J‘/I 1 |
280 285 290 295 300 305

Energy-loss (eV)

Figure 111.4.3 : Transitions électroniques de la région des plus hautes pertes énergétiques et
positionnement des deux fenétres au niveau des transitions s = n" et s = ¢". Extrait de [Bruley,
1995].

D’apres Bruley et al., cette analyse quantitative est limitée par |’apparition de deux phénomenes :

- un effet d’écran par des matériaux possédant une forte permittivité diélectrique. Par exemple, la
structure des transitions électroniques du diamant et des ‘diamond-like-carbon’ peut subir de

légeres modifications qui sont liées a un écrantage partiel du potentiel du trou de coeur, et,

- des effets de champ locaux qui induisent un polarisation de U’échantillon. C’est le cas, par
exemple, du carbone turbostratique lorsque celui-ci posseéde des ‘clusters’ de liaisons C sp2

d’une dimension supérieure au nanometre.

Egalement, la mesure EELS s’effectue sous un angle magique qui permet de s’affranchir de la
dépendance de l'orientation locale des plans graphitiques sur le rapport ¢*/n” et donc de ne pas
surestimer le taux de liaisons sp2 [Koskinen, 1998b]. L’angle magique auquel se situe le détecteur

par rapport a l’échantillon est égal a 2 fois ’angle de diffraction caractéristique du C.
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De plus, U’épaisseur de nos échantillons doit étre minimale (clichés MET de la Figure 11.4.4). Pour
cela, nous avons préparé des suspensions a partir des matériaux sous forme de poudre (HOPG, v-C,
anthracite et le graphite exfolié) d’aprées la méthodologie adoptée par Galvan et al. [Galvan, 2005].
En effet, nos 4 solutions contenant quelques milligrammes de matériaux dans 10 mL d’éthanol ont
été soumises aux ultrasons pendant 10 minutes. Puis, deux gouttes de chacune de ces suspensions
ont été déposées sur plusieurs grilles. Aprés évaporation du solvant, les grilles ont été analysées.
Pour la fibre traitée et le diamant, il a été nécessaire de fabriquer un matériau sandwich qui a été
découpé a la scie a fil, puis poli et affiné par décapage ionique (voir Annexe 4). Finalement, les

clichés MET a partir desquels les analyses EELS ont été menées sont présentés sur la Figure 11.4.3.

Figure 111.4.4 : Clichés MET réalisés a 200 kV des matériaux carbonés de |’étude, a savoir 1) HOPG,
2) v-C, 3) une feuille de graphéne exfoliée, 4) anthracite, 5) périphérie de la fibre Nicalon traitée
et 6) diamant.
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Les aires des transitions électroniques s = 1" et s = ¢" ont donc été calculées a partir de deux
fenétres disposées sur le seuil d’ionisation C-k de telle sorte a minimiser les transitions moléculaires
a 282 et 287 eV. De plus, leurs fines largeurs (3 et 5 eV) permettent d’augmenter la précision du
calcul du taux de liaisons sp2 de ces matériaux. Les caractéristiques de ces fenétres sont fixes pour

les six matériaux et sont décrites dans le Tableau I11.4.3.

Tableau 111.4.3 : Récapitulatif des conditions utilisées pour ’interprétation des transitions
électroniques a partir du seuil d’ionisation C-K des six matériaux carbonés.

. Transiti.ons Position (eV) Fenétre d’intégration Largeur: de I.a fenétre
électroniques (eV) d’intégration (eV)
s— T 285 283 - 286 3
S — 0'cH 287 / /
s— o 293 289 - 294 5

Les spectres obtenus sont représentés sur la Figure I1.4.5. La résolution moyenne en énergie des
spectres EELS est de 1,8 + 0,5 eV il est donc difficile d’obtenir une résolution inférieure a 1 eV en
pratique. Sinon, il est nécessaire de consacrer plus de temps dans le choix de la zone a analyser en

préférant les épaisseurs trés fines.

D’aprés Berger et al. [Berger, 1988], le rapport y; de l'aire de la bande m" sur la somme des aires des
transitions ¢" et m* est normalisé a partir d’un matériau de référence (yworc) possédant 100% de

liaisons sp2 afin de calculer le taux de liaisons sp2 (xi) d’un échantillon inconnu i, tel que :

A
T
Yi= AJ_[+A(7 4.1
Yi
Xi =YnorG 4.2

Le pourcentage de liaisons sp2 est de 98, 92, 44, 29 et 0 pour les matériaux carbonés suivants : le v-

C, le graphite exfolié, I’anthracite, la couche de C de la fibre Nicalon et le diamant.

D’apreés le spectre du graphite exfolié, la fenétre d'intégration se situe entre deux maxima. En
effet, le seuil d’ionisation du C-k s’établi a 283 eV et n’est ainsi pas caractéristique de la transition
s = 1 dont le seuil est aux alentours de 285 eV. Il est probable que la premiére transition masque
la seconde dans le cas ou les liaisons C sp2 sont minoritaires dans le matériau par rapport aux
liaisons pendantes et/ou aux liaisons C dans des cycles impairs. Quant au spectre de notre couche
de C hydrothermal créée a la surface de la fibre Nicalon, nous remarquons la faible intensité de la

transition s = 1’ par rapport aux transitions s = o"c.1 (287 eV) et s = 6" (293 eV).
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Figure 111.4.5 : Transitions électroniques de la région des plus hautes pertes énergétiques et
positionnement des deux fenétres au niveau des transitions s = " et s = ¢ du 1) HOPG, 2) v-C, 3)
graphite exfolié, 4) anthracite, 5) de la couche de la fibre traitée et 6) du diamant.

4.1.4.Conclusion de cette étude

Les taux de liaisons calculés a partir des deux méthodes ainsi que la fiabilité et les erreurs sur les
mesures sont répertoriés dans le Tableau 1ll.4.4. Nous remarquons que les valeurs issues de ces deux
méthodes sont relativement proches et que les différentes mesures réalisées pour chaque

échantillon démontrent une reproductibilité élevée pour [’analyse XPS.
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La plus faible reproductibilité de ’analyse EELS s’explique par une résolution spatiale trés élevée
qui a tendance a mettre en avant |’hétérogénéité des matériaux étudiés. En effet, la résolution

latérale de ’analyse XPS est jusqu’a 108 fois plus importante que celle de ’analyse EELS.

Tableau I11.4.4 : Taux de liaisons C sp2 des six matériaux étudiés a partir des méthodes analytiques
développées pour 'interprétation des spectres XPS et EELS.

Echantillons 4y Fiabilité  Reproductibilité , . Fiabilité Reproductibilité
°Sp (% erreur) (% erreur) °Sp (% erreur) (% erreur)
HOPG 100 5a10 1 100 / 10
v-C 100 5a10 1 98 5a10 7
Graphite exfolié 88 5a10 1 92 5a10 5
Anthracite 52 5a10 1 44 5a10 4
Couche de la \ .
fibre traitée 38 5a10 1 29 5a10 1
Diamant / / / 0 / /

L’avantage de la technique XPS est de pouvoir s’affranchir de la préparation des échantillons qui
est une étape pouvant altérer la structure du C. Par exemple, le décapage ionique peut entrainer la
cristallisation du C amorphe. Son deuxiéme avantage est de rendre accessible le taux de liaisons
d’un échantillon inconnu sans avoir recours a une référence, ce qui permet d’avoir des résultats

hautement reproductibles et fiables.

Dans les prochains paragraphes, nous allons discuter des quelques études sur la fiabilité de mesure
des méthodes EELS/XPS, d’apreés la littérature.

Premiérement, d’aprés |’étude de [’hybridation de films de nitrure de C, les résultats obtenus par
XPS et EELS sont en tres bon accord (bien que le calcul ait été effectué a partir des bandes
plasmons caractéristiques des électrons m et des électrons o+ m a 6 eV et 27,6 eV, pour le graphite,
et seulement des électrons 6 + m a 33 eV, pour le diamant [Riedo, 2000], contrairement a notre

étude basée sur la spectroscopie de la structure fine d’absorption étendue aux rayons X (NEXAFS)).

Par rapport a ’analyse EELS, la technique XPS sonde un volume plus élevée de ’échantillon. Ainsi,
les informations de la surface et du ‘bulk’ se moyennent car la technique est tres sensible aux

propriétés de surface des matériaux. L’analyse XPS fait alors état de deux inconvénients majeurs :

i) le taux de liaisons sp2 est souvent surestimé dans des matériaux DLC non-hydrogénés riches en C

sp3 du fait du réarrangement graphitique de leur extréme surface [Merel, 1998].

ii) la composante C sp3 des matériaux hydrogénés intégre la contribution des liaisons C-H. De ce
fait, plus le taux en hydrogene augmente et plus le taux de liaisons sp3 est important
[Lascovich, 1991], [Merel, 1998].
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En opposition, la quantification de ’hydrogéne a partir des spectres EELS est possible a partir de la

bande a 288 eV correspondant aux transitions s = o"c.4 [Lenardi, 2005].

Egalement, il est montré que le calcul du taux de liaisons de matériaux peu denses est plus précis a
partir de la technique EELS du fait qu’elle soit plus sensible a la structure électronique au voisinage
du C [Titantah, 2005]. Cette sensibilité peut conduire a des erreurs de calculs sur le taux de liaisons
sp2 des matériaux désorganisés [Speranza, 2004]. Dans notre cas, ’erreur est minime puisqu’un
taux de 100% est obtenu pour un matériau cristallin tel que le HOPG en comparaison avec 98% pour
le v-C. Ainsi, 'utilisation des techniques EELS et XPS pour la détermination du taux de liaisons C sp2
dans des matériaux amorphes se révéle fiable puisque Uerreur liée a Uinfluence de la cristallinité

du matériau est plus faible que l'incertitude sur la mesure.

En conclusion, ces deux techniques relatent des informations précises sur |’hybridation des atomes
de C et il est possible de calculer un taux de liaisons sp2 avec une fiabilité comprise entre 5 et 10%.
Pour cela, il apparait nécessaire de choisir la méthode adaptée aux types d’échantillons a analyser
(i.e. en fonction de sa densité et de son taux d’hydrogéne) et de l’information recherchée. Dans
notre cas, ’analyse de la couche de C formée a la surface d’une fibre traitée par ce procédé

hydrothermal a révélé un nombre de liaisons C sp3 supérieur a celui de liaisons sp2.

Finalement, d’autres techniques complémentaires ont été utiles a |’étude des matériaux carbonés
tels que la spectroscopie des électrons Auger (AES) [Galuska, 1988], la spectroscopie électronique
Auger induite par rayons X (XAES) [Mizokawa, 1987], [Lascovich, 1991] et la résonance magnétique
nucléaire (RMN) [Pan, 1991].

De méme, a partir de 1970, une autre méthode tend a se démocratiser : la spectroscopie Raman, a
partir de laquelle des informations concernant la structure, la taille des microcristaux et
’hybridation des atomes de C de matériaux amorphes peuvent étre déduites par comparaison avec

les signaux caractéristiques du diamant et du graphite.
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4.2. Etude de lorganisation de la structure C-C par spectroscopie
Raman

4.2.1.Interét de la technique

De par son principe physique, cette technique est trés sensible a la symétrie des molécules et des
cristaux et aux contraintes présentes dans le matériau. Elle permet également de discriminer
différents types de polymorphes. Par exemple, Tuinstra et Koenig ont recueilli des spectres Raman
différents pour certains polymorphes du C et identifierent la bande caractéristique du graphite
(Bande G) a 1575 cm! [Tuinstra, 1970] et une seconde bande attribuée a la présence de défauts
(Bande D) a 1355 cm'. Depuis, les propriétés structurelles des matériaux carbonés sont largement

discutées dans la littérature.

En effet, il est montré que la bande interdite optique de films amorphes augmente avec le rapport
sp2/sp3 [Savvides, 1985], [Savvides, 1986] et, plus précisément, avec le taux de liaisons sp3
[Yoshikawa, 1988]. Egalement, il semblerait que la taille des régions microcristallines au sein d’un
matériau ait un impact significatif sur son spectre Raman [Shroder, 1990]. Comme nous le montre le
graphe 1 de la Figure 111.4.6, le rapport d’intensité Ip/lc de matériaux graphitiques diminue lorsque
la taille des cristaux (La) augmente, d’apreés la relation de Tuinstra et Koenig [Tuinstra, 1970]. Cela
peut s’expliquer a partir de la réduction des contraintes au niveau des cristallites avec
’augmentation de la cristallinité du matériau qui, en conséquence, fait augmenter ’intensité de la

bande G. Ceci est alors caractéristique du phénoméne de graphitisation.

Au contraire, dans un matériau amorphe, les cristallites sont trés petites (La < 2 nm) et le rapport

d’intensité augmente avec leur taille augmente selon une loi au carré [Ferrari, 2000].
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Figure 111.4.6 : 1) Evolution du rapport Io/lc en fonction de la taille des cristallites selon deux
régimes et 2) schéma des évolutions des bandes D et G du spectre Raman, avec une ligne en
pointillé pour une influence indirecte. Extrait de [Ferrari, 2000].
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Dans ce cas, les matériaux amorphes ne présentent pas de symétrie et leur activité Raman n’est pas
déterminée par les régles de sélection, donc ils correspondent a la densité des états vibratoires
(VDOS) [Alben, 1975]. De plus, les niveaux d’énergie des états m étant plus faibles que ceux des
états o, ils sont plus facilement polarisables [Robertson, 1987], ce qui explique que le Raman visible
exacerbe les sites sp2 plutot que sp3. En effet, Ferrari et Robertson démontrent que la bande G
exprime essentiellement le mouvement relatif des C sp2 dans les cycles et les chaines alors que la
bande D représente le mode de respiration des C sp2 uniquement dans les cycles [Ferrari, 2000]. En
conséquence, la bande D est associée au désordre dans les matériaux graphitiques mais représente
lordre dans un matériau amorphe. Ce qui explique que la largeur, Uintensité et la position des
bandes D et G soient sensibles a ’organisation et au regroupement sous forme de ‘clusters’, comme

détaillé sur le graphe 2 de la Figure Il11.4.6.

Contrairement a la spectroscopie Raman a 514 nm qui est plus sensible a la présence de liaisons sp2
que sp3 car U’énergie du photon incident entraine une excitation préférentielle des états m, la
spectroscopie UV a 244 nm permet ’excitation des deux états ¢ et m [Gilkes, 1997], [Gilkes 1998].
Ainsi, le taux de liaisons sp3 d’un matériau carboné est directement accessible par cette technique
[Ferrari, 1999] grace a ’apparition d’une nouvelle bande a 1100 cm' sur le spectre Raman UV : la
bande T qui est attribuée aux vibrations des liaisons C sp3 [Gilkes, 1997]. Quant aux liaisons C sp2,
elles sont identifiées par la bande G apparaissant a 1650 cm™' [Gilkes 2000]. Plusieurs études
montrent que leur position et le rapport de leur intensité I/l sont sensibles au taux de liaisons sp3,

ce qui permet une mesure semi-quantitative [Gilkes 2000].

Ferrari et al. ont donc comparé les spectres Raman obtenus dans le visible (514 nm) et dans 'UV

(244 nm) en fonction du taux de liaisons sp3 calculé a partir des spectres EELS. Il apparait que :

i) En Raman UV, le rapport It/lg, la position de la bande G et sa largeur a mi-hauteur évoluent de
facon identique et diminuent avec le taux de liaisons sp3 [Ferrari, 1999],

ii) alors que dans le visible, le rapport Ip/lg et la position de la bande G augmentent et sa largeur a
mi-hauteur diminue.

iii) Le Raman UV est beaucoup moins sensible a une faible variation du taux de liaisons sp2 que le

Raman visible,

iv) il existe une relation entre le rapport Ip/lc et la bande interdite. Sachant que le taux de liaison
est relié a Uénergie de la bande interdite par une relation quadratique [Robertson, 1997], la
valeur Ip/lg peut-étre directement reliée au taux de liaisons sp3 d’un matériau hydrogéné ou

non, comme illustré sur le graphe 1 de la Figure 1Il.4.6 [Ferrari, 2000].
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Concernant le Raman visible, Tay et al. ont déterminé une corrélation linéaire entre la fraction de
liaisons sp3 de films ta-C (calculé par XPS) et U'inverse du rapport de 'intensité des bandes D et G
[Tay, 1998]. Zhang et al. ont obtenu la méme relation pour des films a-C et a-C:H, d’aprés un taux
de liaisons calculé par EELS [Zhang, 2000]. De plus, ils proposent d’utiliser la position de la bande G
plutot que le rapport d’intensité alors que les travaux de Cui et al. suggérent une relation

quantitative avec la largeur a mi-hauteur de la bande G (FWHMg) représentée sur le graphe 2 de la

Figure 111.4.7.
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Figure I11.4.7 : 1) Evolution de la position de la bande G et du rapport Ip/lc en fonction du taux sp3

pour des matériaux a-C:H avec une désommation a partir de deux Gaussiennes. Extrait de [Ferrari,

2000]. 2) Corrélation entre le taux sp3 et FWHM(G) d’échantillons DLC (Diamon Like Carbon) sans H

selon des désommations L, BWF et DG pour Lorentzian, Breit-Wigner-Fano, et deux Gaussiennes. La
relation est quadratique. Extrait de [Cui, 2010].

Puisque le calcul du taux dépend de la longueur d’onde utilisée (ici 514 nm), la relation suivante

permet de s’en affranchir [Cui, 2010] :

FWHMc@514 = FWHMG®@A + 0,21 x (514 - A) (en cm™) 4.3
Puis, il est possible de mesurer le taux de liaisons sp3 d’aprés la relation suivante :

% sp3 =-2,05+1,90 x 102 x FWHMc@514 - 3,01 x 105 (FWHMc@514)2 + 0,08 4.4

Les observations issues de la littérature seront vérifiées par ’étude des spectres Raman des cing

matériaux étudiés précédemment qui possédent une organisation et un rapport sp2/sp3 différents.

4.2.2.Désommation et interprétation des bandes Raman
La longueur d’onde est choisie de telle sorte a se rapprocher des conditions de la littérature. Les

spectres Raman des matériaux carbonés sont donc enregistrés a A = 533 nm avant d’étre désommés

a partir de deux fonctions Gaussiennes, d’apreés le Tableau IIl.4.5.
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Tableau 111.4.5 : Récapitulatif des parameétres utilisés pour la désommation des spectres Raman des
cing matériaux carbonés a partir de deux fonctions Gaussiennes.

BandeG FWHM(G) BandeD FWHM(D) Bande FWHM(G’)

LR (cm) (cm) (cm) @€m?) G (cm")  (cm)
HOPG 1576 19 / / 2715 38
v-C 1588 45 1352 35 2683 67
Graphite exfolié 1577 46 1344 79 2699 72
Anthracite 1583 138 1373 191 2744 151

Couche de Cde la

fibre traitée 1595 35 1340 136 2629 69

Par défaut, la désommation du spectre du 1¢" ordre s’effectue avec une double Gaussienne dont la
premiére est associée a la bande G et la seconde, a la bande D. Egalement, pour la désommation du

spectre du 2¢™e ordre, une simple Gaussienne permet de déterminer la bande G’.

Cependant, des exceptions sont faites pour les matériaux HOPG et anthracite. Lors de la
désommation de la bande du 2™ ordre, une fonction Gaussienne est ajoutée au spectre du HOPG,
et deux sont ajoutées au spectre de ’anthracite. De méme, |’exploitation des bandes du 1¢ ordre
de U’anthracite nécessite ’ajout de 5 fonctions Gaussiennes afin de respecter au mieux l’enveloppe
du spectre. En effet, pour des matériaux faiblement organisés et dans lesquels le C est présent sous
formes cristallines et amorphes, de multiples signaux apparaissent. Par exemple, les bandes a
1400-1530 cm™! sont caractéristiques des films a-C et renseignent sur la présence d’agglomérats de
C sp2 [Yoshikawa, 1988]. La bande a 1300 cm™ atteste de la présence de cristaux de diamant
hexagonal dans des films DLC [Rengan, 1989]. Enfin, la bande a 1560 cm™ identifie une nouvelle
structure pour laquelle des atomes de C en dehors de la couche graphitique créent des liaisons
adjacentes. Cette structure est appelée « graphite ponté » et est caractéristique des diamants
élaborés par CVD [Huong, 1991].

Pour terminer, la bande du 2é¢me ordre s’exprime seulement pour les solides les plus ordonnés et se
dédouble pour les matériaux graphitiques [Vidano, 1981]. Les spectres Raman désommés des cing

matériaux sont visibles sur la Figure 111.4.8 ci-dessous.

D’aprés ’étude des bandes apres désommation et le taux de liaisons sp2 déterminé par les
méthodes EELS et XPS, nous pouvons dire que la largeur de la bande D (FWHMp) semble plus
facilement rendre compte de la notion de désordre que celle de la bande G (FWHMg), pour

I’ensemble des matériaux étudiés.
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Gaussienne pour les bandes G et D, et avec une simple ou double Gaussienne pour G’.

En effet, il est plus facile de comparer des structures désordonnées par rapport a leur bande D et
des structures organisées, par rapport a leur bande G puisqu’elle constitue la bande la plus intense
dans chacun des cas [Schwan, 1996]. On constate également que les positions relatives de ces deux
bandes semblent indépendantes du taux de liaison sp3, contrairement aux observations de
Roberston [Robertson, 1997] et de Ferrari et Roberston [Ferrari, 2000]. Ces observations sont en
accord avec U’étude de Cuesta et al. basée sur U’évolution de la bande G’ [Cuesta,1994] pour
différencier deux groupes de matériaux ordonnés (graphitiques et graphitisables). Cette bande est

caractéristique d’un phénoméne de double résonance [Thomsen, 2000] et est extrémement sensible

a ordre cristallin et au nombre de couches des matériaux graphéniques [Ferrari, 2006].
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Dans le Tableau I11.4.6, le degré de désordre des matériaux est caractérisé au travers des différents
rapports d’intensité des bandes D, G et G’ : Io/lg, Io/(Ic+lp), lc/Ip, et finalement, l¢'/lc. Egalement,
le degré de désordre est corrélé avec différents rapports de largeur des bandes D, G et G’ : FWHMg/
FWHMp et FWHMg' /FWHMG.

Tableau I1.4.6 : Traitement des données afin de déterminer le taux de liaisons sp3 des cing
matériaux carbonés.

lc/Ip

le'/lg FWHMe/ FWHMe/

Matériaux bfls Io/letl) (o xsp2 el %sp2  FWHMp  FWHMs
HOPG 0 0 / 0,46 Ref 100% / 2,04
v-C 1,06 0,51 0,94 0,46 99 + 3 1,29 1,49
Graphite exfolié 0,76 0,43 1,32 0,40 86 +3 0,58 1,54
Anthracite 2,38 0,70 0,42 0,20 43 +2 0,72 1,10

Couche de C de la

fibre traitée 2,60 0,72 0,39 0,19 40 + 1 0,40 1,27

D’apres Tai et al., il existe une relation proportionnelle entre le rapport Ipo/lg de films DLC et leur
taux de liaisons sp2 [Tai, 2006]. En effet, il est montré que ce rapport d’intensités diminue lorsque
le taux de liaisons sp3 augmente [Yoshikawa, 1988] [Robertson, 1997] [Tay, 1998] [Ferrari, 2000]
[Zhang, 2000], ce qui est en contradiction avec nos résultats. De plus, le rapport Ip/Ic du graphite
exfolié tend vers 0, ce qui est caractéristique du comportement adopté par des matériaux

extrémement organisés comme le HOPG.

En conséquence, son taux sp2 (lc/Ip) est supérieur a 1 et son rapport Io/(lc+lp) est plus faible que
celui du v-C qui posseéde 100% de liaisons sp2. Cela signifie que ’intensité de la bande G est plus
sensible a l’ordre cristallin du matériau qu’a la nature des liaisons et que les rapports Ip/lg, Ip/(lc
+Ip), lg/Ip sont de trés bons indicateurs du désordre mais ne peuvent pas a eux seuls déterminer le

taux de liaisons d’un matériau carboné.

Une premiére solution consiste a exprimer Ip/lc en fonction de la largeur de G. Ce deuxiéme
paramétre est plus sensible a la taille et a la distribution des agrégats qu’a l’environnement
chimique et les contraintes subies par les C sp2 d’un matériau amorphe [Schwan, 1996]. Et la
seconde, consiste a étudier les bandes G du 1¢" et 2é™e ordre au travers des rapports des intensités
(Ic’/16) ou des largeurs (FWHMgs'/FWHMg) [Cuesta,1994]. En effet, ’étude des FWHM des bandes G et
G’ permet d’identifier deux groupes de matériaux ordonnés : les C graphitiques (HOPG) et
graphitisables reliés par un chemin de graphitisation. Aux faibles FWHMg, seuls les matériaux au
stade le plus avancé de la graphitisation s’y trouvent et possédent un rapport de largeurs élevé du
fait du dédoublement (i.e élargissement) de la bande G’. Les matériaux les moins avancés se
trouvent a droite du chemin car ils possédent de petites cristallites sans ordre a longue distance

(avec une valeur FWHMg élevée) [Cuesta,1994].
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Figure I11.4.9 : Etude des bandes G et G’ a travers |’évolution du rapport de leur largeur FWHMg'/
FWHMg en fonction de 1) FWHMs (chemin de graphitisation en pointillé) et 2) du taux sp3 déterminé
par XPS et évolution du rapport de leurs intensités ls'/Ic en fonction du taux sp3.

A partir du graphe 1 de la Figure 111.4.9, le HOPG étant situé tout en haut et du coté gauche du
chemin, ces atomes de C se situent dans une structure trés ordonnée suivie par le v-C, et le
graphite exfolié, qui sont tous deux moins organisés, pour finir avec la couche de C créée par voie
hydrothermale sur la fibre Nicalon. Situé du coté droit, [’anthracite est alors le matériau le moins
avancé en terme de graphitisation bien qu’il posséde un taux de liaisons sp2 supérieur a celui de la
couche de C sur la fibre. Cette situation s’explique du fait d’une largeur de bande G élevée qui est
caractéristique de la présence d’un plus grand nombre de défauts dans la structure graphitique. En
conclusion, la confrontation de ces deux paramétres (FWHMg /FWHMs et FWHMg) est nécessaire
pour appréhender le degré d’organisation d’un matériau mais est-il possible d’y intégrer la notion

de quantification ?
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Pour y répondre, U’évolution des rapports FWHMs'/FWHMs et lg/lc en fonction du taux sp3
déterminé par XPS est représentée sur le graphe 2 de la Figure 111.4.9. La diminution du premier
rapport avec ’augmentation du taux sp3 confirme que plus le taux de liaisons sp3 est élevé et plus
la structure graphitique du matériau est désordonnée. Cependant, nous remarquons que le rapport
FWHMe'/FWHMg du v-C est inférieur a celui du HOPG, alors qu’ils possedent un taux de liaisons sp2
trés proches (98 et 100% respectivement). En conséquence, ce rapport n’est pas caractéristique du
taux de liaisons sp3 seul. C’est pour cela qu’un second paramétre, tel que le rapport d’intensité,
est étudié puisqu’il semble rendre compte de la nature des liaisons C. En effet, les rapports lg'/lg
du HOPG et v-C sont identiques et celui des autres matériaux diminue lorsque le taux de liaisons sp2
diminue. De plus, 'estimation du taux sp3 de nos matériaux semble possible si HOPG est utilisé
comme référence d’un matériau 100% sp2. Les résultats ainsi obtenus sont proches de ceux des

méthodes EELS et XPS, pour les quatre matériaux étudiés.
D’apres les résultats obtenus lors de cette étude, plusieurs remarques générales sont établies :

i) Le rapport Ip/lc dépend de la largeur de la bande G qui est caractéristique des contraintes et de
la taille des clusters sp2 dans un film C amorphe. En effet, lorsque FWHMg < 45 cm™', la bande D
est influencée par la présence de microcristaux alors que pour FWHMg > 45 cm™!, la bande D est
influencée par de petits agrégats de C sp2. [Schwan, 1996]. Cela explique que le rapport lg/Ip >

1 dans le cas du graphite exfolié et qu’il ne puisse étre utilisé pour le calcul du taux sp2.

ii) On peut noter que les seules espéces cristallines de cette étude par spectroscopie Raman sont le

HOPG et le graphite exfolié (qui posséde une structure de type graphénique).

iii) D’aprés la formule développée par Cui et al., il est possible de calculer le taux sp3 d’un
matériau. Etant donné que cette relation ne s’applique que lorsque FWHMg est supérieure a 150
cm! elle ne peut-étre utilisée pour nos matériaux. D’un point de vue général, il apparait que

cette relation n’est valide que pour un nombre restreint de matériaux carbonés.

iv) Finalement, une étude sur la stabilité des films amorphes semble indiquer que la spectroscopie
Raman reste difficile a appréhender pour observer |’augmentation des liaisons sp3 [Rey, 2000].
Cependant, le déplacement de la bande D vers 1350 cm™' pourrait indiquer la graphitisation du
matériau car elle caractériserait les agrégats de C avec une hybridation sp2 majoritaire. Ainsi
’évolution de ce déplacement permettrait de suivre le taux de liaisons sp3 d’un matériau
carboné. Il apparait que la bande D de ’anthracite est la plus éloignée ce qui indique une faible

proportion d’agrégats sp2, comme le suggére sa position sur le chemin de graphitisation.

En conclusion, U’étude du spectre du 2™ ordre a partir de la bande G’ est prometteuse dans la

compréhension et I’étude de matériaux possédant des structures carbonées tres différentes.
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4.3. Conclusion

Tout d’abord, nous avons comparé deux méthodes pour calculer le taux de liaisons sp2 de plusieurs
matériaux carbonés. Les résultats obtenus par XPS et EELS se révélent fiables avec des incertitudes
pouvant provenir de la nature de ’échantillon pour EELS ou de son homogénéité dans le cas de
I’XPS. Pour la suite, la méthode XPS sera privilégiée du fait de la rapidité et de la facilité d’analyse.
Puis, la spectroscopique Raman s’est montrée utile a U’étude du degré de désordre (ou de
graphitisation) de différents matériaux carbonés. En effet, les bandes D, G et G’ sont sensibles a la
taille, la distribution, ’environnement chimique et les contraintes des liaisons sp2 du C. Concernant
la couche de C créée par traitement hydrothermal, le spectre Raman révele une largeur élevée de
la bande D qui atteste d’une structure sp2 désordonnée a longue distance liée a la présence de C
sp3. Localement, il semblerait que les agrégats de C sp2 montrent une certaine organisation,
d’apreés la faible valeur de la largeur de la bande G. Egalement, le haut taux de liaisons sp3 (62%) et
une contrainte sur les angles des liaisons sp2 font tendre la position de la bande D vers celle du

diamant (1332 cm') et confirme U"environnement tétrahédrique des atomes de C [Gogotsi, 1996b].

Puisque le volume sondé est de ’ordre du micrométre cube, ’analyse Raman de fibres traitées dont
’épaisseur du revétement est inférieure au micrométre n’est pas fiable. Pour la suite, les

propriétés de surface des fibres traitées seront déterminées uniquement par XPS, AES et AFM.
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5. Caractérisation de U’état de surface de la couche de C

L’ objectif du traitement est de créer une couche de C homogéne a la surface de la fibre NL 200 afin
d’optimiser son adhésion avec l’interphase en pyrocarbone et d’assurer une bonne compatibilité
fibre/matrice. En conséquence, les propriétés mécaniques des composites s’en trouvent optimisées.
Il apparait donc nécessaire de pouvoir controler et ajuster |’épaisseur de cette couche afin qu’elle
accomplisse correctement son role. D’aprés les images topographiques et de la phase issues de
’analyse par microscopie a force atomique (AFM), plusieurs phénomeénes physiques interviennent au

cours du traitement de surface :
i) les conditions opératoires influent sur la rugosité,
i) sur les propriétés tribologiques du revétement C;

iii) au dela d’une certaine épaisseur, des phénoménes de délamination apparaissent et

compromettent [’adhésion du revétement sur la fibre.

Ces différents points seront développés dans les paragraphes suivants mais, au préalable, quelques
rappels bibliographiques sur la rugosité et les propriétés tribologiques des matériaux carbonés sont

proposeés.

5.1. Etude de la rugosité

5.1.1.Rappels bibliographiques

Tout d’abord, il faut savoir que le matériau carboné créé par voie hydrothermale a partir des fibres
NL 200 est amorphe avec un mélange de liaisons sp2/sp3. Il constitue alors une forme métastable du
C définie par U'appellation Diamond-Like Carbon (DLC) [Robertson, 2002]. Ces matériaux sont
caractérisés par des propriétés remarquables telles qu’une grande dureté et inertie chimique
associées a une transparence optique. Leurs propriétés dépendent principalement du taux de

liaisons sp3 et, donc du procédé d’élaboration [Robertson, 2002].

Premiérement, le matériau est classé en fonction de son taux d’hydrogéne et de liaisons sp3.
Puisque notre revétement posséde un taux de liaisons sp3 de 60%, il est assimilé a la famille des
carbones amorphes tétraédriques (t-aC) si le taux d’hydrogéne est nul, sinon a celle des carbones
amorphes tétraédriques hydrogénés (t-aC:H) [Mckenzie, 1996]. Nous avons pu estimer le taux
d’hydrogéne de notre matériau entre 10 et 15% selon l’analyse préliminaire des fibres par analyse
élémentaire. Cela reste évidemment a confirmer. Ainsi, le matériau C formé lors de notre
traitement appartient a la catégorie des t-aC:H. En conséquence, le taux de liaisons de ces

matériaux influe directement sur leur propriété viscoélastique et leur rugosité de surface. En effet,
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plus le matériau est riche en liaisons sp3, plus il est résistant a l’indentation [Gupta, 1995] et plus

sa surface s’aplanie.

En conséquence, les t-aC et t-aC:H sont les matériaux possédant la plus haute fraction de sp3 et qui
démontrent les plus faibles rugosités de surface [Bhatia, 1999] [Akita, 2001]. Le polissage de la
surface des ces matériaux est en relation directe avec leur nature amorphe. En effet, ils ne
possédent pas de cristaux et les joints de grain étant absents, la surface ne rend pas compte de ces
irrégularités [Robertson, 2002]. De plus, ils sont les seuls a démontrer a la fois un faible coefficient
de friction et une grande dureté lors de phénomeénes de glissement et constituent une catégorie a

part entiére parmi les revétements tribologiques.

Deuxiémement, différentes techniques de dépot permettent de créer des liaisons sp3 par impact
d’ions carbones ou hydrocarbones sur le film en croissance [Robertson, 2002]. Le taux de liaisons
sp3 dépend alors de la nature de la source utilisée pour produire le faisceau d’ions et la rugosité du

dépot évolue en fonction de son épaisseur comme schématisée sur la Figure 111.5.1.
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Figure 111.5.1 : Représentation schématique de |’évolution de la rugosité (RMS) de films en fonction
de leur épaisseur dans un cas général de dépot sous vide. Extrait de [Casiraghi, 2005].
Au début du dépot, le film est constitué d’une série de petits ilots a ’origine de la nucléation du
nouveau matériau. Lors de cette étape (1), la rugosité augmente rapidement jusqu’a devenir
maximale. Puis, les ilots coalescent (2) ce qui a pour conséquence de diminuer la rugosité de la
surface du fait de la formation d’un film continu. Enfin, pour une croissance épitaxiale (3), la
rugosité est constante mais il peut apparaitre une transition ou elle augmente avec l’épaisseur (4).
Pour les matériaux t-aC, les étapes (1) et (2) sont rarement observées du fait de l’absence de
barriéres énergétiques de nucléation permettant ainsi, la nucléation du film a n’importe quel
endroit de sa surface [Casiraghi, 2005]. En conséquence, la rugosité (RMS) des films t-aC est de
Uordre de 0,1 nm pour des épaisseurs comprises entre 0,1 et 60 nm [Casiraghi, 2003], de méme

pour les matériaux t-aC:H possédant une rugosité de 0,13 nm.

On peut alors s’interroger sur la possibilité de nos revétements a adopter un tel comportement.
Serait-il envisageable de comparer les propriétés de matériaux issus d’un procédé de dépot par voie

physique avec ceux générés par voie chimique ?
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5.1.2.Phénomenes de polissage et dépolissage de la surface des fibres

Dans un premier temps, nous avons étudié l’influence des conditions opératoires sur la morphologie

et U'aspect de la surface des fibres traitées par voie hydrothermale.

x
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Figure 111.5.2 : Clichés MEB réalisés a 5kV de 1) la fibre de référence désensimée et de 3 fibres
traitées selon un débit de 2) 1 mL/min, 3) 3 mL/min et 4) 6 mL/min pendant 30 minutes a 315°C et
sous 25 MPa avec des inclusions a plus fort grandissement.

D’apreés les clichés MEB de la Figure 1I1.5.2, la surface de la fibre de référence semble lisse et
démontre un aspect proche de la surface des fibres traitées, contrairement a ce qui a été observé
lors de ’étude du procédé hydrothermal en mode fermé. En effet, nous avions mis en avant une
augmentation de la rugosité micrométrique des fibres avec la température de traitement qui
s’apparente a une attaque plus agressive. Alors qu’en mode semi-continu, la surface des fibres
semble peu rugueuse a U’échelle micrométrique cependant son analyse par microscopie a force
atomique (AFM) révele une porosité a l’échelle nanométrique. Les valeurs de rugosité sont de 1,53 +
0,13 nm, 1,66 + 0,28 nm, 2,06 + 0,27 nm et 1,96 + 0,26 nm, pour les fibres non traitées et celles
traitées avec un débit de 1, 3 et 6 mL/min, respectivement. Cependant, nous remarquons sur le
cliché 2 que la fibre posséde une zone texturée ou s’arréte le revétement et qui s’étend sur toute
sa longueur. Il se pourrait que cette zone résulte d’un contact entre deux fibres qui se serait
maintenu lors du traitement puis qui se serait rompu lors de leur manipulation. En conclusion, ces

résultats montrent que le film C posséde une rugosité de surface faible de l’ordre du nanométre.

Dans un second temps, nous nous sommes interrogés sur les conséquences de |’hydrodynamique du
fluide sur les propriétés physiques de U’extréme surface de la fibre lors du traitement. Ainsi, la

rugosité d’une quinzaine de fibres traitées a été mesurée a partir de l’image topographique.
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L’analyse AFM permet une mesure trés précise de la morphologie de la surface avec une résolution
nanométrique dans les trois dimensions de |’espace. Aussi, |’évolution de la rugosité en fonction de
I’épaisseur de la couche de C créée pour ces 3 fibres est représentative du comportement observé
pour la quinzaine d’autres (Tableau IIl.5.1). D’aprés [’analyse topographique de la surface, la fibre
réf désensimée posséde une rugosité de 1,5 nm qui diminue faiblement pour atteindre 1,2 nm
lorsqu’une faible couche de C est créée en surface (d’une épaisseur de 13 nm). L'origine de ce
phénomeéne est a approfondir. Si les conditions de traitement augmentent, la couche de C s’épaissit

et plusieurs régimes apparaissent :
i) La rugosité augmente jusqu’a une valeur de 2 nm pour une épaisseur de couche de 30 nm.

ii) Lorsque les conditions deviennent séveéres, la rugosité n’évolue que tres faiblement alors que les

épaisseurs de couche de C atteignent jusqu’a 50 nm.

iii) Enfin, pour des traitements plus agressifs, |’épaisseur de la couche de C devient supérieure a 50
nm. Dans ce 2éme régime, la rugosité diminue et tend vers 1 nm. Cependant, au-dela d’une

certaine épaisseur (environ 70 nm), la couche de C se délamine et s’effrite en surface.

Tableau IIl.5.1 : Récapitulatif de la composition atomique, le % de C sp3, ’épaisseur de la couche
de C ainsi que sa rugosité en fonction du traitement hydrothermal appliqué.

o . Epaisseur
CCmUmin iy s Giet) ) cor) BCP3 de S e
Réf désensimée 51 31 18 65 0 1,53+0,13
Réf-HKS 79 19 2 63 35+4 1,62 + 0,23
300, 3, 30 eau/ethanol 74 15 11 62 13+4 1,21 + 0,09
300, 3, 30 eau 79 16 5 60 29+ 4 1,94 £ 0,20
350, 3, 30 eau 83 12 5 58 73 £15 1,25+ 0,17
350, 6, 300 eau 87 10 3 62 1620 + 110 2a22

Ce comportement peut étre décrit expérimentalement par une loi quadratique a partir des
différentes valeurs de rugosité en fonction, soit de I’épaisseur de la couche de C, soit de la quantité
de Si dissout dans le milieu. Cependant, il apparait difficile de comparer nos matériaux élaborés par
voie chimique avec ceux élaborés par implantation d’ions énergétiques. En effet, dans le cas du
procédé par voie physique, les mécanismes de croissance du film dépendent de la mobilité de
surface et des barriéres énergétiques de nucléation [Casiraghi, 2005] alors que par voie chimique,
sa croissance est fonction des cinétiques des réactions chimiques. Ainsi, les étapes de nucléation et
de croissance n’ont pas lieu par voie hydrothermale. De méme pour les films t-aC et t-aC:H générés

par dépot, puisqu’ils ne possédent pas de barriéres énergétiques de nucléation [Casiraghi, 2005].

D’apres les Figures I11.5.1 et 1II.5.3, il semble que I’évolution de la rugosité des films t-aC et t-aC:H
avec leur épaisseur differe d’avec nos matériaux élaborés par voie hydrothermale. En effet, les

trois premiéres étapes du modéle ne sont pas observées. Quant a la 4™ étape, elle pourrait
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expliquer I’augmentation de la rugosité de nos films avec leur épaisseur. Donc, le 1¢" régime observé

expérimentalement correspondrait a une étape de dépolissage de la surface de nos films.
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Figure 111.5.3 : Evolution de la mesure de rugosité (Ra) des fibres de référence, désensimée et
traitée HKS (rouge), des fibres traitées en conditions hydrothermales (noir) et solvothermales (bleu)
en fonction de |’épaisseur de la couche de C et inserts d’images AFM 500 x 500 nm de la topographie

des fibres désensimées et traitées dont les propriétés sont présentées dans le Tableau II1.5.1.

Le 2¢éme régime serait caractéristique d’un polissage de la surface qui reste a priori inexpliqué.
Finalement, la présence de ces deux régimes met en avant le fait que plusieurs mécanismes soient
en compétition et que leur prédominance soit a l’origine du polissage ou dépolissage de la surface.
D’aprés la théorie « scaling theory » [Family, 1985] et des modéles « fractal models » [Barabasi,
1995] issus de la littérature, une telle compétition existe lors du dépot par voie physique de ces
films. Ce sont les phénoménes de fluctuations causés par la non-homogénéité du flux d’ions ayant
comme conséquence un impact aléatoire des atomes sur la surface. Ces phénoménes sont donc a
Uorigine de ’augmentation de la rugosité des films CVD. Alors que ceux de diffusion et de
relaxation atténuent irrégularité de la surface et sont a l’origine de la diminution de la rugosité.
Ainsi, le comportement de nos matériaux repose sur ’hypothése suivante, a savoir, la probabilité

que de tels phénomeénes apparaissent en milieu hydrothermal.

Pour le premier phénoméne, |’attaque des atomes de Si pourrait s’effectuer de maniére localisée a
la surface de la fibre a l’origine de la croissance d’un film légérement hétérogéne. Ceci expliquerait
’existence du 1¢r régime, i.e. phénoméne de dépolissage de la surface avec l’augmentation de
[’épaisseur de la couche de C. Plusieurs études de la microstructure des matériaux a base de SiC ont
été conduites a la suite d’une immersion dans de la vapeur d’eau. Tout d’abord, Smialek et al. ont
mis en évidence ’attaque préférentielle de a-SiC au niveau de discontinuités structurelles a

’origine d’une augmentation significative de sa rugosité [Smialek, 1984].
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Ensuite, il a été rapidement admis que dans ces conditions, la couche d’oxyde SiO; n’était pas

formée car rapidement dissoute dans le milieu hydrothermal selon [Hirayama, 1989] :

SiC (s) + 4H20 (aq) — Si(OH)4 (aq) + CHa4 (g) 5.1

En U’absence de cette couche, U’étude de U'aspect de surface des matériaux SiC a été facilitée.
C’est ainsi que l'attaque préférentielle de matériaux a base de SiC a été supposé au niveau des
joints de grains du fait de vitesses de dissolution élevées [Henager, 2008]. Ceci a été confirmé par
les études de Kim et al. qui ont révélé que la résistance des matériaux a la corrosion dépendait de
leur pureté et, notamment, de la présence d’atomes isolés (B, Si ou C) au niveau des joints de
grains [Kim, 2002], [Kim, 2003]. En effet, 'attaque rapide de ces atomes fragilise les joints de
grains et permet la dissolution des grains au cours du temps. Ainsi, la surface de ces matériaux sont
plus ou moins abimées en fonction de leur pureté (graphe 1 de la Figure I11.5.4). Egalement, cette
attaque préférentielle a lieu dans des régions intergranulaires constituées de petits cristaux. En
effet, elles correspondent aux zones ou l’intensité des contraintes est maximale, d’apreés les lignes
vertes et jaunes du graphe 2 de la Figure Ill.5.4. [Tan, 2009]. En conclusion, l’évolution de la
rugosité de surface de nos films dans le 1¢ régime est le reflet d’une attaque préférentielle des
régions renfermant de fortes contraintes résiduelles. D’aprés le modele de la texture des fibres NL
200, les grains SiC sont enrobés dans une phase amorphe SiCO. Ainsi, la surface des fibres NL
pourrait subir une dissolution locale au niveau de cette phase amorphe. Cette dissolution locale est
a Uorigine de la formation de C dans ces régions ayant comme conséquence de mettre en relief les
zones les moins oxydées et les plus cristallines de la fibre telles que les grains SiC. La rugosité de la

surface des fibres traitées tend alors vers celle de la taille des grains SiC (de 2 nm de diamétre).

Figure I11.5.4 : 1) Microstructure de la surface de SiC déposé par CVD (a) apres polissage et apres
immersion dans de ’eau a 360°C pendant (b) 1, (c) 5 et (d) 7 jours. Extrait de [Kim, 2003]. 2)
Analyse de la surface de SiC déposé par CVD aprés immersion dans ’eau a 500°C et 25 MPa pendant
333 heures par EBSD (diffraction des électrons rétrodiffusés). GBs signifie joints de grains et les
lignes bleues, vertes et grises définissent trois réseaux de joints de grains. Extrait de [Tan, 2009].

Quant au deuxiéme phénomeéne, Casiraghi et al. ont proposé que la surface des films t-aC et t-aC:H
se relaxait suite a un apport énergétique lors du procédé d’élaboration [Casiraghi, 2003]. En effet,

’énergie des ions du faisceau utilisé lors du dépot pourrait se dissiper localement sous forme de

118



Chapitre 11l : Influence des parameétres opératoires sur les propriétés de surface des fibres

chaleur. En conséquence, la surface se relache de facon locale ce qui permet la minimisation de son

énergie a ’origine de sa faible rugosité.

Donc, cette particularité qu’ont les t-aC ou t-aC:H a développer des surfaces trés peu rugueuses
peut étre directement reliée a une faible énergie de surface. Ainsi, la faible rugosité de nos
matériaux pourrait s’expliquer au travers de phénomeénes énergétiques développés au sein du milieu

hydrothermal puisqu’il apparait une dépendance de la rugosité avec les conditions expérimentales.

Cependant, le phénomeéne de relaxation étant indépendant de ’épaisseur des films, il en résulte
une rugosité constante [Casiraghi, 2003]. Donc, [’augmentation de ’épaisseur du film ne peut étre
la cause des phénomeénes observés alors que la température du procédé pourrait étre un parameétre
significatif. En effet, il a été montré que la rugosité dépendait de la température de dépot des films
élaborés par voie physique. Au dela d’une température critique (150 - 250°C), les liaisons sp3 du
matériau « bulk » se convertissent en sp2 [Sattel, 1997] [Lifshitz 1994]. En conséquence, la rugosité
augmente du fait de la formation de plans graphitiques perpendiculaires a la surface du film [Davis,
1998]. Or, pour des conditions de traitement plus sévéres, la rugosité de nos films diminue (et leur
épaisseur augmente). A Uinverse, une transformation des liaisons sp2 en sp3 pourrait étre a |’origine
de ce phénomeéne. Ainsi, la température ne semble pas étre liée au polissage de la surface et on
formule U’hypothése suivante : des phénoménes de friction entre le film (phase stationnaire) et le
milieu (phase mobile) apparaissent en milieu hydrothermal et varient en fonction du temps de

contact et/ou du débit utilisé.

Est-ce qu’un réarrangement graphitique de la surface de nos matériaux peut avoir lieu ? Est-il

dépendant des conditions opératoires ? La mesure par AFM peut-elle rendre visible ce phénoméne ?
5.2. Propriétés tribologiques

5.2.1.Rappels bibliographiques

Tout d’abord, pour des matériaux « bulk » possédant un haut taux de liaisons sp3, un réarrangement
graphitique de ’extréme surface est observé [Kelires, 1998]. Pour le confirmer, une simulation de la
surface d’un matériau ta-C a été réalisée a partir d’une cellule contenant 200 atomes avec une
densité de 3,2 g/cm?. Apres relaxation et minimisation de l’énergie de surface, la structure de la
surface du matériau est représentée sur le schéma 1 de la Figure I11.5.5. On y remarque la présence
de liaisons C-C avec une hybridation sp2 au sein de molécules cycliques qui sont paralléles au film.
L’extréme surface adopte donc une structure graphitique afin de diminuer le nombre de liaisons
pendantes et, ainsi, augmenter sa stabilité. En conclusion, la création de C sp2 minimisent |’énergie

de surface des DLC et sont a Uorigine de leur faible rugosité [Casiraghi, 2005].

Deuxiémement, un second phénomeéne apparait dans des conditions particuliéres de glissement a la

surface de matériaux durs tels que les DLC. Des phénomeénes d’érosion et de friction sont a l’origine
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de la formation de « tribofilms » qui sont caractérisés par des propriétés élastiques supérieures aux
DLC et une nature graphitique. Cependant, aucun changement de la structure « bulk » des DLC
n’est observé [Koskinen, 1998a]. De tels films peuvent étre générés suite a 'oscillation d’une bille
en métal sur leur surface. Cela a pour conséquence d'abaisser leur rugosité et de créer une

hétérogénéité de surface associée a la présence de zones de différentes duretés [Ahn, 2001].

Figure 111.5.5 : 1) Simulation d’une surface d’un ta-C a partir d’une cellule de 200 atomes et d’une
densité massique de 3.2 g/cm3 avec, en rouge, un arrangement graphitique des liaisons carbonées
de Uextréme surface, extrait de [Casiraghi, 2005] et 2) images AFM 10.8 x 10.8 pm de la surface
érodée : a) images topographiques (Rq = 13.8 nm) et b) du contraste de la phase (= 24°). La fléche
montre la direction de ’oscillation de la bille en acier, extrait de [Ahn, 2001].

Rappelons le principe de I’analyse AFM selon le mode « tapping ». La pointe posseéde un mouvement
oscillatoire dont la phase et ’amplitude sont fixées. Tout d’abord, les irrégularités de la surface
entrainent une déflection de la pointe. Afin de maintenir ’amplitude de ’oscillation constante, un
déplacement vertical de cette derniére est nécessaire. Et ce déplacement est assimilé a la
topographie de la surface. Egalement, cette pointe est soumise a des interactions attractives ou
répulsives lors du balayage de la surface. Il en résulte un déphasage caractéristique des propriétés
viscoélastiques du matériau. D’aprés la littérature, ce déphasage est principalement lié a la
variation du module élastique pour des surfaces trés dures, les phénoménes d’adhésion étant
négligeables [Ahn, 2001]. A partir d’une pointe AFM dure, un décalage négatif de la phase est
observé lorsque l’on balaye un matériau dur puis mou. Ainsi, les zones foncées représentent le
« tribofilm » alors que les zones plus claires, le matériau DLC (images 2 a et b de la Figure I11.5.5).
L’AFM met donc en évidence la graphitisation des matériaux DLC causée par |’échauffement local de
la surface suite a un phénomeéne de friction. De plus, il permet de localiser précisément ces films

tribologiques puisque son centre et ses bordures démontrent des duretés différentes du « bulk ».

En conclusion, nous avons mis en évidence le phénomeéne de graphitisation des matériaux DLC a des
stades plus ou moins avancés. Dans un premier cas, uniquement l’extréme surface est en cause
alors que dans l'autre, un phénomeéne plus énergétique meéne a la formation de « tribofilms » qui
sont détectables par AFM, tous deux expliquant ’origine de la faible rugosité de surface des DLC. Il

est intéressant de vérifier la présence de « tribofilms » a la surface de nos matériaux.
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5.2.2.Phénomenes tribologiques et tribochimiques

L’étude de ’hétérogénéité de surface de nos matériaux a été réalisé dans le but de distinguer des
régions de différentes duretés. A partir des images de la Figure 111.5.6, Uinfluence des conditions

opératoires sur les propriétés élastiques de la surface de nos matériaux est confirmée.

‘ Fibre REF-désensimée ‘ ‘ Fibre traitée a 300°C, 25 MPa, 3 mL/min et 30 min ‘

Figure 111.5.6 : Images AFM 500 x 500 nm de la surface de la fibre de référence désensimée et des
fibres traitées avec a gauche, l’image topographique et, a droite, du contraste de la phase.

En effet, le contraste de la phase semble indiquer la formation de clusters de plus grande dureté
que le matériau « bulk » au cours du traitement hydrothermal. Il semblerait que les phénoménes
d’érosion en milieu hydrothermal meénent a la formation d’une extréme surface plus riche en C
hybridés sp3 que le « bulk », contrairement a ce qui est observé dans des conditions séches.
Cependant, cette étude n’a pu révéler la présence de « tribofilms ». On peut alors se poser les

questions suivantes :
i) Comment pouvons-nous expliquer [’hétérogénéité de surface de nos matériaux ?

D’apreés Fischer, « la tribochimie est une branche de la chimie qui traite de la modification chimique
et physico-chimique de la matiére sous l’influence d’une énergie mécanique » [Fischer, 1988]. Dans
des conditions dynamiques, la formation d’une couche a la surface d’un matériau dans des
conditions hydrothermales est assimilée a une réaction tribochimique. Il a été montré que les
phénomenes de friction et la température influencaient la dégradation tribochimique du SiC. Par
exemple, suite a l’attaque de l’eau, la surface du SiC se polit du fait de la lubrification des joints

de grains [Zum Gahr, 2001]. Ce phénomene de polissage s’effectue en trois étapes (Figure 111.5.7) :

1- Interaction de eau et du SiC qui meéne a la formation de groupements OH et a la saturation des

liaisons pendantes. De plus, des liaisons hydrogenes s’établissent entre les liaisons Si-OH et ’eau,
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2- Amorphisation superficielle du SiC causée par les contraintes mécaniques a la surface de SiC. Par

conséquent, les couches et les liaisons Si-C se distordent favorisant ainsi [’attaque de ’eau,

3- Corrosion tribochimique avec dissolution de la silice formée ou sa précipitation pour les rapports

molaires H,0:SiC faibles et production de gaz qui engendre des phénoménes de cavitation pouvant

étre responsables de la délamination de la couche.

Bien que les DLC soient chimiquement inertes, dans des conditions particuliéres de glissement, ils

deviennent sensibles et ont tendance a réagir avec leur environnement.

(a) Step 1: Interaction between SiC and H,0
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Figure 111.5.7 : Modeéle tribologique de la corrosion du SiC. Extrait de [Presser, 2009].

Lors d’un contact dynamique, il est probable que les liaisons carbonées, préférentiellement les
chaines pendantes, réagissent avec des molécules telles que U’hydrogéne, ’oxygene et l’eau
[Donnet, 2007]. Pendant toute la durée de nos expériences, la surface du film une fois créé reste en

contact avec le milieu hydrothermal. Aussi, des interactions tribochimiques peuvent avoir lieu. Ce
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qui expliquerait la nature différente de ’extréme surface par rapport au matériau « bulk » et ce,

au fur et a mesure du traitement.
ii) Comment pouvons-nous expliquer leur faible rugosité ?

D’apreés le modéle de Casiraghi et al., les DLC minimisent leur énergie de surface par réarrangement
des atomes de C hybridés sp3 en cycles aromatiques avec des atomes de C hybridés sp2 de fagon
paralléle au film [Casiraghi, 2005]. Pour cela, un apport énergétique locale est nécessaire. Dans
notre cas, les phénomeénes de friction entre la surface du film et le milieu pourraient en étre la
raison. Les « tribofilms » n’étant pas identifiés, il se peut que les énergies de ces phénomeénes
soient trop faibles pour permettre le réarrangement graphitique du matériau sur une quinzaine de

nanometres de profondeur.
iii) Comment pouvons-nous justifier ’influence du procédé sur la rugosité ?

Nous avons vu qu’une compétition existait entre le phénomeéne de fluctuation (attaque aléatoire de
la fibre) qui augmente la rugosité du film créé par CVD et le phénoméne de relaxation qui
’atténue. D’apreés la littérature, le dépolissage de la surface avec I’augmentation de ’épaisseur du
film est lié a la dominance du phénomeéne de fluctuation. Cependant, la rugosité des films devient
constante une fois que le phénoméne de relaxation domine, méme si les films sont plus épais
[Casiraghi, 2003]. Dans notre cas, |’étape de dépolissage serait due a l’attaque préférentielle de la
fibre au niveau de la phase amorphe SiCO jusqu’a ce que !’épaisseur du film atteigne 30 nm. A ce
moment, un autre phénoméne entre en compétition et permet de stabiliser la rugosité du film
jusqu’a une épaisseur de 50 nm. Celui-ci pourrait correspondre a U’effondrement de la structure C,
phénomeéne qui sera abordé dans le chapitre IV de ce manuscrit. Cependant, a lui seul, il ne peut
expliquer le polissage de la surface pour des films dont I’épaisseur est supérieure a 50 nm. Il est
judicieux de souligner qu’un 3me phénomeéne a été mis en évidence : les réactions tribochimiques.
Cette derniére interaction entre donc directement en compétition. D’aprés les images AFM, des
clusters de plus grandes duretés se forment au cours du traitement par saturation des chaines
pendantes et/ou conversion des atomes de C hybridés sp2 en sp3. En conséquence, les propriétés
d’adhésion et/ou la rugosité de la surface diminuent au fur et a mesure du traitement. Les
réactions tribochimiques et |’effondrement du réseau C jouent sur la diminution des irrégularités de

la surface et sont donc en compétition avec ’attaque localisée du matériau.
iv) Quelles sont les caractéristiques des matériaux C élaborés par attaque sélective du SiC ?

D’apres la littérature, de nouveaux matériaux carbonés ont été obtenus par un procédé similaire a
celui proposé dans ce manuscrit. En effet, I’extraction des atomes de Si d’un matériau SiC a été
réalisée par chloration a une température proche de 1000°C et sous pression atmosphérique
[Gogotsi, 2001], [Cambaz, 2006]. La réaction du dichlore a généré une couche de C amorphe avec
des clusters de polytypes de diamant appelés Carbide-Derived Carbon (CDC). Leur premiére
caractéristique est de démontrer des propriétés tribologiques supérieures au DLC mais inférieures a

celles du diamant naturel, dans le cas ou de I’hydrogéne est ajouté au dichlore. En effet, il a été
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mis en avant que la présence d’hydrogéne permettait la saturation des chaines pendantes de la
couche et ainsi la stabilisation des liaisons sp3 [Yushin, 2006]. A ce premier phénoméne, s’ajoute un
second a l’origine d’un comportement contraire aux matériaux graphitiques, a savoir d’excellentes
propriétés tribologiques sous atmosphére humide et un faible coefficient de friction sous
atmosphére seche. En effet, ce phénoméne est engendré par la présence de molécules d’eau qui
sont adsorbées a la surface du revétement du fait de sa nanoporosité [Carroll, 2003]. Ainsi, ces deux
caractéristiques expliqueraient la ductilité du film et le polissage de leur surface [Presser, 2011].
Par analogie, U’enrichissement de la surface de nos matériaux en liaisons sp3 peut résulter de
réactions tribochimiques au niveau de la zone de contact fibre/eau, et serait donc a l’origine de
leur polissage. En effet, d’aprés Casiraghi et al., plus le taux de liaisons sp3 du matériau « bulk »
est élevé et plus sa surface est sujette au phénoméne de graphitisation et, par conséquence, moins

sa surface est rugueuse.

En conclusion, une étude approfondie sur les possibles réactions tribochimiques dans un milieu

hydrothermal sera nécessaire a la validation de ce concept.

5.3. Phénomene de délamination

Sur les clichés de la Figure I11.5.8, il est possible d’apercevoir le décollement de plusieurs plaques
en surface d’une fibre traitée a 350°C et 25 MPa, 3 mL/min pendant 30 minutes. De plus, |’aspect
du revétement est révélateur de U'apparition d’un phénomeéne de délamination. Egalement, aux
endroits ou il est endommagé ou aux extrémités d’une zone de contact, une épaisseur de couche
peut étre estimée. Cela donne un ordre de grandeur avec une faible précision sur la mesure

puisqu’il est difficile de distinguer le début et la fin de la couche a partir de ces clichés.

N

PLACAMAT SEI 50kY  X2500 10um WD 6.2mm PLACAMAT SEI 50KV %20,000 Tum WD 6.2mm

Figure 111.5.8 : Clichés MEB 1) de la surface de la fibre traitée a 350°C a 25 MPa avec un débit de 3
mL/min et pendant 30 minutes possédant une couche de C d’une épaisseur de 73 + 15 nm et 2) le
zoom de la partie encadrée en jaune.
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Dans le cadre d’une couche trop épaisse, ou les phénomenes de délamination rentrent en jeu, de
faibles propriétés d’adhésion sont attendues entre la fibre et U'interphase en pyC. Ces images
révelent donc que les propriétés d’adhésion peuvent étre optimales lorsque que la couche posséde

une épaisseur inférieure a 70 nm.

D’aprés la littérature, une couche trop épaisse peut causer une diminution des propriétés
mécaniques. En effet, une couche de carbone de 320 nm entraine une chute de 8% du module
d’Young et de 70% de la contrainte a la rupture du matériau composite fabriqué a partir de fibres
traitées par un procédé de chloration [Chen, 2003a]. En fixant |’épaisseur a 150-200 nm, Chen et al.
maximise ’ancrage du revétement anti-oxydant sur les fibres et il en résulte des propriétés
mécaniques optimales. Aucune indication n’est donnée quant au calcul de |’épaisseur de cette
couche et de son incertitude. Selon nos résultats, les phénoménes de délamination apparaissent
lorsque ’épaisseur de la couche est supérieure a 70 nm. Cependant, lorsqu’une autre méthode de
calcul est appliquée, par exemple la méthode de ’entreprise Safran Ceramics qui est décrite dans
le chapitre Il, cette valeur est d’environ 150-160 nm. Cette valeur correspond aux observations de
Chen et al.

5.4. Conclusion

La synthése de films DLC de types t-aC:H est possible par voie hydrothermale. Cette technique
posséde un avantage par rapport a une croissance par dépot, c’est de pouvoir minimiser les
contraintes au sein du matériau. En effet, les fortes contraintes de compression sont a [’origine des
faibles propriétés d’adhésion de ces films lorsque leur épaisseur est supérieure a 10 nm [Mckenzie,
1996]. Cela entraine des phénomeénes de délamination dommageables pour des applications de
haute-technologie telles que des revétements protecteurs (possédant une bonne perméabilité et
des propriétés mécaniques, et anti-corrosion élevées) pour des disques de stockages magnétiques
[Robertson, 2002]. Notre procédé permet de créer des films avec une faible rugosité et
potentiellement des propriétés tribologiques intéressantes et ceux, jusqu’a une épaisseur de 70 - 80
nm. D’aprés ’étude AFM, il est possible de contrdler la rugosité du film a partir des conditions

expérimentales de traitement en favorisant un des mécanismes en compétition (Figure 111.5.9).
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Figure 111.5.9 : Evolution de la rugosité de surface des films de C générés par voie hydrothermale a a
la surface des fibres NL 200 en fonction de leur épaisseur. Explication du comportement en fonction
de la dominance des phénomeénes apparaissant au cours du traitement.

Lattaque préférentielle de ’eau au niveau de la phase amorphe intergranulaire pourrait étre a
Uorigine du dépolissage de la surface avec ’augmentation de !’épaisseur des films jusqu’a une
valeur de 30 nm. Initialement a une valeur de 1 nm, la rugosité augmente alors jusqu’a 2 nm (valeur
correspondant au diamétre des grains SiC dans la fibre NL 200). Cette valeur reste stable jusqu’a ce
que le film atteigne 50 nm du fait de la dominance d’un 2é™ phénomeéne : I’effondrement du réseau
C qui permet d’atténuer la rugosité des films. Puis, la surface du film se polie avec ’augmentation
de son épaisseur, caractérisant ainsi [’apparition d’un 3¢™e phénoméne. Ce sont les phénoménes de
friction existant entre la phase mobile (milieu hydrothermal) et la phase fixe (fibre) qui pourraient
donner lieu a des réactions tribochimiques. En effet, une fois le film créé, sa surface étant en

contact avec le milieu, des interactions avec |’eau sont favorisées au cours du temps.

D’apreés ’analyse AFM, la surface se couvre de clusters d’une plus grande dureté que le film en lui-
méme. L’hypothése est alors que les atomes de C au niveau de cette zone de contact subissent des
réactions tribochimiques. A savoir, que les chaines pendantes se saturent et les liaisons sp2 se

convertissent en sp3. Il en résulte une surface de plus en plus dure, qui s’aplanie.
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6. Conclusion

Tout d’abord, lintérét de remplacer le traitement de la surface des fibres Nicalon de 1¢re
génération développé par Safran Ceramics réside dans U'utilisation d’un nouveau procédé propre,
rapide et efficace. Des travaux de recherche ont donc été menés pour étudier la possibilité du
milieu hydrothermal a se substituer aux acides utilisés dans le procédé Safran Ceramics. De part la
modularité des propriétés physico-chimiques de l’eau en fonction des parametres T & P, il a été

possible de promouvoir la formation d’une couche riche en C a la surface de la fibre.

Suite a cette découverte, la compréhension des interactions des différentes phases de la fibre en
conditions hydrothermales apparait nécessaire au développement et a ’optimisation de ce nouveau
procédé. La réalisation de plusieurs études (paramétrique, cinétique et thermodynamique) dans des
conditions adaptées est donc nécessaire. Nous avons donc commencé par étudier la reproductibilité
du traitement en mode fermé, puis nous avons rapidement évolué vers un traitement réalisé en

mode semi-continu qui permet d’améliorer significativement la reproductibilité du procédé.

Il s’en est suivi une étude paramétrique grace a laquelle nous avons pu confirmer les résultats des
essais préliminaires. En effet, le traitement de surface méne a la diminution du taux de Si a la
surface de la fibre du fait de U’attaque préférentielle des phases silylées. On a pu constater
[’élimination totale de la phase SiCO riche en oxygéne et l’on a supposé que le C se formait suite a
’attaque des phases SiCO et SiC. L’analyse du milieu de réaction a prouvé que la modification des
propriétés de surface de la fibre s’effectuait via ’hydrolyse des groupements SiC avec la formation
d’espeéces Si(OH)4. De plus, la température, le débit et le temps de contact nous permettent d’agir
sur les réactions d’hydrolyse et ainsi de contrdler finement |’épaisseur de la couche de C de

quelques nanomeétres jusqu’a 70 nm. Au dela, il se produit un délamination de la couche de C.

La troisiéme partie de ce chapitre a permis de valider la technique d’analyse XPS ainsi que le
traitement des résultats, notamment la méthode de calcul du taux de liaisons sp2 du C. Pour cela, il
a été nécessaire d’étudier plusieurs matériaux carbonés (cristallins ou amorphes et avec un taux de
liaisons sp2 variables) selon différentes techniques (spectroscopie EELS et Raman) afin de s’assurer

de la justesse de I’analyse XPS et de ’interprétation des données.

En conclusion de ces études, il apparait justifié d’employer ’analyse XPS pour ’étude des
propriétés de surface des fibres puisque la méthode spectroscopique EELS montre des résultats trés
similaires pour tous les matériaux étudiés. Ces deux techniques possédent une haute résolution mais
il semble que ’analyse XPS soit plus fiable du fait de plusieurs avantages : la facilité de ’analyse
puisqu’il n’y a pas de préparation des échantillons, un traitement simple de la ligne de base des
spectres et la possibilité d’effectuer le calcul du taux de liaisons sp2 sans avoir recours a un

échantillon de référence.
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Finalement, les techniques d’analyse de la surface de matériaux doivent étre corrélées avec une ou
plusieurs autres techniques complémentaires. Nous avons donc utilisé la spectroscopie Raman
Visible afin d’étudier les propriétés structurelles et cristallines de nos matériaux a partir de leurs
bandes caractéristiques du 1¢r et 2" ordre. Il en ressort que la cristallinité de la structure
graphitique de ces matériaux peut étre évaluée selon un certain degré (par utilisation des rapports
soit d’intensité soit de largeurs de bande). Cependant la quantification du taux de liaison sp2 est
trés limitée du fait de la faible sensibilité du Raman Visible a la présence de liaisons sp3
contrairement au Raman UV. De plus, le volume sondé étant trop important par rapport a
’épaisseur des films de C, la spectroscopie AES sera utilisée dans la suite de notre étude pour

obtenir une information a |’échelle nanométrique.

Egalement, le revétement C créé a la surface des fibres Nicalon est amorphe et présente un haut
taux de liaison sp3 (de 62%). De plus, il semblerait que la structure graphitique présente dans cette
couche amorphe soit peu contrainte et que la configuration sp3 des atomes de C soit proche de la
structure cristalline du diamant, d’aprés les signaux Raman. Ces films font donc partie de la
catégorie des DLC qui possédent des propriétés tribologiques intéressantes et modulables en
fonction du taux de liaisons sp3. Par exemple, leur surface est extrémement plane, avec des
rugosités (RMS) qui atteignent 0,1 nm, du fait du réarrangement graphitique de leur extréme

surface.

Dans la derniére section du chapitre, [’analyse AFM a révélé une faible rugosité dont les valeurs
évoluent légérement en fonction des paramétres opératoires. Ainsi, un réarrangement de la surface
pourrait avoir lieu. Concernant l’étude des images de la phase, une hétérogénéité au niveau des
propriétés viscoélastiques du film C a été identifiée. A certains endroits, la surface apparait plus
dure ce qui révéle un taux de liaisons sp3 localement supérieur. Concernant leur origine, notre

hypothése est qu’un phénomeéne de friction se créé entre la surface du film et le milieu réactif.

Ainsi, nos films peuvent subir des modifications chimique et structurelle ayant des conséquences sur
leurs propriétés tribologiques. Egalement, leur porosité et les phénomeénes de délamination influent

sur leur morphologie et donc sur leur rugosité.

Les premiéres informations recueillies sur les propriétés de surface des fibres traitées et, plus
précisément, au niveau de leurs fonctions chimiques de surface et de la morphologie de la couche
de C formée, seront utiles a l’établissement du mécanisme réactionnel du procédé qui sera abordé

dans le prochain chapitre de ce manuscrit.
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Chapitre IV

Etude mécanistique, thermodynamique et
cinétique du procédé
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1. Introduction

Dans ce chapitre IV, nous allons aborder |’aspect mécanistique, thermodynamique et cinétique du

traitement de surface des fibres SiC en conditions hydrothermales.

En effet, il est important de déterminer la nature et la cinétique des réactions chimiques qui se
produisent afin de mieux comprendre U'influence des parameétres opératoires sur les propriétés de

surface des fibres et pouvoir atteindre un fin niveau de controle de ’épaisseur de la couche de C.

Dans la premiere partie, nous étudierons les propriétés de surface d’une fibre traitée dans des
conditions séveres afin d’identifier le mécanisme réactionnel. Puis, pour confirmer ce mécanisme,

plusieurs expériences et techniques sont mises au point.

Ensuite, une seconde partie traitera de ’étude thermodynamique du systéme qui sera a la base
d’une discussion concernant l'influence de la température et la quantité de constituants de départ
sur la stabilité des phases B-SiC, SiCO riche en oxygéne assimilée a SiO; et C en équilibre dans une

phase liquide H.0.

Finalement, nous confronterons les résultats de cette étude théorique avec ’évolution du systéme
d’un point de vue cinétique qui portera sur U'influence de la température sur la croissance de la

couche de C et la dissolution du Si dans le milieu de réaction.
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2. Détermination du mécanisme du traitement de surface

Cette section est dédiée a la compréhension du mécanisme du procédé a travers la validation des
hypothéses émises d’aprés les analyses spectroscopiques (AES et XPS) de la surface d’une fibre

traitée dans des conditions séveres (350°C, 25 MPa pendant 300 minutes et un débit de 6 mL/min).

2.1. Propriétés de surface d’une fibre hautement dégradée

D’apreés la composition atomique semi-quantitative calculée par XPS, la surface de la fibre présente
un taux atomique tres élevé en C (87 %at.) et trés faible en Si (3 %at.). Les atomes de Si ont subi

une forte hydrolyse et la surface de la fibre s’est enrichie en C sur une épaisseur de 1,6 ym.
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Figure IV.2.1 : Profils en profondeur 1) des atomes de C (rouge), de O (vert) et de Si (bleu) et 2) des
fonctions chimiques et/ou des phases suivantes H,0, SiO4, C=0 et COOR et COOH, C-O, Csp3, Csp2,
SiCO et B-SiC avec la légende correspondante pour un traitement a 350°C et 25 MPa avec un débit
de 6 mL/min pendant 300 min.
D’apreés le profil en profondeur des fonctions chimiques, il semble que [’hydrolyse des atomes de Si
a eu lieu avec une certaine sélectivité envers les phases oxydées. En effet, la phase SiCO riche en
oxygene (tétraédre SiO4) a complétement disparu de la fibre contrairement aux phases SiCO et B-
SiC dont un gradient de concentration est visible en fonction de la profondeur du décapage. En
surface, ces deux phases sont peu présentes puis le sont de plus en plus au fur et a mesure que ’on
se déplace vers le cceur de la fibre (jusqu’a 450 nm). De méme, un gradient inverse est observé
pour les liaisons C sp3 qui sont majoritairement présentes en surface plutot qu’en profondeur de la
fibre. Par contre, le nombre de liaisons oxygénées et de C sp2 n’évolue pas avec le décapage. On
peut en conclure que le traitement entraine la décomposition des phases SiCO et B-SiC induisant la

génération d’une couche de C sp3 en surface des fibres Nicalon.

L’absence des atomes de Si en extréme surface de la fibre traitée est confirmé par microscopie
électronique en transmission (MET). D’apres |’observation de sa section préalablement amincie sous
décapage ionique, (clichés 1 et 2 de la Figure IV.2.2), on remarque la présence d’un contraste entre

la périphérie et le centre de la fibre. En effet, [’image a plus fort grandissement met en évidence la
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présence d’une multicouche (avec des contrastes gris différents) ainsi que des particules d’or

(contraste foncé) utilisées pour la détermination de l’interface colle/couche de C.
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Figure IV.2.2 : 1) Clichés MET a 200 kV avec 2) un schéma et 3) un zoom sur la périphérie de la fibre
visualisée en section. 4) Superposition de la répartition spatiale des atomes de Si (bleu) et C (rouge)
par STEM pour la fibre dégradée 300 min a 350°C et 25 MPa avec un débit de 6 mL/min. 5) Clichés
MET et 6) analyse EDS de la fibre désensimée.

De plus, l’analyse réalisée par balayage en MET (STEM) (cliché 3 de la Figure IV.2.2) démontre que
les atomes de C sont présents dés la surface de la fibre traitée jusqu’au coeur alors que trés peu
d’atomes de Si sont présents sur une épaisseur d’environ 100 nm. Egalement, les images MET et
’analyse EDS (clichés 4 et 5 de la Figure IV.2.2) de la fibre désensimée montre un revétement d’une
épaisseur d’une dizaine de nanomeétres riche en atomes de O et de Si qui est adhérent et continu a
la surface. Ainsi, les analyses chimiques menées lors de |’étude microscopique montrent une bonne
corrélation avec les propriétés de Uextréme surface des fibres (désensimées et traitées)

déterminées par XPS et AES. En conclusion des études XPS, AES et STEM :
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- avant traitement, la surface des fibres désensimées sont recouvertes d’un film de silice amorphe

trés fin ou d’une phase SiCO riche en oxygene,

- apres traitement, cette couche disparait laissant place a un film carboné trés pauvre en atome

de Si a la surface des fibres traitées.

D’aprés ’étude paramétrique, |’espece silylée Si(OH)4 est présente dans le milieu de réaction aprés
traitement. Ainsi, nous proposons que la modification de la fibre ait lieu par des réactions

d’hydrolyse des atomes de Si présents dans les phases SiCO et SiC telles que :
SiCxOy (s) + (4-y)H20 (1) = Si(OH)4 (1) + xC (s) + 2(2-y)H2 (g) 21
SiC (s) + 4H20 (1) = Si(OH)4 (1) + C (s) + 2H2 (g) 2.2

La formation de la couche de C peut alors s’expliquer via une attaque nucléophile (graphe 1 de la

Figure 1V.2.3) dont le mécanisme se déroule en 4 étapes (graphe 2 de Figure IV.2.3).
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o H 0 H
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\ | \ \ \

Figure IV.2.3 : 1) Représentation du mécanisme proposé pour le procédé hydrothermal. Il est extrait
du mécanisme proposé par Gogotsi et al. pour la fabrication du diamant en eau supercritique
[Gogotsi, 1996a]. 2) Explication du mécanisme d’hydrolyse.

Au début du traitement, ’attaque de la fibre se fait au niveau de la zone de contact entre sa
surface et le milieu hydrothermal, mais une fois la couche de C épaisse de quelques nanomeétres,
cette attaque s’effectue a Uinterface entre la fibre et la couche de C. Ainsi, lors de son hydrolyse,
le matériau est modifié au niveau de ’interface SiC/couche de C. En conséquence, la formation de
la couche de C est responsable de la diminution du diamétre de la fibre d’une valeur plus ou moins

égale a son épaisseur.

Ce mécanisme traite de la formation du C libre a la surface de la fibre traitée mais comment

pouvons-nous expliquer la formation d’une couche de C dense et cohésive ?
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Le mécanisme de notre procédé hydrothermal s’inspire du modéle développé par Gogotsi et al
[Gogotsi, 1996a] et présente des similitudes avec le mécanisme de chloration du SiC détaillé en
Annexe 8. Lors de ce traitement, le dichlore utilisé comme réactif va attaquer sélectivement les
atomes de Si a la surface de la fibre SiC afin de générer une espéce volatile SiCls. Il en résulte un
enrichissement de sa surface en C. Ainsi, une couche de C se forme de facon trés similaire au
traitement hydrothermal pour lequel il y a solubilisation des atomes de Si sous la forme SiOHa.
Récemment, Peng et al. ont proposé un mécanisme de formation de feuillets de graphéne de haute

pureté et a large échelle par croissance a la surface de particules de SiC [Peng, 2013].

La premiére étape consiste a générer un nano-film de C amorphe par chloration a 800°C et sous
pression atmosphérique. Lors de la seconde étape, les feuillets de graphéne présents dans le nano-
film sont récupérés par élimination du C amorphe lors de U’étape d’érosion électrochimique.
L’hypothése est que la chloration permet de convertir la surface de la particule cristalline de SiC en
C amorphe (a-Si1xCx) par extraction des atomes de Si. D’apres la Figure 1V.2.4, la couche de C ainsi
créée possede beaucoup de défauts ce qui la rend peu stable thermodynamiquement. Elle évolue
donc vers une forme plus stable, soit quelques couches de feuillets de graphéne. En conditions
hydrothermales, la grande cohésion de la couche de C pourrait résulter de ’effondrement d’un
matériau carboné déstructuré suite a l’attaque des atomes de Si, en accord avec le mécanisme

proposé ci-dessous.

Figure IV.2.4 : Représentation schématique de la transformation d’un matériau a-Si1-«Cx en
graphéne. La surface désordonnée a-Sii.xCx est dessinée en haut a gauche. Les atomes de Si
réagissent avec Cl; et sont extraits sous la forme SiCls. La couche riche en C ainsi formée est

représentée au milieu comme phase intermédiaire. Puis, le réseau se stabilise et donne naissance a
quelques couches de graphéne illustrées en bas a droite. Extrait de [Peng, 2013].

A la différence que sous pression atmosphérique (i.e. lors de la chloration), la couche de C
déstructurée évolue vers du graphite et que sous haute pression (i.e. lors du traitement

hydrothermal), elle évolue vers une autre forme allotropique du C, le diamant [Gogotsi, 1996a]. En
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effet, d’aprés le diagramme de phase de ’élément C, sous haute pression (et haute température),

le diamant est la phase la plus stable thermodynamiquement [Bundy, 1980].

En conclusion, il est possible de générer du C de différentes cristallinités en fonction des conditions
opératoires des procédés de chloration ou par voie hydrothermale. Ces deux procédés sont
prometteurs et pourraient faire Uobjet d’une industrialisation mais deux inconvénients majeurs
ralentissent cette dynamique. A savoir que dans le premier cas, le gaz chloré utilisé est

extrémement toxique et dangereux pour l’environnement alors que dans le second cas, le procédé

nécessite [’utilisation d’une gamme de pression trés élevée (jusqu’a 100 MPa).

Pour supporter le mécanisme que nous venons de proposer et qui est basé sur une attaque
nucléophile de la fibre, nous nous sommes intéressés aux propriétés physico-chimiques du milieu en

fonction des conditions T & P et, plus particulierement, de [’évolution de son produit ionique.

2.2. Propriétés spécifiques du milieu hydrothermal

Une particularité intéressante du milieu hydrothermal est ’évolution de ses propriétés physico-
chimiques en fonction de la température a une pression fixe. D’aprés la Figure IV.2.5, la constante

diélectrique et la densité de ’eau diminuent rapidement avec ’augmentation de la température

lorsque la pression est fixée a 24 MPa.

Alors que le produit ionique augmente jusqu’a atteindre son maximum entre 200 et 300°C pour

s’effondrer, comme les autres paramétres, dés la température critique de l’eau dépassée.

Dielectric constant x 10

Figure IV.2.5 : Evolution du produit ionique, de la densité et de la constante diélectrique de ’eau
en fonction de la température pour une pression fixe de 24 MPa. Extrait de [Kritzer, 1999].
En d’autres termes, la capacité de dissociation de l’eau diminue avec la densité du fait de
’augmentation de la température, lorsque la pression est constante. En effet, ’entrée dans le
domaine supercritique s’accompagne d’une expansion de la matiére responsable de |’augmentation

de la distance entre les molécules. Il en résulte un affaiblissement des liaisons hydrogenes. Ainsi,
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’eau supercritique de faible densité agit comme un solvant « organique » non-polaire dans lequel
les ions précipitent. Cependant, la densité, le produit ionique et la constante diélectrique

augmentent avec la pression si la température est constante.

Ainsi, ’eau de haute densité présente de meilleures propriétés de dissociation des composés
inorganiques en plus d’une grande capacité de dissolution des composés organiques (i.e solvant

faiblement polaire) [Kritzer, 1999].

Ces observations illustrent parfaitement le fait que les propriétés de l’eau soient diverses et

ajustables par simple variation de la température et la pression.

Egalement, lorsque l’on se situe dans une région appelée sous- ou prochecritique qui est définie
pour des températures comprises entre 250 et 450°C et une pression inférieure au point critique
[Broll, 1999], 'eau possede un produit ionique maximal. En conséquence, la concentration en
espéces ioniques est importante et |’eau adopte un comportement autocatalytique de nature acide
ou basique. Ainsi, les réactions ioniques sont favorisées par rapport aux réactions radicalaires et une

forte corrosion chimique peut avoir lieu dans un tel milieu [Kritzer, 1999].

Dans nos conditions de traitement, ’eau utilisée comme milieu de réaction posséde des propriétés
physico-chimiques caractéristiques du domaine souscritique. Ainsi, nous justifions |’attaque
nucléophile des atomes de Si de la fibre SiC par une valeur élevée du produit ionique de l’eau lors

de notre traitement hydrothermal.

C’est ainsi que nous nous intéressons a |’évolution du produit ionique (Ke) de ’eau en fonction de T
& P et de la masse volumique de ’eau. Pour cela, la corrélation suivante est utilisée pour des

températures et des pressions respectivement inférieures a 1000°C et 1000 MPa [Bandura, 2006] :

-log K= - 2n[log(1+Z) - 71 D (Bo + BT '+ D) ] + pKo+ 2loglMT§ y
Avec D masse volumique de ’eau a la température T, Me masse molaire de I’eau et

PK; =0,61415 + 48251 33T - 67707.93T 2 +101021007 29

Z=D exp(ao +oyT '+ a,T 'ZD%) 23

avec l'utilisation des parameétres empiriques suivants : n=6, ap = -0,864671, ai = 8659,19, a; =
-22786,2, Bo = 0,642044, B1 = -56,8534, B2 = -0,375754.

D’apres la Figure IV.2.6, la valeur du produit ionique de ’eau est maximale entre 200 et 350°C, de
10 a 50 MPa. Ceci confirme la présence d’espéces chargées HO- et H30* a une concentration élevée
dans nos conditions T & P de traitement. Par conséquent, les atomes de Si des matériaux SiC sont
attaqués par les ions HO" et cette réaction d’hydrolyse est catalysée par les ions H3O*. Ainsi, la
formation d’une couche de C est la conséquence de la solubilisation des atomes de Si dans le

milieu. Mais comment justifier cette hypothése par rapport aux études de la littérature.
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Figure IV.2.6 : Evolution du produit ionique de ’eau pour des températures comprises entre 100 et
800°C et des pressions allant de 10 a 500 MPa.
Le traitement hydrothermal HT & HP, de Gogotsi et al. développé pour les matériaux SiC, mene a la
formation de silice et de C sous forme solide. Les auteurs ont donc établi un modele de réactivité a
partir de la réaction d’oxydation du SiC par U’eau. En effet, dans le domaine supercritique de l’eau,

les réactions d’oxydation sont favorisées par rapport aux réactions d’hydrolyse.

Cependant, d’apres la Figure 1V.2.6, pour des pressions comprises entre 100 et 500 MPa, le produit
ionique de ’eau est relativement élevé sur toute la gamme de température. Ainsi, des réactions
d’hydrolyse peuvent avoir lieu dans ces conditions et sont donc compétition avec les réactions
d’oxydation. Dans le cas de Gogotsi et al., la présence de silice sous forme solide peut s’expliquer
par les parametres opératoires de leur procédé. En effet, avec un fonctionnement en mode fermé
et un rapport molaire SiC:H,0 de 1:2, la limite de solubilité des espéces silylées produites est
rapidement atteinte et, par conséquent, la silice peut précipiter du milieu et/ou se déposer sur la
fibre.

Pour démontrer que la présence d’espéces ioniques dans le milieu est un parameétre tout aussi
important que la température du procédé, Futatsuki et al. ont étudié ’oxydation du SiC a faible
température et pression dans un milieu hydrothermal [Futatsuki, 2010a], [Futatsuki, 2010b]. Dans
leurs conditions, la densité de ’eau (comprise entre 100 et 600 kg/m3) était trés supérieure a celle
de l’oxygene (0,003 kg/m?3) en comparaison avec une oxydation classique sous air. De plus, le milieu
supercritique (ici 400°C et 25 MPa) était susceptible d’engendrer une forte oxydation du SiC du fait
de sa grande diffusivité (faible viscosité et tension de surface nulle) et de la solubilité élevée de
’oxygene dans celui-ci. Les résultats de cette étude ont montré l’obtention d’une couche de silice

et ’augmentation de son épaisseur avec la durée de |’oxydation (de 10 a 120 min).
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Cependant, ’oxydation du SiC (i.e. formation de SiO;) ne s’est produite que dans le cas ou de
’oxygéne était ajouté au milieu et pour des conditions T & P au dela des coordonnées critiques de
’eau. Les auteurs en ont conclu que le faible pouvoir oxydant du domaine souscritique de ’eau
(350°C et 16,5 MPa) était lié a une cinétique lente de transport des espéces CO et CO; produites a

Uinterface. En effet, cette étape semble étre cinétiquement limitante lors de |’oxydation du SiC.

En conclusion de cette étude et de celle du traitement de « boues de Si » présentée en Annexe 9,
les réactions d’oxydation et d’hydrolyse des matériaux a base de SiC et Si sont en compétition lors
du traitement hydrothermal. Ainsi, la fonctionnalisation de surface de ces matériaux ne dépend pas
seulement de la température du traitement hydrothermal mais également de la présence d’espéces

ioniques dans ce milieu qui participent a ’attaque des atomes de Si via un mécanisme d’hydrolyse.

Afin de vérifier que la présence d’espéces ioniques soit a [’origine de la grande réactivité de la fibre
avec le milieu hydrothermal souscritique, la croissance de la couche de C a été étudiée au sein d’un

milieu solvothermal eau /éthanol.
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2.3. Influence de la nature du milieu réactif : de ’eau a l’éthanol

D’apres la partie bibliographique de ce manuscrit, la réactivité des matériaux SiC a été étudiée a
haute température dans des atmosphéres oxydantes séches ou humides, et dans des conditions
hydrothermales avec ou sans oxygéne. Ici, nous proposons d’expérimenter la corrosion du SiC dans

des conditions hydrothermales et solvothermales, sans ajout d’oxygéne.

2.3.1.Propriétés physico-chimiques des milieux étudiés

Ainsi, la réactivité du milieu 100% eau est comparée a celle du milieu a base d’éthanol (T. =

240,8°C ; pc = 6,1 MPa) dont les propriétés physico-chimiques sont décrites dans le Tableau IV.2.1.

Tableau IV.2.1 : Propriétés physico-chimiques des milieux réactifs (! extrait de Refprop®, 2 de
[Bandura, 2006], 3 de [Fernandez, 1995], 4 de [Akerlof, 1932], > de [Karaskova, 1993], ¢ de [Albright,
1946] et 7 de [Rochester, 1972]).

Propriétés Eau 75 % Eau + 50 % Eau + 25 % Eau + EtOH
P 25 % EtOH 50 % EtOH 75 % EtOH

Tem'zfg‘t“re 25 300 25 300 25 300 25 300 25 300

Pression (MPa) 0,1 25 0,1 25 0,1 25 0,1 25 0,1 25

Densité (kg/m3) 997,1" 743" 963,5' 683,5" 919,3" 617,2' 848,7' 536,6' 789" 466,1

Constante 2 2 5 5 5
ionique de I’eau 14,04 11,22 16,2 / 16,6 / 17,3 / / /

Constante 3 3 4 4 4 4
diélectrique 78,33 18,9° 66,4 / 52,8 / 37,5 / 24,2 /

Et, les coordonnées critiques des milieux eau/éthanol en fonction de leur rapport volumique sont :

- eau/éthanol = 75/25, Tc = 368,4°C et pc = 23,4 MPa,
- eau/éthanol = 50/50, Tc = 347,0°C et pc = 21,1 MPa,
- eau/éthanol = 25/75, Tc = 311,3°C et pc = 16,0 MPa.

D’aprés ces données, on remarque que la constante diélectrique de ’éthanol est beaucoup plus
faible que celle de ’eau. De méme, ses coordonnées critiques sont trés proches mais inférieures a
celles de ’eau. Quant aux mélanges eau/éthanol, ils présentent des propriétés intermédiaires aux
composés purs. En effet, d’apres les schémas a, b et ¢ de la Figure IV.2.7, la température, la
pression et la densité critiques des milieux eau/éthanol sont intermédiaires aux milieux 100% eau et
100% éthanol. De plus, ’ajout d’éthanol dans un milieu hydrothermal fait diminuer la température,

la pression et la densité critiques des milieux eau/éthanol de facon plus ou moins linéaire.
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Figure IV.2.7 : Représentation de a) la température critique Tc, b) la densité critique pc et c) la
pression critique P du milieu eau/éthanol en fonction de la fraction molaire d’éthanol a partir des
données de cette étude (M) et d’autres (O, o, O, A, x, A et ). Extrait de [Bazaev, 2007].

2.3.2.Résultats et discussion

Pour des milieux 100% éthanol, l’absence d’espéces ioniques peut avoir une influence sur
’efficacité du traitement. En effet, la réaction d’hydrolyse (dite de solvolyse en présence d’alcool)
ne pouvant étre catalysée par les ions OH ou H*, sa probabilité est donc moindre ou,
éventuellement, nulle. On peut donc peut s’attendre a ce que la croissance de la couche de C
dépende de la fraction volumique d’eau dans les milieux solvothermaux. D’apreés le Tableau 1V.2.2, il

semblerait que ces hypothéses soient vérifiées lorsque l’éthanol est utilisé en tant que solvant.

Tableau 1V.2.2 : Récapitulatif de la composition atomique de surface des fibres de référence et
traitées a 300°C et 25 MPa pendant 30 minutes a un débit de 3 mL/min d’aprés [’analyse XPS et les
épaisseurs de couche de C déterminées par analyse AES.

Fibres C(%at) Si(kat) O (%at)  EPaisseur ‘(’ﬁm) Q”"‘(‘:‘ntgg o fsi"bflsss)“t
Réf désensimée 51 31 18 0 0
100 % Eau 78 15 7 274 2,03 + 0,02
25 % Ethanol 76 14 10 21:2 1,85 + 0,02
50 % Ethanol 75 14 11 18 + 4 1,28 + 0,01
75 % Ethanol 74 15 11 13+3 0,78 + 0,01
100 % Ethanol 45 35 20 510 0,34 + 0,01
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Par comparaison avec un milieu 100% eau, la fibre traitée dans un milieu 100% éthanol présente une
surface pauvre en C (45 %at.), qui s’explique par la faible quantité de liaisons C sp2 et sp3, et riche
en Si (20 %at.) du fait de la présence des phases SiCO riches et pauvres en oxygéne. Puisque la
couche de C n’est pas identifiable et qu’une faible quantité de Si est récupérée dans le milieu de

réaction, la réaction de solvolyse ne semble pas avoir lieu dans ces conditions.

D’apres Dietze et Xu, la solvolyse des éthers silylés (R3-Si-OR) est catalysée par une base et
s’effectue par addition du solvant en présence d’espéces nucléophiles plutét que par une attaque

directe du nucléophile [Dietze, 1994] selon un mécanisme :

i) En une seule étape si le catalyseur basique arrache le proton du solvant au moment ou la liaison

entre l’oxygene du solvant s’établie avec l’atome Si de ’éther (cas général de la catalyse basique) :
B- + R’-OH + R3-Si-OR — BH + RO + R3-Si-OR’ 2.3

ii) En deux étapes si un pré-équilibre s’établit lors de la déprotonation du solvant. Il s’en suit une
étape lente ou l’acide conjugué protone l’oxygene du groupe partant lorsque le solvant attaque

’atome Si (cas spécifique de la catalyse basique par voie acide) :
B-+R’-OH — BH + R’0O- et BH + R’0" + R3-Si-OR — B- + ROH + R3-Si-OR’ 2.4

Dans le cadre d’une hydrolyse, ’eau joue le role de solvant et de catalyseur (ions HO- et H30*) donc
sa catalyse est dite spécifique. Contrairement aux milieux 100% alcool, |’étape de déprotonation du

solvant en milieu hydrothermal n’est pas nécessaire du fait de l’autoprotolyse de |’eau.

Aussi, ’hydrolyse des atomes Si est directe et rapide contrairement a la réaction de solvolyse qui
s’effectue en deux étapes [Pope, 1986] [Stathatos, 2002]. On comprend alors que la déprotonation
du solvant ne peut avoir lieu lorsque seul ’éthanol est présent a cause de sa faible acidité (pka
éthanol = 16) [Negishi, 2002]. De ce fait, la réaction de solvolyse n’est pas catalysée et n’a pas lieu.
Néanmoins, |’éthanol permet le désensimage de la fibre brute qui est recouverte de polymere. De
plus, les caractéristiques chimiques de surface de cette fibre seront utilisées en tant que référence

dans le but d’étudier et de comparer U'efficacité des différents traitements réalisés.

Des mélanges eau/éthanol avec un fraction volumique en eau variant de 25 a 75% ont été utilisés
comme milieux réactifs. On a observé une augmentation et une diminution du taux de C et de celui

de Si, respectivement, avec la quantité d’eau dans le milieu.

D’aprés le graphe 1 de la Figure 1V.2.8, les propriétés de surface des trois fibres sont pratiquement
identiques. De plus, elles sont similaires aux propriétés de la fibre traitée dans un milieu

hydrothermal.

Pourtant, il semblerait que l’eau joue un role majeur lors de la croissance de la couche, comme

nous le montre le graphe 2 de la Figure 1V.2.8.
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Figure IV.2.8 : 1) Evolution des fonctions chimiques et des pourcentages atomiques en C, O, et Si de
la surface des fibres traitées et 2) évolution de la quantité de Si et de I’épaisseur de la couche de C
créée en fonction de la fraction volumique en éthanol pour un traitement a 300°C et 25 MPa avec
un débit de 3 mL/min pendant 30 min.

En effet, "épaisseur de la couche et la quantité de Si dans le milieu de réaction augmente trés
nettement avec la quantité initiale en eau. Ainsi, le traitement est de plus en plus efficace. On en
conclut que la quantité d’eau influe sur la cinétique de la réaction ce qui supporte le fait que
’attaque de la fibre s’effectue via des réactions d’hydrolyse. De plus, la nature du milieu, et plus
précisément la proportion d’eau dans un mélange avec de l’éthanol, constitue un levier
supplémentaire permettant de controler encore plus finement |’épaisseur de la couche de C créée a

la surface des fibres.

En conclusion, l’eau est un élément clé de ce traitement de surface notamment grace a la
modularité de ses propriétés physico-chimiques avec les conditions opératoires. Cette derniére
étude nous permet de consolider le mécanisme réactionnel que nous avons proposé précédemment.

Dans la prochaine partie de ce chapitre, nous allons le confronter a une étude thermodynamique.
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2.5. Conclusion

Dans cette partie, un mécanisme du procédé en conditions hydrothermales a été proposé d’aprés
les propriétés de surface des fibres sévérement dégradées. En effet, les analyses XPS et AES
révelent un enrichissement en C et un appauvrissement en Si de la surface de la fibre. Plus
précisément, il est mis en avant l'attaque préférentielle des phases d’oxycarbures de Si, par
rapport a la phase cristalline B-SiC et la formation d’une couche de C hybridée sp3 a la surface de la

fibre causée par |’attaque des phases siliciées.

Le mécanisme proposé met en jeu des réactions chimiques se déroulant a l’interface fibre/film de C
: ce sont des réactions d’hydrolyse via ’attaque préférentielle des atomes de Si de la fibre au
niveau des joints de grains des nanocristaux B-SiC. Cette réaction a été identifiée suite a la
présence d’espéces silicates monomériques dans le milieu de réaction et confirmée par analyse MET
de la section d’une fibre traitée qui a attesté de ’absence des atomes de Si en extréme surface
contrairement aux atomes de C. En effet, au fur et a mesure de U’hydrolyse, une couche de C se

créée a la surface du SiC.

Egalement, une seconde interaction peut se développer du fait de la présence d’une phase mobile
(eau) et d’une phase stationnaire (fibre), ce sont des phénoménes de friction a U'interface eau/

couche de C qui ont été développés dans le chapitre Il de ce manuscrit.

Pour justifier ’obtention d’une couche de C dense et cohésive, nous avons étudié la bibliographie.
Lors de la chloration d’une fibre SiC a 800°C et sous pression atmosphérique, il a été proposé un
mécanisme expliquant a la fois la création d’une couche de C et son évolution en feuillets de
graphéne. Ce dernier repose sur Ueffondrement d’un réseau carboné déstructuré et de son
réarrangement en une forme allotropique stable du C. Il a été établi un paralléle avec les
phénomeénes pouvant avoir lieu au sein d’un milieu hydrothermal haute température et haute
pression dans lequel le diamant est la forme la plus stable. Egalement, I’évolution des propriétés
physico-chimiques de ce milieu en fonction du couple T & P nous a permis de démontrer que la
région souscritique de ’eau était caractérisée par une forte concentration en espéces ioniques a
Uorigine de la prédominance des réactions d’hydrolyse par rapport aux réactions d’oxydation. De
plus, dans cette région, Uinfluence de la pression est négligeable sur le produit ionique de l’eau.

Ainsi, les conditions T & P du procédé proposées dans ce manuscrit peuvent étre minimisées.
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3. Etude thermodynamique du traitement de la fibre Nicalon

La premiére partie de cette section traitera de la stabilité de la fibre Nicalon dans différents
environnements (milieux oxydants et aqueux) au travers de rappels bibliographiques. Puis, dans une
seconde partie, nous discuterons de !'apport de l’étude thermodynamique dans la compréhension

du mécanisme de notre traitement.

3.1. Rappels bibliographiques

D’apres la littérature, les fibres Nicalon (ex-PCS) non stoechiométriques possédent un excés de C et
de O qui est a U'origine de sa décomposition a haute température en différentes phases solide et

gazeuse selon la nature de ’environnement.

3.1.1.Stabilité de la fibre sous atmosphere inerte

Les premiéres études de la dégradation thermochimique de la fibre, sous atmosphére inerte (vide
ou argon), ont montré qu’une augmentation de la température a pour conséquence la formation
d’une grande quantité de CO et le grossissement des grains B-SiC [Mah, 1984]. S’appuyant sur une
étude thermodynamique pour laquelle la phase amorphe de la fibre était assimilée a un liquide
surfondu, Luthra a proposé que Uinstabilité de la fibre était liée a la présence d’un excés de C
[Luthra, 1986]. En effet, au dessus de 1300°C, les fibres Nicalon subissent une carboréduction selon

les réactions suivantes [Luthra, 1986] [Lipowitz,1991] :

Si0z (s) + C (s) = SiO (g) + CO (g) 3.1
SiO2 (s) + 2C (s) — Si (g) + 2CO (g) 3.2
Si02 (s) + 3C (s) = SiC (s) + 2CO (g) 3.3
SiO (s) + 2C (s) — SiC (s) + CO (g) 3.4
25i0; (s) + SiC (s) = 3Si0 (g) + CO (g) 3.5
Si (g) + C (s) = SiC (s) 3.6

Ainsi, la présence des atomes de C et de O au sein de la fibre générent de grandes quantités de CO
lors de sa dégradation thermique. Ainsi, des espéces intermédiaires SiC et SiO se forment [Klinger,
1966], [Filsinger, 1990] et la fugacité des gaz libérés peut avoir une influence sur la décomposition
de la fibre. En effet, lorsque ’atmosphére ne contient ni CO et ni SiO, la migration des espéces
produites a l'interface SiC/SiO; vers U'extérieur de la fibre est améliorée. En conséquence, les
équilibres s’établissent plus rapidement et il en résulte une fibre fortement dégradée [Luthra,
1988]. De méme, si la dégradation thermochimique est réalisée sous vide. Au contraire, pour une
pression élevée, on observe le ralentissement de ces équilibres jusqu’a Uinhibition de la

décomposition du matériau [Lipowitz,1991].
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D’apreés Jacobson et al., la vulnérabilité des matériaux SiC s’explique par leur capacité a réagir avec
la couche d’oxyde SiO; qui se forme a leur surface. Ainsi, I’étude du systéme Si0,/SiC permettrait
de mieux comprendre le comportement des fibres Nicalon. En effet, de grandes quantités de gaz
SiO et CO sont libérées a la suite des premiéres étapes de carboréduction, lorsqu’elle s’effectue
sous vide et a des températures comprises entre 1127 et 1327°C. Le modeéle de cette réaction est
schématisé sur la Figure 1V.3.1 a partir des observations expérimentales d’un systéme Si0,/SiC avec
un rapport molaire 1:1. Ce systéme est constitué de particules de silice de "ordre de 100 pm, et
d’agglomérats de 100-150 pm formeés a partir de particules de SiC avec des tailles comprises entre
0,1-1,0 um (étape a). En premier lieu, il est supposé que le C libre en excés dans les particules de
SiC migre vers 'extérieur sous |’effet de la température (étape b). Ce C libre est donc a 'origine de

la formation de SiO (g) selon :

Si0z (s) + C (s) — SiO (g) + CO (g) (étape ¢) 3.1
Finalement, SiO réagit avec le C libre selon :

SiO (g) + 2C (s) — SiC (s) + CO (g) (étape d) 3.4

et une fine couche de B-SiC se forme a la surface des particules de SiO; et SiC. Ainsi, du B-SiC
régénéré se dépose sur les particules par des phénoménes de migration et/ou de transport. Il en

résulte une derniére réaction entre le SiC et SiO; telle que :

2510 (s) + SiC (s) = 3Si0 (g) + CO (g) 3.5

/< SiC agglomerates
N

Lcat surface; /
from excess C, /
(b) surface enrichment —/

— Reformed SiC
/

(c) % € +8i0, = Si0 + CO (d) ¥- 2C 4+ SiO = SiC + CO

Figure IV.3.1 : Schéma du mécanisme proposé et extrait de [Jacobson, 1992] expliquant les 4
réactions successives de la premiere étape de la carboréduction du systéme SiC/SiO; avec un
rapport molaire 1:1.

Bien que ce systéme ne soit pas fidéle au modéle de la microstructure de la fibre Nicalon, ses
limites sont généralement ’adsorption ou désorption des gaz aux interfaces. En conséquence, il
apparait possible de ralentir la dégradation de ces matériaux en évitant la formation d’une phase
gazeuse, lors de I’échauffement du systéme. A partir de calculs thermodynamiques, Greil a révélé

une stabilité supérieure d’une fibre monophasée constituée de SiC par rapport a une composition
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purement C, entre 1000 et 2000 °C, sous atmosphére oxydante et inerte [Greil, 1990]. Il en a conclu
que la stabilité des fibres Nicalon serait grandement améliorée par suppression des atomes de C et
0O en excés. Dans ce cas-ci, le phénoméne de dégradation d’une fibre SiC pure, définie comme
stoechiométrique, ne se volatiliserait pas en espéces CO et SiO. Finalement, le dernier aspect a
prendre en compte est la présence d’hydrogéne dans les fibres Nicalon. En effet, l’étude
thermodynamique du systéme Si-C-O-H est d’intérét. Les calculs effectués sur le systeme SiC-Si0,-C
ont confirmé la perte d’hydrogene lors des premiéres étapes de la carboréduction [Vahlas, 1994]. La
phase gazeuse est alors constituée en majorité des espéces H, et CH4 a 1000°C et d’une proportion
moindre en espéces telles que H, H,0 et C;H; qui sont présentes a plus haute température. On peut

s’interroger sur les phénomeénes d’oxydation subis par la fibre Nicalon sous air.

3.1.2.Stabilité de la fibre sous atmosphere oxydante séche

D’apreés la partie bibliographique du manuscrit, les matériaux SiC ont tendance a réagir avec leur
environnement a haute température. Si la pression est supérieure a la pression atmosphérique,
’oxydation passive du matériau génére une couche de silice amorphe a leur surface avec un
dégazage d’espéces carbonées (CO, CO;). Pour une pression inférieure, seules des especes volatiles
sont générées (Si0, CO) du fait de I’oxydation active du matériau. Et, la stabilité thermochimique

de la fibre est fonction de la nature de [’atmosphére (inerte, oxydante ou réductrice).
- Stabilité de la fibre (SisCs0z) sous air

La composition moyenne de la fibre Nicalon peut s’exprimer par la notation stcechiométrique
suivante SisC¢02 ou SiC1,2004 et son comportement thermique peut étre prédit a partir de
diagrammes de prédominance du systéme Si-O-C pour des températures comprises entre 27 et
2127°C [Nagamori, 1995]. A partir des calculs thermodynamiques de cette étude, il apparait une
dégradation de la fibre en fonction de la température et des pressions partielles de SiO et CO qui
coexistent dans la phase vapeur, en accord avec I’étude de Delverdier et al. [Delverdier, 1993]. Tout
d’abord, la stabilité thermique a été étudiée en fonction de la pression partielle en CO. En effet,
lorsque la pression de CO est suffisante, la dégradation de la fibre a haute température peut étre
retardée [Bodet, 1995]. Entre 27 et 227°C, la solution solide homogéne de SisC¢0; est saturée avec
SiC, SiO2 ou C et plusieurs types de carbures sont présents (Si,C, SiCz et Si2C3) qui se décomposent
totalement au dessus de 857°C. A 927°C, SisC¢O2 peut se saturer avec SiC, Si;0, SiO; ou C auxquelles
s’ajoute SiO pour des températures entre 1127 et 1227°C et Si;0 a 1327°C.

La décomposition thermique de la fibre est un phénoméne complexe puisque cela dépend a la fois
de la température et des conditions environnantes, c’est-a-dire si ’atmosphére est oxydante ou
réductrice et si la solution est carburée ou décarburée. A partir de 1327°C, la pression de CO au
dessus de la solution solide de SisC¢O2 coexistant avec SiO; se rapproche de sa température

d’ébullition (ou pco = 1 atm). En conséquence, SisCs02 se décompose trés rapidement. De méme, la
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solution solide de SisCs0; coexistant avec SiC se décompose sous atmospheére réductrice a partir de
1727°C. Finalement, la fibre se désintégre entiérement a 2127°C, puisque la pression de vapeur

saturante de CO au dessus de SisC¢O; est supérieure a la température d’ébullition.

Egalement, d’autres calculs ont indiqué la dépendance de la décomposition de la fibre avec la
pression partielle en SiO. En effet, la fibre peut rester intacte jusqu’a une température de 1527°C,
si les pressions partielles en CO et SiO sont égales a 0,001 et 0,0001 MPa, respectivement. Sinon,
SisC¢0; réagit avec son environnement pour donner de nouvelles phases solides (SiC, Si20, SiO, 5203
ou Si0) et une phase gazeuse (CO, SiO et COz). En conclusion, la stabilité de la fibre est

grandement réduite en atmosphére réductrice a partir de 927°C.
- Stabilité de la phase d’oxycarbure de Si de la fibre sous air

Dans la thése de G. Puyoo, la stabilité de la phase d’oxycarbure a été étudiée selon différentes
compositions [Puyoo, 2012]. La solution solide Si-C-O a été définie sur le quasi binaire SiC-SiO;
normalisé avec une phase amorphe qui s’écrit alors : SixCyO; = a Sio,3300,76 + (1-a)Sio,5Co,5. L’enthalpie
libre de cette phase a été calculée a 2°C a partir des données thermodynamiques de la base SGTE
(Scientific Group Thermodata Europe). Puis, les enthalpies libres de formation de la phase Si-C-0 de
différents verres ont été déterminées a 25°C a partir des données thermodynamiques
expérimentales. L’auteur a jugé que la phase B-SiC était moins stable thermodynamiquement que la
phase amorphe Si-C-O dans la gamme de température de 25 a 727°C a pression atmosphérique. Par
exemple, la simulation de l'interaction de la fibre Nicalon avec du dichlore a attesté de l’attaque
préférentielle de la phase cristalline par rapport a la phase d’oxycarbure de Si. En effet, la phase B-
SiC étant moins stable, elle est plus réactive au dichlore que la solution solide Si-C-O qui ne
disparait que lorsque la quantité de chlore lui est 4 fois supérieure. Cependant, ces résultats ne
correspondaient pas aux observations expérimentales. Gogotsi et al. ont décrit une dégradation
supérieure des fibres riches en oxygéene et |’attaque préférentielle de la phase amorphe par rapport
a la phase cristalline B-SiC [Gogotsi, 1995b], [Gogotsi, 1995c].

Ainsi, a partir des travaux de Puyoo, les discordances entre stabilité thermodynamique et
observations expérimentales mettent en avant l’importance des cinétiques de réactions quant a

[’évolution du systéeme.

Lors de notre étude thermodynamique, la phase amorphe Si-C-O ne sera pas considérée puisque
nous n’avons pas accés a ses données thermodynamiques. Etant donnée que [’étude
thermodynamique de Puyoo fait apparaitre la phase Si-C-O comme la plus stable, il pourrait en étre
de méme dans des conditions hydrothermales. Aussi, lors de nos simulations, nous considérerons
seulement ’interaction des phases C, SiO; et B-SiC avec H;0. Puis, nous pourrons faire des

hypothéses concernant le comportement de la phase de Si-C-O par rapport a celui de B-SiC.

Dans la prochaine section, nous étudierons ’effet de la vapeur d’eau sur la stabilité des matériaux
SiC, dans un premier temps, puis de ’effet du milieu hydrothermal, dans un second temps, a partir

des études issues de la littérature.
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3.1.3.Stabilité du systéme Si-C-0-H sous atmosphere oxydante humide

Sous une atmosphére oxydante, nous avons vu dans la partie bibliographique de ce manuscrit que
’oxydation passive des matériaux a base de Si suivait un régime cinétique linéraire-parabolique
[Deal, 1965]. Lorsque I’atmosphére devient humide, ce modeéle est en compétition avec un régime
cinétique paralinéaire [Rosner, 1970], [Opila, 1997a] du fait de la volatilisation de la couche
d’oxyde. Nous allons donc nous intéresser a une étude thermodynamique de la stabilité de SiC dans

un environnement oxydant humide.

Pour ces auteurs, la dégradation du SiC est un des facteurs limitant son utilisation en tant
qu’échangeur thermique ou revétement de moteurs. Elle est liée a une forte corrosion aux gaz
hydrogene-oxygéne qui entraine la formation d’espéces volatiles et le dépot d’une couche de
résidus (comme le C) [Klaus, 2008]. D’apres les calculs réalisés, la présence d’eau (> 1 ppm) dans un
environnement riche en hydrogéne accélére les vitesses de corrosion si ’on se situe au dessus de la
transition passive-active de [’oxydation du SiC. En effet, a température et pression ambiantes, dans
une atmosphére oxygéne-eau, un film de silice protecteur se forme sur SiC et, également, a plus
haute température, quelque soit la quantité d’oxygéne. Cependant, pour une température au
dessus de la transition passive-active (graphe 1 de la Figure IV.3.2), la formation de la couche de

silice dépend de sa cinétique de dégradation selon :

Si02 (s) = SiO (g) + 1/2 02 (g) 3.7
Si02 (s) + Hz (g) — SiO (g) + H20 (g) 3.8
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Figure IV.3.2 : 1) Barriere théorique entre |’oxydation passive et active de SiC pur définie par
instabilité de SiO,. 2) Comparaison des pertes prédites par le modele de Klaus et al. pour les
réactions (3.9), (3.10) et (3.11) et données extraites de [Hallum, 1988]. Extrait de [Klaus, 2008].

D’apres les résultats obtenus a partir de ce modéle (graphe 2 de la Figure 1V.3.2), la corrosion de

SiC s’effectuerait au niveau des phases intergranulaires du fait de ’attaque profonde du C :

2H2 (g) + C (s) = CHa4 (g) 3.9
H20 (g) + C (s) = CO (g) + H2 (g) 3.10
2H20 (g) + C (s) = COz2 (g) + Hz2 (g) 3.11
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Ainsi, il apparait trois comportements du matériau en fonction de la température d’exposition :
i) T <1100°C : corrosion faible et oxydation du C en CO, ii) 1100 < T(°C) < 1300 : la corrosion du

SiC s’établit selon la réaction (3.12) :

H20 (g) + Hz2(g) + SiC (s) — CHa (g) + SiO (g) 3.12

ifi) T > 1300°C : production supplémentaire de CH4 bien qu’il ne soit pas stable a haute

température, du fait d’une cinétique accélérée.

Les auteurs ont été satisfaits de l'interprétation de leurs données par rapport a leurs observations.

3.1.4.Stabilité des phases SiC, SiO; et C dans des conditions hydrothermales

Lors de U'oxydation du SiC, une diminution significative de sa stabilité est notée lorsque de la
vapeur d’eau est présente dans [’atmosphere. Comme il serait intéressant de mieux comprendre son

role, dans cette partie nous nous consacrons a l’interaction du SiC avec un milieu hydrothermal.
- Stabilité des carbures en conditions hydrothermales

La stabilité thermodynamique des carbures en conditions hydrothermales a été étudiée par
Jacobson et al. [Jacobson, 1995]. La simulation a été réalisée dans des conditions éloignées de la
réalité puisque le fluide hydrothermal est traité comme un gaz chauffé a 280°C sous une pression
constante et adoptant un comportement idéal. Les effets du pH n’ont donc pas été considérés et il
en résulte des cinétiques faibles pour des température inférieures a 600-700°C. Les résultats
thermodynamiques du systéme SiC-SiO2, avec un rapport molaire SiC-H,0 1:2, ont montré que le C

libre créé provenait de 'instabilité du méthane a haute température (graphe b de la Figure IV.3.3).
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Figure IV.3.3 : Résultats thermodynamiques de la corrosion de matériaux SiC dans des conditions
hydrothermales. Evolution de la quantité des produits de réaction en fonction de la température
pour un rapport molaire SiC:H,0 égal a a) 1:10 sous 2 MPa, b) 1:2 sous 2 MPa et c) 1:10 sous 200
MPa. Extrait de [Jacobson, 1995].
En conséquence, la quantité de C libre formée augmente avec la température mais diminue lors de
’augmentation de la pression. Lorsque l’eau est en excés (i.e. un rapport molaire de 1:10), il est
noté la formation de CO et CO;. Etant donné que la quantité de ces espéces augmente avec la

température, il semble que ’oxydation du C libre par ’eau domine dans ces conditions (graphe a et
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c de la Figure IV.3.3). Cette simulation pourrait étre améliorée en prenant en compte l’interaction

de toutes les phases solides présentes dans le systeme a l’équilibre avec le milieu hydrothermal.
- Stabilité du systéme SiC-SiOz-C en conditions hydrothermales

Des calculs thermodynamiques de la stabilité d’une fibre SiC dans un milieu hydrothermal pour des
températures de 400 a 700°C et sous une pression de 200 MPa ont été réalisés [Kraft, 1998]. D’apres
les résultats expérimentaux, la formation de silice et/ou de C libre a été établis, le systéme
considéré pour la simulation étant SiC, SiO; et C a 500°C sous 200 MPa. D’apres les résultats
représentés sur le graphe 1 de la Figure IV.3.4, les activités de SiC et C dépendent du nombre de
moles de H;0 contrairement a SiOz. En effet, pour un systéme SiC-C-SiO; avec un rapport molaire
1:1:1, le SiC devient instable lorsque le rapport molaire SiC:H,;0 > 1:2 et il en est de méme avec le
C (lorsque le rapport C:H,0 excede légerement 1:2) alors que SiO; est stable sur toute la gamme. De
plus, les phases solides C, SiC et SiO; devraient étre complétement dissoutes lorsque ’eau est en
excés. Expérimentalement, la silice est récupérée suite a un phénoméne de dissolution-
précipitation dans le fluide et est souvent accompagnée d’une faible quantité de C. Bien qu’il soit
instable dans ces conditions, il est supposé que les cinétiques de dissolution du C sont lentes a

500°C. D’aprés cette étude, des especes gazeuses sont également libérées selon :

SiC (s) + 2H20 — SiO2 (s) + CH4 (g) 3.13

SiC (s) + 2H20 — SiO2 (s) + C (s) + 2H2 (g) 3.14
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Figure IV.3.4 : 1) Représentation des activités de phases solides SiC, SiO; et du C en fonction du
nombre de moles de H,0 dans un milieu a 500°C et pour 1 mole de SiC. 2) Evolution de la fugacité
des gaz CHs4, Hz, H20, CO, CO; et SiO en fonction de la température du systéme avec 1 mole de SiC

et 1 mole de H;0. Le systeme est a l’équilibre sous 200 MPa. Extrait de [Kraft, 1998].
Il est possible d’étudier I’évolution de la fugacité des especes CH4 et H; libérées par l’attaque du
SiC, et CO, CO; issues de ’oxydation du C en fonction de la température du milieu. Pour un rapport
molaire SiC:H,0 égal a 1:1, la fugacité des especes CH4 et H, domine sur toute la gamme de

température lorsque le systéeme est a l’équilibre (graphe 2 de la Figure 1V.3.4).

En conclusion, la création d’un film de C dépend essentiellement de sa stabilité dans le milieu

hydrothermal. Comme nous le voyons, des réactions d’oxydation du C ont lieu et sont favorisées a
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hautes températures cependant, la dissolution de la silice ne semble pas limiter la production de C.

Nous abordons ainsi la stabilité de la silice puis celle du C dans des conditions hydrothermales.
- Stabilité de la silice (amorphe ou quartz) sous haute température et haute pression d’eau

Tout d’abord, la solubilité de la silice amorphe et du quartz a été étudiée expérimentalement entre
180 et 382°C a des pressions de 20 a 138 MPa [Fournier, 1977]. La solubilité calculée a la pression de
vapeur saturante de la solution augmente avec la température puis diminue une fois la température
critique de U’eau atteinte. A 25°C, la limite de solubilité de la silice amorphe est d’environ 100 ppm
(soit 2 mM) [ller, 1979] alors qu’elle est de 1660 et 890 ppm a 340°C et au point critique,
respectivement [Fournier, 1977]. De méme, sa solubilité augmente avec la pression. Tout d’abord,
un modeéle thermodynamique élaboré par Dolejs et Manning est capable de prédire la solubilité du
quartz jusqu’a 1100 °C et 200 MPa [Dolejs, 2010]. Bien qu’il intégre le volume molaire partiel des
espéces aqueuses, ce modéle ne prend en compte ni les réactions chimiques ni le comportement
critique des solutions aqueuses. En effet, son amélioration permettrait la prédiction des propriétés
thermodynamiques de la solution et la mise en évidence de U'influence de la polymérisation de la

silice sur le mélange critique des solutions silicates-H,0 [Hunt, 2011], [Hunt, 2012].
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Figure IV.3.5 : Evolution de 1) la solubilité de la silice amorphe (Xrs) et 2) du rapport de solubilité de
la silice amorphe et du quartz (Xrs/Xq), pour les mémes conditions T & P, en fonction des conditions
T & P. Extrait de [Karasek 2013].

Egalement, a partir du modéle de Dolejs et Manning, il est possible d’estimer la solubilité de la
silice vitreuse dans |’eau sous- et supercritique en supposant que les espéces issues de sa dissolution
sont les mémes que celles de la dissolution du quartz, quelque soient les conditions T & P (les

réactions de dissolution sont détaillées dans la section 2.4 du chapitre Ill) [Karasek 2013].

A partir du graphe 1 de la Figure IV.3.5, une fois [’équilibre atteint, la quantité de silice amorphe
(Xrs : fraction molaire) dissoute dans le milieu hydrothermal est importante pour des conditions T &
P élevées. Egalement, il est important de souligner que le rapport des solubilités de la silice
amorphe et du quartz pour des conditions T & P identiques (Xrs/Xq : « facteur d’amélioration »)
évolue en fonction de T & P. Contrairement a la solubilité de la silice amorphe, ce rapport décroit

lorsque la température augmente et que la pression est fixe.
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A partir des données de la littérature, pour des solutions aqueuses, une corrélation est trouvée
entre la fugacité des deux espéces et une expression est déterminée expérimentalement pour
décrire la dépendance du coefficient d’activité de SiO, avec la température. Ainsi, Uerreur

moyenne des résultats issus de ce modéle a été estimée a 2,9% [Karasek 2013].
- Stabilité du C cristallin en conditions extrémes

Il a été montré que dans des conditions de haute pression et haute température (HP & HT) (la
température comprise entre 1200 et 1500°C et la pression égale a 5,5 et 7,7 GPa pendant 24
heures), le graphite se dissolvait dans le milieu hydrothermal sous la forme de CO; [Yamaoka, 2000].
La recrystallisation du graphite et la croissance de germes de diamant a été observé avec
’augmentation des conditions T & P. En effet, lorsque du C solide est dans un milieu aqueux HP &
HT, il est en équilibre avec les especes COz, H,0 et CHs4 qui définissent un ensemble moléculaire
appelé ‘fluide C-O-H’ dont la composition a U’équilibre n’est déterminée que par le rapport
atomique [H]/[O] total du systéme [Akaishi, 2001]. Si ’on considére que [H]/[0] = 2 si 'eau est le
seul constituant, alors le systeme est défini par H,0-CO; si [H]/[0] < 2 et par H20-CHs4 si [H]/[0] > 2.
Puisque la composition du systeme dépend de la fugacité de l"oxygene, le fluide est dit oxydant,
dans le premier cas, et réducteur, dans le second. Le C issu de ces deux systémes est a [’origine de
la croissance de cristaux de diamant, aux températures de 1300-1420°C a 5,5 GPa [Sokol, 2001].
Egalement, la nucléation spontanée de ces cristaux est possible par des réactions de dissolution-
précipitation dans le fluide C-O-H a 1500°C et 7,7 GPa pour des temps de réaction supérieurs a 48
heures [Akaishi, 2001]. Dans ces conditions T & P extrémes, le graphite est instable a [’opposée du

diamant, mais qu’en est-il dans des conditions moins séveres.
- Stabilité du C cristallin en conditions séveres

Tout d’abord, Roy et al. ont suggéré la présence de diamant dans la couche de C amorphe formée
par hydrolyse de la phase B-SiC dans des conditions hydrothermales élevées (140 MPa et 800°C), en
accord avec la littérature [Gogotsi, 1994c], [Gogotsi, 1996a], [Gogotsi, 1996b]. En effet, un signal
caractéristique du diamant a été identifié par spectroscopie Raman mais du fait d’une trés petite
taille, la présence de ces cristaux n’a pu étre confirmée par analyse MET [Roy, 1996]. Ainsi, une

étude thermodynamique sur la croissance de ces cristaux a été menée.

Pour des températures comprises entre 650 et 850°C et une pression maximale de 500 MPa, Gogotsi
et al. sont parvenus a étudier interaction de diamants naturel et synthétique avec |’eau [Gogotsi,
1998]. Bien que ces conditions définissent le domaine d’instabilité du graphite, les expériences
n’ont rapporté aucune graphitisation de la surface des diamants. Ce qui laisse supposer que la

croissance de cristaux de diamant reste possible dans le domaine supercritique de l’eau.

D’apres les calculs thermodynamiques réalisés avec le diamant comme seule phase solide présente,
le systéeme C-O-H est fortement dépendant de la température, de la pression et du rapport molaire
C:H;0. D’apreés le graphe 1 de la Figure 1V.3.6, pour un rapport molaire 1:1, les espéces CO et H;

présentes a basses pressions donnent naissance a 4 especes a plus hautes pressions selon :
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CO (g) + Hz (g) = 1/2 CH4 (g) + 1/2 CO2 (g) 3.15
CO (g) + Hz (8) = Cdiamant (s) + H20 (g) 3.16
4 equilibrium amount (mol) 2 equilibrium amount (mol)
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Figure IV.3.6 : Résultats thermodynamiques de |’équilibre du systéme eau-diamant d’un rapport
molaire C:H,0 égal a 1:1 en fonction 1) de la pression pour une température de 700°C et 2) de la
température pour une pression de 100 MPa. Extrait de [Gogotsi, 1998].

Puisque ces deux réactions possedent des caractéristiques énergétiques proches (i.e. énergie libre

de Gibbs étant similaires dans cette gamme de T & P), la réaction globale est approximée par :
2C0O (g) + 2H2 (g) = 1/2 CH4 (g) + 1/2 CO2 (8) + Cdiamant (s) + H20 (g) 3.17

De méme, l’augmentation de la température lorsque la pression est fixée a 100 MPa influence ces
trois derniéres réactions. Il est d’autant plus visible que les systémes CH4-CO2, Cgiamant-H20 et CO-H;
adoptent des comportements similaires aux basses températures. Cependant, a hautes

températures, le diamant est oxydé selon |’équilibre de Boudouard :
2C0 (g) = Cdiamant (s) + CO2 (g) 3.18

En conclusion, I’équilibre de la réaction globale pourrait-étre maintenu lorsque la pression ou la
quantité de H,0 augmente, si la quantité des especes CH4, Cgiamant €t CO2 formées diminue au profit

de CO et H,. Cela explique pourquoi la quantité de diamant diminue avec le rapport molaire C:H;0.
Quant est-il des autres polytypes du C ?

Il a été montré que les fullerenes Ceo étaient stables jusqu’a 500°C sous une pression de 100 MPa,
température a laquelle ils commencent a se décomposer en carbone amorphe jusqu’a compléte
désintégration, une fois la température de 800°C atteinte [Suchanek, 1999]. De méme pour les
nanotubes de carbones (NTC), qui ne peuvent endurer des conditions hydrothermales (200 a 800°C
sous 100 MPa pendant 30 minutes a 48 heures) que sur de courtes durées avant d’évoluer vers des
particules de carbone polyédrique [Swamy, 2002]. En conclusion, il est nécessaire d’approfondir

[’étude bibliographique a ce sujet puisque la couche de C formée dans nos conditions est amorphe.
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- Stabilité du C amorphe en conditions séveres

Tout d’abord, pour la premiére fois, du SiC a été synthétisé a partir d’un mélange de silice et de
carbon amorphe en 1893 par Edward G. Acheson. Egalement, il a découvert que lorsque ce matériau
était chauffé a haute température dans un four électrique, il se transformait en graphite hautement
cristallin du fait de la volatilisation du Si [Acheson, 1896]. Puis, sous pression de 2 GPa, la
graphitisation du C amorphe a été possible a une plus faible température de 900°C [Onodera,1991].
Egalement, d’autres structures cristallines ont été obtenues dans des conditions de T & P moins
séveres. Il a été reporté la synthése de « nanocells » de C a partir de matériaux amorphes suite a un
traitement hydrothermal a 600°C et 100 MPa [Calderon-Moreno, 2000]. Ces matériaux creux sont
constitués de plusieurs feuilles graphitiques enroulées dont la cristallinité augmente avec la
température jusqu’a 800°C. Egalement, des NTCs se forment du fait de la grande mobilité et
réactivité du milieu hydrothermal qui permet un réarrangement des liaisons C et la croissance de

clusters vers des structures sp2 graphitiques.

Un autre polytype du C caractérisé par une structure amorphe enrichie en liaisons sp3, est
représenté par la catégorie des Diamond-Like-Carbon (DLC). Lorsque ces matériaux sont
hydrogénés, ils font partie de la catégorie des carbones amorphes tétraédriques hydrogénés (t-aCH)
sinon, ils sont classés dans la catégorie des t-aC. Sous pression atmosphérique et dans un
environnement humide a une température de 300°C, leurs liaisons sp3 se convertissent en sp2.
Ainsi, les t-aC:H se transforment complétement en carbone vitreux (i.e. des nanocristaux de
graphite) lorsque la température atteint 450°C [Tallant, 1995] alors que les t-aC sont stables
jusqu’a une température de 1100°C [Rother, 1991]. Cependant, lorsqu’une forte pression
hydrothermale est appliquée en plus de la température, leur résistance chute. En effet, a partir de
200°C a 100 MPa, les liaisons sp3 se transforment lentement en sp2, puis en augmentant la
température jusqu’a 600°C, le matériau DLC donne naissance a une structure nanographitique (i.e.

carbone vitreux) [Calderon-Moreno, 2006].

En conclusion des études thermodynamiques du C en conditions hydrothermales, il apparait
plusieurs points intéressants. Premiérement, lorsque du C cristallin est en équilibre avec de I’eau
HT & HP, il se dissout entiérement sous la forme de CO; ou CH4 en fonction de la température et
donne naissance a un fluide C-O-H. A partir de celui-ci, on observe la croissance d’espéces
cristallines (graphite et diamant) et la nucléation de cristaux de diamant. Deuxiémement, lorsque
du C diamant est en interaction avec de |’eau supercritique dans des conditions moins extrémes, la
graphitisation de sa surface est prédite. Puisquelle n’est pas observée expérimentalement, les

auteurs en concluent que ces conditions sont favorables a la croissance des cristaux de diamant.

Finalement, il est possible de faire cristalliser le C amorphe en différents polytypes du C (graphite,
NTC, nanocell) pour des températures comprises entre 500 et 800°C. Au dela, ces polytypes et les
matériaux DLC se désintégrent entiérement en graphite vitreux. Du fait de cette instabilité, serait-il

possible de former des particules de diamant dans ces conditions ?
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- Stabilité du SiC avec des composés organiques et des conditions T & P séveres

La précipitation de particules de C a partir de la décomposition du SiC a été reportée dans un milieu
hydrothermal contenant des molécules organiques (acides malonique, malique, citrique, acétique,
glycolique, formique, ascorbique et succinique et du sucrose) [Basavalingu, 2001]. Les expériences
ont été réalisées avec un rapport molaire organique:SiC 1:1 sur une durée de 40 a 80 heures, a des
températures comprises entre 600 et 850°C et des pressions de 100 jusqu’a 200 MPa. Pour réduire la
formation de silice et augmenter celle du C, il est nécessaire que ’eau ne soit pas en exces et

provienne uniqguement de la décomposition des molécules organiques.
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Figure IV.3.7 : Représentation du diagramme ternaire C-O-H des espéces organiques utilisées (1 a 9).
Extrait de [Basavalingu, 2001].
Le point intéressant de |’étude est que toutes les espéces organiques se situent sur les trois lignes
0-CiHx, H-CO et C-OH, d’apres le diagramme ternaire C-O-H de la Figure IV.3.7. A partir des
spectres Raman, les particules formées a partir des acides malonique et glycolique possédent un
taux de liaison sp3 supérieur aux autres matériaux de l’étude. Leurs coordonnées respectives étant
les points 2 et 9, ils se situent sur la ligne O-CiHx. Les auteurs ont donc supposé que la dissociation
des acides malonique et glycolique générait préférentiellement des radicaux CiHx. En effet, d’aprés
Schmidt et Benndorf, la dissociation de molécules organiques s’effectuerait préférentiellement sous
la forme d’especes hydrogénées (CiHx) lorsque le systéme est fermé [Schmidt, 1998]. Ainsi, le fluide
C-0-H formé posséderait un caractére réducteur, avec une faible fugacité en oxygeéne, et aiderait a
la stabilisation des liaisons sp2 et sp3 des phases carbonées issues de la décomposition du SiC
[Basavalingu, 2001]. De plus, la ligne reliant CO et H définie la région de croissance du diamant
donc il apparait possible de pouvoir synthétiser des espéces cristallines du C en conditions

hydrothermales sans ajout de catalyseurs ou des germes.

En conclusion, il est possible de favoriser la formation de liaisons carbonées sp3 par rapport aux
liaisons sp2 grace a cette derniére approche. Par comparaison, il semble que nos conditions
hydrothermales (200 a 375°C et 2,5 a 25 MPa) maintenues pendant deux heures sont relativement
douces par rapport a celles utilisées lors des études thermodynamiques des différentes phases de la

fibre Nicalon (SiC, SiO2 et C) en conditions hydrothermales. Bien que ’eau soit en exces, le film de
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C obtenu dans nos conditions ne s’oxyde pas et aucune silice ne précipite dans le milieu. Nous
pouvons donc supposer a la fois de faibles cinétiques d’oxydation du C pour des températures
inférieures a 375°C et une solubilisation accrue de la phase silice pour un procédé en mode semi-

continu, c’est-a-dire avec ’utilisation de grandes quantités d’eau par rapport a un mode fermé.

C’est pour cela que nous avons réalisé une étude thermodynamique sur la réactivité de la fibre
Nicalon dans nos conditions hydrothermales qui peut étre considérée comme un systéeme

comprenant différentes phases telles que SiC, SiO; et C en interaction avec H;0.

3.2. Stabilité de la fibre NL 200 dans nos conditions hydrothermales

Dans cette section, nous commencerons par expliquer la démarche employée pour réaliser les
calculs thermodynamiques. Puis, nous discuterons de ’apport de ’étude thermodynamique sur la
compréhension de ’évolution de notre systeme en conditions hydrothermales. Cette modélisation
thermodynamique a été réalisée au plus prés de nos conditions a partir du logiciel ThermoCalc et
avec le support de Jérome Roger du Laboratoire des Composites ThermoStructuraux (LCTS) selon les

principes de la thermodynamiques qui sont détaillés en Annexe 10.

3.2.1.Les bases d’une simulation thermodynamique

Tout d’abord, plusieurs étapes sont nécessaires a la détermination d’un équilibre thermodynamique

et 'obtention d’un diagramme de phases ou de propriétés d’un systéme.
- 1¢re étape : Choix de la base de données

Deux bases de données sont choisies : une spécifique aux solutions aqueuses et la seconde, aux
phases solides. La premiére est AQS2 « TGG Aqueuse Solution Database » du logiciel Thermo-Calc et
appartient au « Theoretical Geochemistry Group » [Thermo-Calc®]. Elle est utile aux calculs des
propriétés thermodynamiques des solutions aqueuses qui contiennent des cations et anions libres,
et/ou des complexes organiques et inorganiques. Dans ce systéme, une phase hypothétique est
introduite pour le calcul du potentiel électrique de la solution par rapport a l’électrode standard a
hydrogéne. La non-idéalité de la solution est déterminée d’aprés le modéle complet et révisé HKF
(Helgeson-Kirkham-flowers). En effet, ce modeéle intégre le terme limitant de Debye-Hiickel et
prend en compte les phénomeénes de solvatation et d’association ionique, de méme que les termes
des interactions binaires, ternaires et d’ordres plus élevés. Les limites de cette base sont une
température et pression maximales de 1000°C et 500 MPa jusqu’a une molalité de 6. La seconde
base est SSUB5 « SGTE Substances Datables » du logiciel Thermo-Calc et appartient au « Scientific
Group Thermodata Europe » [Thermo-Calc®]. Celle-ci comprend des phases condensées pures et des
espéces gazeuses. La phase gazeuse est traitée comme étant idéale pour toutes les températures,

pressions et compositions. Les données thermochimiques des phases condensées disponibles sont
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’enthalpie de formation (par rapport a un état de référence) et "entropie a 25°C (a partir de la

3éme |of),
- 2¢me étape : Définition du systeme

En thermodynamique, un systéme peut étre fermé ou ouvert si des interactions (travail, chaleur,
matiére) avec ’extérieur ont lieu et étre constitué de plusieurs phases. Une phase est un domaine
homogéne en composition, température et pression. La présence de plusieurs phases créée un
systéme avec des interactions hétérogeénes. Le systéme se définit a travers ses constituants qui sont
alors représentés par des éléments (atomes Si, O, C et H) ou des especes présentes dans une ou
plusieurs phases dont l’activité est importante. Ainsi, le systéme complet correspondant a notre

étude se définit tel que :

- Phase aqueuse (AQS2) : VA, ZE, H,0, HO-, H*, Hz, C, CO, CO2, CH4, C2H¢, SiO2, HSiOs,
- Phase solide (SSUB5) : graphite, B-SiC, quartz ou tridymite,

- Phase gazeuse (SSUB5) : C, CO, COz, SiC, CSiz, CSi3, CSi4, C2, C20, C3Si, C3Siz, CaSis, C3, C302, Cq4,
Cs, Ceo, 02, O3, SiO, Si02, Si202, Si, Siz, Sis.

Avec les espéces VA pour « vacancy » qui représentent un réseau dans lequel il peut y avoir des sites
vides ou possédant des défauts et ZE « électrons » qui expriment la stoechiométrie des espéces
chargées. Le potentiel chimique de VA est nul par défaut alors que celui de ZE peut étre calculé, de
méme que ses propriétés thermodynamiques, au travers du module GES dans une phase aqueuse.
Finalement, les composants de notre systéme Si-O-C-H peuvent étre définis de plusieurs facons :
[Si, O, C, H et VA] ou [H:0, SiOg, SiC, C et VA] mais pour un systéme possédant une phase aqueuse,

le systéeme se réfere souvent a [H.0, Si, C, H*, VA et ZE].
- 3¢me étape : Calcul de [’équilibre du systeme

Les conditions sont définies de telle sorte que le systéme n’ait aucun degré de liberté (i.e. variance
= 0), par exemple : T =300°C, P = 25 MPa, n(ZE) = 0, n(Hz20) = n(C) = n(Si) = 1. Le Systéme d’Energie
de Gibbs (GES) permet de déterminer les propriétés thermodynamiques de chaque phase. La
technique de minimisation globale est utilisée afin que les équilibres thermodynamiques
représentent le minimum le plus stable selon les conditions prédéfinies. Ainsi, des nouvelles
compositions sont automatiquement définies dans la phase considérée afin de pallier les lacunes de

miscibilité et d’éviter [’obtention d’équilibres métastables ou instables dans notre systéeme.
- 4¢me étape : Diagramme de propriétés ou de phases

Une fois que I’équilibre du systéme est calculé, les diagrammes de propriétés ou de phases peuvent
étre générés lorsque les équilibres thermodynamiques sont calculés de la valeur minimale jusqu’a la

valeur maximale de la variable choisie parmi T, P et le nombre de moles.
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3.2.2.Simulation thermodynamique de notre systéeme

L’étude thermodynamique présentée est un premier apercu des possibilités des bases de données
Thermocalc a pouvoir calculer la stabilité des especes aqueuses dans un milieu hydrothermal (i.e.
HT & HP). Elle s’est concentrée sur cing systémes. Les 4 premiers ont permis d’établir les réactions
chimiques ayant lieu entre les différentes phases pour pouvoir comprendre plus facilement le
cinquiéme systéme qui est le plus représentatif de notre systéme expérimental mais, également, le

plus complexe car il compte 1 phase liquide, 3 phases solides et une phase gazeuse.

Les cing systémes étudiés sont :

- Premier systéme : phase aqueuse avec SiO; sous forme hydratée et des espéces C (1:1:1),
- Deuxiéme systéme : phase aqueuse en équilibre avec Cgraphite,

- Troisiéme systéme : phase aqueuse en équilibre avec B-SiC,

- Quatriéme systéme : phase aqueuse en équilibre avec SiO; quartz,

- Cinquiéme systéme : phase aqueuse en équilibre avec Cgraphite, B-SiC et SiO; quartz.

La phase aqueuse se définie de facon élémentaire par Si-C-O-H mais les composants qui
représentent au mieux 'interaction de la fibre avec le milieu hydrothermal ont été définis par le

systéme aqueux [H20, Si0O2, C, H* et ZE].

Cette étude préliminaire nous a finalement permis d’identifier les paramétres opératoires les plus
influants sur la stabilité des phases SiO;, C et SiC en contact avec un milieu hydrothermal, parmi la

température, la pression et la quantité d’eau initiale.

Les résultats obtenus sont détaillés en Annexe 11 et les conclusions concernant le cinquieme

systeme sont les suivantes :

i) a 300°C et 25 MPa, le systéme adopte un comportement particulier en fonction de la quantité
initiale de n(Hz0). Il semble que ce parametre soit le plus influant sur la stabilité des différentes

phases en équilibre avec le milieu hydrothermal, par rapport a la température ou la pression.
En effet :

A. la phase SiC est instable dés lors que n(H;0) > 2,

B. le C peut exister sous sa forme gaz (CO, CO2, CHa4), soluble (CH4) et solide (Cgrapnite) dans le

systéme si ces phases sont stables,

C. La stabilité des phases gaz et solide dépend de n(H20) contrairement aux phases aqueuse et

Si0O, qui sont extrémement stables sur toutes les gammes de T, P et n(H,0) étudiées.

ii) ainsi, a 300°C et 25 MPa, il est possible de consommer tout le SiC présent et de former SiO;
solide. Les phases gaz et solide étant instables sur toute la gamme de variation n(H;0), le C

produit se dissout dans la phase aqueuse sous la forme de CHys,

161



Chapitre IV : Etude mécanistique, thermodynamique et cinétique du procedé

iii) finalement, ces résultats montrent que le Cgraphite NE subit aucune oxydation.

Ces résultats préliminaires nécessitent d’étre complétés par une étude approfondie ultérieure bien

qu’ils concordent avec les résultats issus de la littérature.

3.3. Apport de l’étude thermodynamique

Pour conclure sur cette étude, nous rappelons que le nombre de moles des phases et des espéces

présentes dans les cing systémes a ’équilibre thermodynamique a été étudié en fonction de :

- 1¢r cas : la température de 25 et 727°C, lorsque la pression est fixée a 25 MPa,
- 2°me cas : la pression de 0,1 et 100 MPa, lorsque la température est fixée a 300°C et,

- 3®me cas : la quantité n(H20) de 0 a 25 moles et pour des conditions fixées a 300°C et 25 MPa.

Les calculs thermodynamiques ont été exécutés avec des constituants SiC, SiO;, C et H,0
équimolaires afin de se situer dans les mémes conditions que dans la littérature. Les résultats
obtenus montrent des similarités avec les études de Kraft et al. [Kraft, 1998] et de Jacobson et al.
[Jacobson, 1995]. Ces études avaient reporté que la phase SiO; était stable et que seules les
especes SiC et C montraient une grande réactivité dans le milieu hydrothermal des le rapport
molaire SiC:H;0 supérieur a 1:2 pour des températures allant de 400 a 1000°C et des pressions
allant de 2 a 200 MPa.

D’aprés nos observations expérimentales, toutes les phases contenant des atomes de Si sont
attaquées par ’eau souscritique, alors comment expliquer que |’étude thermodynamique prévoit un

trés grande stabilité de la phase SiO; (assimilée a une phase SiCO riche en O) dans nos conditions ?

Il y a deux possibilités pour expliquer ce désaccord qui sont : une cinétique rapide de dissolution de

la silice, ou le fait que cette phase oxygénée a la surface de la fibre ne soit pas cristalline.

Concernant la premiére possibilité, dans un mode de fonctionnement en semi-continu, le réactif
H20 est en large exces, ainsi les rapports molaires SiC:H,0, C:H;0, et SiO2:H,0 sont compris entre
3:1000 et 3:10000, 5:10000 et 5:100000, et 1:10000 et 1:100000, respectivement, si on fait
’hypothése que la réactivité de la phase SiCO est similaire a SiC (i.e. on considére que la phase SiC
constitue 90% de la masse totale de la fibre NL 200, le C libre, 5% et SiO;, 5% également).

De ce constat, des calculs thermodynamiques ont été réalisés dans des conditions maximales d’eau
par rapport a ce qu’autorise la base de données AQS2. Lors de cette derniére étude, 1 mole pour

tous les constituants (SiC, de C et de SiO2) a été considérée pour un litre d’eau (55,5 moles).

L’études des cing systémes dans ces conditions concordent avec les premiers résultats obtenus (i.e.
systéme équimolaire). A savoir que la phase silice est stable dans les gammes T, P et n(H;0) étudiées

et que le SiC réagit avec le milieu dés que n(H20) > 2.

162



Chapitre IV : Etude mécanistique, thermodynamique et cinétique du procedé

Néanmoins, plusieurs remarques peuvent étre faites lorsque les calculs du cinquiéme systéme sont

réalisés avec 1L d’eau a 300°C et 25 MPa :

i) la phase gaz devient stable dans tout le domaine souscritique de l’eau, et est instable dés que

les conditions T & P excédent les coordonnées critiques de ’eau,

ii) la phase Cgraphite N’existe pas dans le systeme a [’équilibre thermodynamique quelles que soient

les conditions T, P et n(H20),

iii) ainsi, tout le C du systéme existe sous la forme CH4. Cette espéce se trouve dans la phase gaz

lorsque celle-ci est stable et dans la phase aqueuse, dans le cas contraire.

De plus, en faisant varier n(H20), la phase gaz devient métastable dans le domaine souscritique
lorsque n(H20) = 60 ; ce phénomeéne peut étre lié a la formation d’une espece instable telle que le

Ceo ou le fluide ‘C-O-H’, en accord avec la littérature.

En conclusion, dans un milieu ou l’eau est en large exces, il est possible d’attaquer SiC entiérement
pour former SiO; (s) et CH4 et, seule la stabilité thermodynamique de Cgraphite €St modifiée par
rapport aux résultats précédents. En effet, le C présent dans le systéme n’est stable que sous la

forme de CH4 gaz ou liquide.

Néanmoins, du C amorphe a été formé lors du traitement de la fibre dans nos conditions
opératoires. Cette observation expérimentale peut s’expliquer par une simulation basée sur des
données assez éloignées de la réalité de nos expériences, en particulier le fait que ’eau soit en tres
large excés par rapport a tous les autres constituants du systéme considéré. Egalement, on peut
faire I’hypothése que les cinétiques de dissolution ou de volatilisation du C sous forme solide soient

tres lentes.

De cette discussion, il apparait que le régime de notre procédé est a dominante cinétique plutot

que thermodynamique.

Ainsi, la derniére étude de ce chapitre s’est focalisée sur l’étude des cinétiques de la réaction

d’hydrolyse.
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4. Etude de la cinétique de la réaction d’hydrolyse

Dans cette section, nous étudions la cinétique de la réaction d’hydrolyse au travers de la croissance
de la couche de C, d’une part, et de la formation de !’espece Si(OH)4 dans le milieu, d’autre part.
Dans notre cas, ces deux études n’ont pas été réalisées en fonction du temps car nous avons
fonctionné selon un mode semi-continu et que, par conséquent, nous possédons un parametre
supplémentaire qui est le débit d’eau. En effet, lors de l’étude paramétrique, nous avons vu que
’évolution de la quantité de Si dissout (mg/g de fibres) était quasi-linéaire avec la quantité d’eau

(2) (ceci inclut le débit (g/min) et le temps de réaction (min)).

4.1. Cinétique de la réaction d’hydrolyse au travers de la formation
de Si(OH)4

Tout d’abord les réactions chimiques du traitement proposées pour cette étude sont:
SiCxOy (s) + (4-y)H20 (1) = Si(OH)4 (1) + XC (s) + 2(2-y)Hz (g) 4.1
SiC (s) + 4H20 (1) = Si(OH)4 (1) + C (s) + 2H2 (g) 4.2

Ces trois réactions aboutissent a la formation d’une silice hydrosoluble Si(OH)s et seules les
réactions (4.2) et (4.3) ménent a la formation d’une couche de C. Puisque les phases SiCO et SiC
sont toutes deux présentes a la surface de la fibre NL 200 a traiter, les deux réactions (4.1) et (4.2)
s’établissent en paralléle et il nous est impossible de déterminer la cinétique propre a chacune
d’entre elles. Ainsi, lors de cette étude, nous exprimerons une cinétique globale pour la formation
de ’espéce Si(OH)4. Désormais, la quantité de Si dans chacune des trois phases constitutives de la
fibre peut étre sommée et assimilée a la quantité totale de Si [Sitt] de notre systéme. Ainsi, nous
obtenons |’équation différentielle suivante :

d| si(oH)
# = k [Sizo]*[H,01" 43

Avec a et B, les ordres de la réaction par rapport a [Sitt] et [H20] respectivement.

D’apres la littérature, les cinétiques de corrosion du SiC dans un milieu hydrothermal sont limitées
par les réactions chimiques a Uinterface [Terrani, 2015]. Ainsi, ces réactions chimiques n’ont lieu
que dans une zone trés limitée qui s’apparente a une surface de réaction. Or, une fois les réactifs
de cette zone consommés, il apparait une nouvelle surface avec une quantité de réactifs
équivalente. On peut donc considérer que les réactions a linterface consomment les réactifs
couche par couche et que la quantité [Sitt] est sans cesse renouvelée. De facon similaire, ’eau de
notre systéme est en large exces et, de plus, il est régénéré au cours du traitement du fait du mode

de fonctionnement du procédé.
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En conclusion, la quantité d’eau et [Sitt] ne varient pas significativement au cours du traitement et
sont considérées comme égales a 1 [Terrani, 2015]. L’équation différentielle (4.3) se simplifie alors :

d[Si(OH) 4] L

d 4.4

Et, ’équation cinétique de notre réaction d’hydrolyse au travers de la formation de Si(OH)4 donne :

[S(OH)4] = kt is

Pour ce faire, nous avons considéré la quantité de Si extraite dans le milieu de réaction en fonction
de la quantité d’eau. Suite a une limitation d’ordre technique, le prélévement au cours du temps
n’a pas pu étre effectué du fait d’une trés faible concentration en atomes de Si (avec ’impossibilité
de concentrer le milieu sans précipitation) dans les premiéres minutes du suivi cinétique. Nous
avons donc choisi de mesurer la quantité totale de Si extraite qui est déterminée a chaque fin
d’expérience. Les traitements ont donc été réalisés en fonction d’un débit et d’un temps de
réaction que l’on a regroupé sous ’appellation « quantité d’eau », comme représenté sur la Figure

IV.4.1. Trois mesures ont été réalisées par échantillon et les écart-types sont de l’ordre de 0,1%.
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Figure IV.4.1 : Evolution de quantité de Si extraite (mg/g de fibres) dans le milieu de réaction en
fonction de la quantité d’eau (g) utilisée en procédé semi-continu.
D’apres la Figure 1V.4.1, il existe bien une relation linéaire entre la quantité de Si extraite et la
quantité d’eau utilisée pour chaque température. Ainsi, l’influence de la concentration des réactifs
sur la vitesse de réaction de U’hydrolyse semble négligeable dans nos conditions expérimentales,

c’est-a-dire lorsque le traitement sur méche est réalisé avec un trés large excés d’eau, i.e. avec
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des rapports molaires (SiC + SiOC):H20 et SiO2:H,0 compris entre 3:1000 et 3:10000 et, 1:10000 et
1:100000, respectivement.

Plus que la création d’une couche de C en surface d’une fibre, le controle de son épaisseur est
primordial pour le développement industriel de notre procédé sachant que c’est un paramétre clef
dans U'optimisation des propriétés mécaniques des composites fabriqués. Nous nous intéressons

donc a la vitesse de croissance de la couche de C pour différentes températures.

4.2. Vitesse de formation de la couche de C créée

A la fin de chaque traitement, |’épaisseur de la couche de C formée a la surface des fibres traitées
a été déterminée pour chaque température. De méme que précédemment, le suivi de la croissance
de la couche de C a été réalisé en fonction de la quantité d’eau utilisé. Quant a !’épaisseur de la
couche, elle a été mesurée par AES sur 3 fils issus d’une méme méche de fibres traitées. Ces trois
valeurs ont été ensuite moyennées et |’écart-type est a ’origine des barres d’erreur sur la Figure IV.

4.2. La masse des fils évolue entre 128 et 131 mg.
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Figure IV.4.2 : Evolution de !’épaisseur de la couche de C (nm) a la surface des fibres en fonction de
la quantité d’eau (g) utilisée en procédé semi-continu.

D’aprés ce graphe, I’épaisseur des couches de C augmente linéairement en fonction de la quantité

d’eau utilisée selon :
e=k.q 4.6

avec e, l’épaisseur de la couche (nm), q, la quantité d’eau (g) et sachant que k (nm/g) est relié au

temps de réaction (min) et au débit (g/min). Ainsi, la croissance de la couche n’est pas limitée par
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des phénomeénes de diffusion mais par les réactions chimiques ayant lieu a Uinterface. Pour des

températures comprises entre 250 et 350°C, k est compris entre 0,09 et 0,85 nm/g.

Une augmentation de la température de 100°C permet de multiplier la vitesse de réaction d’un
facteur proche de 10. Pour les conditions de traitement les plus sévéres (avec un débit de 6 mL/min
a 350°C), la vitesse de réaction est de 5,1 nm/min. En comparant avec d’autres procédés a |’origine
de la croissance d’une couche de C sur des fibres SiC, notre traitement démontre une efficacité
moyenne relative aux faibles températures utilisées. En effet, pour la croissance de la couche de C
par un procédé de chloration appliqué aux fibres Nicalon NLM-202, des vitesses jusqu’a 10 fois
supérieures sont obtenues pour une température de 650°C, mais ne sont plus que 4,5 fois

supérieures a 600°C [Delcamp, 2012].

Lutilisation d’un débit et d’une gamme de température plus élevés complique la comparaison avec
notre procédé hydrothermal. C’est-a-dire, que le débit molaire de notre traitement réalisé dans les
conditions les plus séveres est 30 fois inférieur a celui mis en oeuvre lors de la chloration de
Delcamp et al. Or, pour ce faible débit, Chen et al. obtiennent des vitesses de réaction 3 fois
inférieures [Chen, 2003]. Ainsi, aspect cinétique de la réaction n’est pas négligeable dans un tel

procédé et semble étre a l’origine des écarts de vitesse observés.

A partir des valeurs de k, nous avons pu calculer I’énergie d’activation globale de la réaction.

4.3. Calcul de ’énergie d’activation globale de la réaction

La loi d’Arrhénius exprime le comportement d’une réaction chimique en fonction de la température
a partir de résultats expérimentaux et est basée sur la théorie de Van’t Hoff [Laidler, 1984].

L’équation d’Arrhénius relie la vitesse de réaction k (nm/g) a deux grandeurs :

- Ea, Uénergie d’activation globale (J/mol) qui correspond a U’énergie nécessaire pour atteindre

[’état de transition de la réaction, et,

- A, le facteur pré-exponentiel (de méme unité que k) qui exprime la fréquence de collisions des

molécules au cours de la réaction,
sur un intervalle de température faible, au travers de la relation suivante [Laidler, 1984] :
dink/dT = Ea/RT2 4.7

Avec R, la constante des gaz parfaits (R = 8,314 J/mol.K) et T, la température (K). Si les termes A et

Ea sont supposés indépendants de la température, l’intégration donne :
k = A exp(-Ea/RT) ou Ink = lnA - EA/RT 4.8

D’apres [’évolution de Ink en fonction 1/T de la Figure IV.4.3, une relation linéaire est obtenue pour
les deux séries de mesure. Ainsi, 'ordonnée a ’origine correspond a In(A) et la pente de la droite

est égale a -Ea/R.
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Figure IV.4.3 : Diagramme d’Arrhénius de l’évolution de la vitesse de réaction (ln k) en fonction de
Uinverse de la température (1/T).

On en déduit que la réaction d’hydrolyse des atomes Si posséde une énergie d’activation globale
égale a 56 + 2 kJ/mol. Cette valeur est 30% inférieure a celle du procédé de chloration de Delcamp
et al. qui peut s’expliquer a travers les différences au niveau des vitesses de réaction (jusqu’a 10
fois inférieures a 650°C). Cette différence d’énergie d’activation est du méme ordre de grandeur
que celle obtenue par Chen et al. lors de la chloration d’une autre fibre SiC amorphe réalisée avec
une quantité de réactif (dichlore) 30 fois inférieure a celle de ’étude de Decamp et al. [Chen,
2003].

4.4, Discussion

Tout d’abord, nous devons rétablir le contexte bibliographique de U’étude des cinétiques
réactionnelles lors de ’attaque des matériaux SiC dans des milieux aqueux. Dans son premier
modeéle, Yoshimura et al. propose que l’attaque de la phase cristalline B-SiC en conditions
hydrothermales méne a la formation de SiO; et de gaz tels que CO;, H, ou CHs4. L’augmentation de
I’épaisseur de la couche de silice dans le temps suit alors un régime parabolique caractéristique de
la diffusion des espéces oxydantes jusqu’a linterface SiC/SiO;. Entre 500 et 800°C, l’énergie
d’activation du régime parabolique sous 10 et 100 MPa est alors de 167 et 194 kJ/mol,
respectivement, [Yoshimura, 1986] et diminue a 150 kJ/mol sous 200 MPa [Kraft, 1998].
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Il en est conclu que les cinétiques d’oxydation du SiC dans un milieu hydrothermal HT & HP sont
légerement plus élevées que celles sous atmosphéres humides a sa pression de vapeur saturante (68
- 250 kJ/mol), qui sont plus élevées que sous atmosphéres séches (120 - 330 kJ/mol). L’origine
étant une espece oxydante d’une nature différente, a savoir la participation de la molécule d’eau
par rapport a l'oxygene. En effet, les énergies d’activation caractérisant la perméation de la
couche de silice vis-a-vis de ’eau et de I’oxygéne sont égales a 70 kJ/mol [Doremus, 1969] et 113
kJ/mol [Norton, 1961], respectivement. La plus faible énergie d’activation de ’eau pourrait étre
due a sa grande réactivité avec les groupements silanols de la couche. On peut se demander si,
finalement, cette faible valeur énergétique ne serait pas caractéristique d’une réaction chimique

trés favorable, telle que la solubilisation de la silice par 'eau ?

En effet, dans notre cas, la formation d’une couche de silice n’est pas observée. Etant donnée que
les phénomeénes de diffusion ne limitent pas le procédé, la croissance de la couche de C a
Uinterface fibre/C s’effectue linéairement. Ainsi, le procédé n’est limité que par !’hydrolyse des
atomes de Si de la fibre. D’apreés les cinétiques de dissolution des matériaux SiC en conditions
hydrothermales, la réaction d’hydrolyse suit un régime linéaire lorsque le pH est élevé mais suit un
régime parabolique lorsque le pH est acide [Hirayama, 1989]. Le phénomeéne de diffusion
(caractérisé par le régime parabolique) peut apparaitre soit parce qu’une faible solubilisation des
espéces conduit a la formation d’un film gélifié plus protecteur, soit a cause de la diminution de la
limite de solubilité de la silice dans l’eau qui déplace ’équilibre de la réaction vers la gauche (les
cinétiques d’hydrolyse diminuent jusqu’a ce que le milieu aqueux soit saturé). Il apparait donc que
la vitesse de la réaction d’hydrolyse ne dépend que de la stabilité des espéces solubles créées dans

le milieu aqueux.

Est-ce que la capacité du systéme a solvater ces atomes constitue une limite a la croissance de la
couche ? Si oui, I’énergie d’activation globale du systéme représenterait ’énergie nécessaire pour

former des espéces silicates solubles en conditions hydrothermales.

De ces constatations, nous sommes en mesure d’expliquer les hautes valeurs d’énergie d’activation
obtenues par Yoshimura et al. et Kraft et al. a partir de ’hypothése suivante : leurs expériences

sont réalisées selon un procédé en mode fermé qui ralentit les cinétiques d’hydrolyse du SiC.

i) La premiére conséquence est que le systéme évolue lentement vers I’équilibre en libérant des
especes solubles qui vont petit a petit saturer le milieu jusqu’a dépasser la limite de solubilité
de la silice. De cette solution (sur)saturée, la silice précipite sans former de film a la surface

des fibres.

ii) La deuxiéme conséquence est qu’une faible vitesse d’hydrolyse ne permet pas |’obtention d’une

couche de C épaisse (< 100 nm) malgré des traitements longs (> 128 h a 450°C).
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iii) La troisieme est que leurs résultats expérimentaux sont en accord avec les calculs
thermodynamiques (basés sur la réaction SiC + 2H,0 — SiOz + C + 2H) en fonction de la quantité

de matiére des réactifs [Jacobson, 1995] :

A. Si ’eau est en exceés par rapport a SiC, la silice est dissoute dans l’eau et le C créé est

oxydé significativement a partir de 700°C.
B. Sinon, de la silice solide et une tres faible quantité de C sont observées.

C. Lorsque le rapport molaire H,0:SiC est de 2:1, l’oxydation du C est négligeable et la

silice est dissoute, donc la formation d’une couche épaisse de C est possible.

Dans un procédé en mode fermé, il apparait que des conditions particuliéres soient nécessaires a la
production d’une couche de C homogéne. En effet, une grande quantité d’eau favorise la
solubilisation de la silice mais également |’oxydation du C créé alors qu’une quantité trop faible va

générer un film trés fin de C.

En prenant en compte nos résultats, il semblerait que de faibles volumes d’eau limitent la solubilité
de la silice provoquant ainsi sa précipitation et [’apparition d’un équilibre entre sa forme solide et
sa forme hydrosoluble. Si l’on considére que cet équilibre constitue U’étape cinétiquement
déterminante, alors la corrosion du SiC est ralentie et une faible quantité de C libre est générée.
Egalement, les calculs théoriques montrent que la phase cristalline B-SiC devient instable lorsque le
rapport molaire est supérieur a 2:1. Cette valeur est donc optimale pour la formation de la couche
de C [Kraft, 1998] en mode fermé alors que dans notre procédé en mode semi-continu, ’eau est
toujours en excés et I’épaisseur de la couche créée augmente linéairement avec la quantité d’eau.
De la, s’explique la différence entre les temps de traitement qui sont de 'ordre de la journée en
mode fermé contre quelques minutes en mode semi-continu. Egalement, la température joue un
role important car dans la gamme de 200 a 350°C, les cinétiques d’oxydation du C sont

relativement faibles [Kraft, 1998] et en contre-partie, I’hydrolyse du Si est élevée.

iv) Enfin, la derniére conséquence est qu’en mode fermé, le fluide possede un mouvement
hydrodynamique limité qui conduit a la formation d’une couche d’hydratation a l’interface eau/
fibre responsable des phénomeénes de diffusion. Les travaux de Yanagisawa et al. suggérent
méme que l’augmentation de la vitesse de dissolution de la silice avec la pression est liée a la
diminution de U’épaisseur de cette couche (environ 100 pm sous 96 MPa) [Yanagisawa, 1997].
Ceci explique la diminution de ’énergie d’activation de la corrosion du SiC avec |’augmentation
de la pression. Cependant, il est probable que lorsque le débit du fluide est important,
notamment dans notre cas ol l’eau constitue la phase mobile par rapport a la fibre, cette
couche d’hydratation soit de faible épaisseur. Ceci explique, d’une part que Uinfluence de la
pression soit moindre et que, d’autre part, U’énergie d’activation du procédé en mode semi-

continu soit faible.
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Enfin, dans notre cas, il est bon de rappeler que les fibres Nicalon sont majoritairement amorphes

et que les cinétiques différent des matériaux SiC cristallins.
En effet, la corrosion des fibres amorphes est visible a partir de 300°C, selon la réaction :
SiCxOy (s) + (2-y)H20 — SiOz (s) + xC (s) + (2-y)H2 (g) 4.9

alors que la phase cristalline B-SiC n’est attaquée qu’au dessus de 500°C, pour une pression de 100
MPa [Gogotsi, 1995a]. De plus, pour une méme famille de fibres amorphes (Tyranno), il semblerait
que la résistance a la corrosion augmente avec le rapport atomique Si/O. En effet, pour un
traitement a 300°C pendant 25 heures, une couche de C de 30 nm contre 15 est obtenue pour un

rapport Si/O de 2,78 contre 4,5.

Dans notre cas, les fibres amorphes Nicalon possédent un rapport Si/O de 2,83 et pour un
traitement a 300°C et sous 25 MPa, 90 g d’eau sont nécessaires pour créer une couche de 30 nm. Or,
pour un débit moyen de 3 mL/min, cela équivaut a une durée de traitement de 30 min. En
comparant avec la fibre traitée en mode fermé et dont le rapport Si/O est le plus proche, la durée

nécessaire pour atteindre cette épaisseur est 50 fois plus élevée qu’en mode semi-continu.

On peut donc s’interroger sur I’étape cinétiquement déterminante de notre procédé. Son énergie
d’activation globale est proche de celle de la dissolution de la silice amorphe entre 25 et 100°C a
un pH neutre (54,8 + 3,8 kJ/mol) [Fleming, 1986] et dans l’eau supercritique entre 400 et 600°C a
60 MPa (60 kJ/mol) [Yanagisawa, 1997]. Ainsi, nous proposons que cette énergie soit liée a
’hydratation/dissolution des atomes de Si présent a la surface de la fibre dans les phases oxydées

et cristallines par le milieu hydrothermal.

Selon la littérature, la formation de silice serait I’étape limitante de la dégradation du SiC dans des
conditions souscritiques (320-360°C et 20-15 MPa). En effet, la présence d’hydrogéne dans le milieu
augmente la résistance a la corrosion du SiC en retardant la formation de la couche d’oxyde [Kim,
2015] contrairement a ’ajout d’oxygéne qui ’accélére [Eck, 2008], [Terrani, 2015]. Cependant,

cette couche n’est jamais observée expérimentalement car rapidement dissoute dans le milieu.
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5. Conclusion

Dans un premier temps, [’analyse des propriétés chimiques de la fibre sévérement dégradée a
démontré que le traitement hydrothermal permettait de dissoudre complétement la phase SiCO
riche en oxygéne et partiellement les phases SiCO pauvre en oxygéne et SiC tout en créant des
liaisons C sp3 sur une épaisseur importante. En opposition, les liaisons oxygénées CO, C=0 et COOR/
H et C sp2 ne semblent ni attaquées ni créées. Ces observations et les résultats de l’étude
paramétrique nous ont permis d’établir le mécanisme de ’attaque du SiC lors de notre traitement

en plusieurs étapes :

1¢ére étape : Attaque des atomes de Si via un mécanisme d’hydrolyse et la création de liaisons Si-OH,
2¢me étape : Réactions d’hydrolyse successives et solubilisation des phases silylées,

3éme étape : Enrichissement de la surface en C concomitant avec son appauvrissement en Si, et

hybridation préférentielle sp3 du fait de ’environnement et des conditions T & P,

4éme étape : Simultanément, dégagement d’espéces oxydées (CO;, et CO) suite aux réactions

d’oxydation et/ou d’espéces de type CHs4 et Hz si carbonisation hydrothermale.

Le phénoméne d’hydrolyses successives des atomes de Si s’explique par la grande réactivité du
milieu. En effet, une des propriétés physiques de l’eau souscritique est un produit ionique élevé
[Akerlof, 1932], [Bandura, 2006]. D’aprés ’étude préliminaire, le traitement est efficace dans une
gamme de température comprise entre 200 et 375°C qui correspond aux valeurs maximales du
produit ionique de l’eau. A partir de 10 MPa, la concentration des espéces ioniques (HO- et H*) étant
importante, les réactions d’hydrolyse sont favorisées. D’aprés [’analyse du milieu, nous pouvons
confirmer ’attaque des atomes de Si puisqu’une grande quantité est dissoute dans le milieu aprés
réaction. De plus, nous avons montré que la présence d’eau dans un milieu composé d’éthanol était

une condition essentielle au traitement de la surface de la fibre.

Puis, nous avons souhaité vérifier la stabilité thermodynamique et l’évolution théorique d’un
systéeme correspondant aux phases présentes dans la fibre Nicalon (soit les phases C, SiCO et SiC)

dans nos conditions hydrothermales.

Ainsi, U’étude thermodynamique de cing systémes nous a permis de déterminer les différentes
réactions chimiques se déroulant lors du traitement en fonction de la température, pression et du
rapport molaire. Nous en avons conclu que la phase cristalline SiO; (quartz) était extrémement
stable dans nos conditions et qu’elle n’interagissait avec aucune autre phase dans le systéme. En
opposition, la phase cristalline SiC qui était stable a haute température et pression, ne |’était plus
dés lors que le rapport SiC:H,0 était supérieur a 2, en accord avec la littérature. Aussi, ’attaque du
SiC a 300°C et 25 MPa génére du quartz et du Cgraphite. Cependant, le Cgraphite Ne peut exister dans le
systéme car trop instable. En effet, dans des conditions T & P caractéristiques de |’eau souscritique,
le Cgraphite S€ volatilise lorsque la phase gaz est stable ou se solubilise dans la phase aqueuse, si la

phase gaz est instable.
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Cependant, dans des conditions T & P caractéristiques de |’eau supercritique, la phase gaz n’étant
pas stable, le Cgraphite N’a pas d’autre choix que de se dissoudre dans la phase aqueuse. Cependant,
sa solubilité dans U’eau est faible et le systéme tend vers la formation d’un fluide ‘C-O-H’, en

accord avec la littérature.

Suite a cette étude préliminaire, nous pensons que dans un mode de fonctionnement en semi-
continu, U’aspect cinétique des réactions chimiques est favorisé par rapport a |’aspect
thermodynamique. Au contraire, dans un régime statique (i.e. un mode de fonctionnement fermé),
le systéme évolue vers son état d’équilibre. Ainsi, notre procédé suit un régime cinétique plutot que

thermodynamique.

Egalement, une faible valeur de I’énergie d’activation du traitement hydrothermal des fibres de 1¢ére
génération Nicalon est obtenue. Nous proposons que la réaction chimique en jeu soit extrémement
favorisée dans nos conditions de traitement. Ainsi, notre hypothése est que |’étape cinétiquement

déterminante est |’hydrolyse des atomes Si par le milieu.

Finalement, le chapitre suivant doit nous permettre de qualifier le procédé hydrothermal par la

réalisation de matériaux composites.
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1. Introduction

Dans ce dernier chapitre, nous allons étudier les propriétés mécaniques des composites fabriqués a
partir de différents tissus traités selon notre procédé. En effet, il est crucial de vérifier la bonne
tenue du revétement sur les fibres lorsque le composite est soumis a des contraintes mécaniques.
Egalement, dans le but de qualifier notre procédé, les propriétés mécaniques des CMCs doivent étre
égales ou supérieures a celles des CMCs traités selon le procédé interne a la société Safran
Ceramics. Ce composite, propre au procédé Safran Ceramics, est désigné comme référence tout au

long de ce chapitre V.

Dans la premiére partie, nous expliquerons comment nous avons adapté le procédé sur meches a
une échelle permettant le traitement de tissus 2,5D. Afin d’obtenir des CMCs avec des propriétés
mécaniques se rapprochant de celles de la référence, nous souhaitons obtenir un revétement
carboné dont la composition chimique et I’épaisseur sont similaires a ceux générés par le procédé

Safran Ceramics :

- un taux de C > 70 %at. et une absence totale de la phase SiOC riche en oxygéne en surface des
fibres, et

- une épaisseur de couche inférieure a 50 nm.

Pour des raisons de clarté, les épaisseurs des couches de C sont déterminées d’une facon analogue a
la méthode employée chez Safran Ceramics. Cette méthode étant graphique, |’épaisseur est alors
considérée comme égale a la profondeur de décapage a partir de laquelle les profils en atome de Si
et C sont constants, comme illustré sur la Figure V.1.1.

80)

® 70 9 nm
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Figure V.1.1 : Profil en profondeur de la concentration atomique en C, O, Si et N et composition
atomique de surface de la fibre traitée HKS dite de référence.

Enfin, dans une seconde partie, nous détaillerons et discuterons des résultats des essais mécaniques
et de l’étude des faciés de rupture des éprouvettes de CMCs fabriqués a partir de différents tissus

traités par le procédé développé dans le cadre de cette these.
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2. Adaptation du procédé de traitement pour un tissu 2,5D

Le montage en mode semi-continu comprend un réacteur de 2,3 L qui permet la réalisation des
traitements de surface sur les tissus. Le montage expérimental est détaillé dans le chapitre Il. Le
temps de palier est compris entre 0,5 et 2 h avec des débits évoluant de 0,7 a 2,8 L/h et dans des
conditions de température et de pression fixées a 250°C et 10 MPa. Les analyses AES et XPS des
tissus traités ont été réalisées sur 12 points de mesures dont 6 en surface et 6 a U'intérieur du tissu,

comme décrit sur le schéma 1 de la Figure V.2.1.

Egalement, on considere que les cotés droit et gauche ont été traités de la méme facon. En effet,
une fois le tissu placé dans le réacteur cylindrique, les bords du tissu sont paralléles au flux du

milieu réactif et a priori, il n’y a aucune raison pour que le traitement réalisé difféere.
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Figure V.2.1 : 1) Représentation schématique des analyses AES et XPS réalisées a la surface et en

profondeur des tissus traités, soit au total 12 points de mesures pour chaque essai. 2) Evolution de
la température et de la pression du milieu au cours d’un traitement en semi-continu.
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L’évolution des parameétres opératoires lors d’un traitement en mode semi-continu est représentée
sur le graphe 2 de la Figure V.2.1. Les phases de chauffe et de refroidissement sont donc
indissociables du traitement du tissu dont la durée de 60 minutes est représentée par un plateau a
la température de 250°C et a une pression de 10 MPa. Contrairement, au traitement sur meche, la
chauffe du réacteur dure environ 60 minutes alors que son refroidissement nécessite plus de 200
minutes. Ces temps additionnels contribuent aux différences de propriétés observées au niveau des

fibres traitées sur tissu et sur méche. Il est néanmoins possible d’optimiser ces aspects du procédé.

Pour tous les traitements, nous avons donc fait varier le débit, le temps de traitement et la nature

du milieu réactif.

Les conditions opératoires et les résultats obtenus suite a ces traitements sont détaillés dans le

Tableau V.2.1. Ils seront discutés au fur et a mesure des essais, dans les paragraphes suivants.

Tableau V.2.1 : Paramétres expérimentaux utilisés pour le traitement des tissus (débit, temps, mode
de procédé et conditions particuliéres) et les intervalles comprenant la composition atomique en C
et Si de surface et !’épaisseur de la couche de C des 12 points de mesure.

Parameétres opératoires Résultats sous forme d’intervalle

- Temps (h) '(Dl_é/btji pgft']glfl‘]‘;rr‘zs C(%at.)  Si(%at.) C°”f2ren)de S
1 1 1,4 eau 67-81 5-14 28-85
1 repro 1 1,4 eau 70-77 8-16 22-95
2 0,5 2,8 eau 72-82 4-10 15-112
3a 1 1,1 eau/ethanol 65-74 10-15 25-60
3b 1 1,4 eau/ethanol 63-71 13-17 23-30
4a 1 0,7 diffuseur 77-81 3-6 30-45
4b 1 1,4 diffuseur 68-73 9-13 13-29
4c 0,75 2,8 diffuseur 66-71 11-18 17-32
4d 2 1,4 diffuseur 72-77 7-11 25-35

2.1.Premiers essais de traitement en semi-continu

Les premiers essais réalisés en semi-continu constituent notre point de départ dans |’amélioration
des propriétés de surface des fibres, tant au niveau de l’efficacité que de I’homogénéité du
traitement sur tissus. La notion d’efficacité fait référence au respect des objectifs du cahier des
charge alors que la notion d’homogénéité est définie pour des fibres ayant des propriétés de surface

similaires quelles soient situées a l’extérieur ou a ’intérieur du tissu.

Ces deux notions sont garantes de la validité de notre procédé.
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Tableau V.2.2 : Récapitulatif de la composition atomique de surface et de |’épaisseur de la couche
de C au point 3 de mesure (milieu de la face avant du tissu) des fibres traitées en mode semi-
continu en fonction du débit et du temps.

Conditions : temps Epaisseur de

(h) / debit (L/h)  © (%at.) O (%kat.) Si(%kat.) o che de C (nm)

Ref désensimée / 51 31 18 0
Ref Traitée HKS / 79 19 2 70+ 9
Essai 1 1/1,4 73 16 11 45+ 0
Essai 1 repro 1/1,4 67 21 12 35+8
Essai 2 0,5/2,8 82 14 4 50+ 9

Lorsque le procédé est utilisé en mode semi-continu, un temps de palier d’une heure et un débit de
1,4 L/h (Essai 1) générent des tissus avec une surface riche en atome de C et pauvre en atome de
Si, a Uextérieur comme a Uintérieur du tissu, et créés un revétement C d’une épaisseur maximale
de 85 nm. Cependant, le tissu montre une faible homogénéité puisque les épaisseurs des films sont
comprises entre 28 et 85 nm avec des écart-types importants sur les mesures (jusqu’a 20 nm).
L'expérience de reproductibilité (Essai 1 repro) nous confirme cette observation avec des
épaisseurs comprises entre 22 et 95 nm et un écart-type maximal de 30 nm. Cependant, la phase
SiCO riche en oxygéne a pratiquement disparu de la surface des fibres mais plus efficacement a
U’extérieur qu’a Uintérieur du tissu. Egalement, la surface s’est enrichie en C avec des taux qui
peuvent atteindre 81 %at. En effet, lorsque l’eau entre en contact avec le tissu, la réaction
d’hydrolyse génére des espéces silylées hydrosolubles. Cependant la quantité d’eau a l’intérieur du
tissu est plus faible qu’a U"extérieur. Par conséquent, le rapport eau/atomes de Si est faible pour les
fibres situées a U'intérieur et la réaction d’hydrolyse est moins rapide par rapport aux fibres situées
a Uextérieur du tissu. Dans le but de diminuer cette hétérogénéité, nous avons augmenté le rapport

eau/atomes de Si en doublant le débit du milieu réactif (Essai 2).

Lors de cet essai, ’analyse de la surface du tissu montre une hydrolyse plus importante des atomes
de Si avec des taux minimaux de 4 %at. associés a une compléte disparition de la phase SiCO riche
en oxygéne. De plus, les écart-types des épaisseurs sont divisés de moitié, signe que le traitement
est plus homogeéene localement. Cependant, les épaisseurs des couches formées s’étendent de 15 a
115 nm. Il semblerait donc que le traitement a plus haut débit accentue les hétérogénéités sur
’ensemble du tissu. Méme si un débit élevé permet de maintenir un rapport eau/atomes Si suffisant
pour éviter le ralentissement de la vitesse d’hydrolyse des fibres situées a l’intérieur du tissu, il a
pour conséquence d’accentuer les phénomeénes de cinétique a ’échelle du tissu. Puisque le flux
d’eau entre parallélement au tissu, les fibres en haut (proche de ’arrivée de ’eau) sont plus
efficacement traitées que les fibres en bas du tissu (en sortie) car au fur et a mesure que le flux

d’eau se charge en espéeces Si(OH)4, la cinétique d’hydrolyse ralentit.

Ce phénomeéne est responsable du gradient d’épaisseurs du revétement C le long du tissu, avec des

valeurs élevées pour les fibres situées en haut (112 nm) et des valeurs plus faibles pour les fibres du
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bas (15 nm). Il est intéressant de noter que ce gradient n’est visible que pour les fibres situées en
surface du tissu, qui sont plus exposées au milieu réactif, alors que le traitement est relativement

homogeéne a ’intérieur du tissu, mais aussi moins efficace (épaisseur de C d’environ 30 nm).
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Figure V.2.2 : 1) Evolution des fonctions chimiques de surface des fibres de référence et des fibres

traitées en mode semi-continu au point 3 de mesure et 2) représentation schématique des 12 points

de mesures du tissus de l’essai 2 avec les compositions atomiques en C, O et Si et ’épaisseur de la
couche de C.

En conclusion, il est nécessaire d’améliorer ’homogénéité du traitement sans pour autant diminuer
son efficacité. Pour cela, nous avons étudié deux approches qui vont étre décrites dans le

paragraphe suivant.
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2.2.0ptimisation du traitement hydrothermal sur tissus en mode
semi-continu

Deux solutions ont été proposées pour optimiser !’efficacité et ’homogénéité de notre traitement :

- Approche chimique : d’apreés les résultats du chapitre IV, Uutilisation d’un mélange eau/éthanol
permet de diminuer la cinétique de la réaction d’hydrolyse et de controler I’épaisseur de la
couche de C en fonction du rapport volumique eau/éthanol. Un milieu solvothermal (50/50) a
donc été employé pour le traitement de plusieurs tissus (Essais 3 a et 3 b). En effet, nous
pensons pouvoir améliorer ’homogénéité du traitement, notamment vis-a-vis de |’épaisseur de la

couche de C. Mais qu’en est-il de U’efficacité du traitement ?

- Approche physique : d’apreés les phénomeénes observés lors de |’augmentation du débit en mode
semi-continu, nous pensons que |’homogénéité du traitement peut-étre améliorée si le flux du
milieu réactif est mieux réparti sur le tissu. Un tube percé a par conséquent été placé dans le
réacteur parallélement au tissu, permettant une diffusion du milieu réactif de fagcon homogéne a

la surface du celui-ci (Essais 4 a, 4 b, 4 c et 4 d).

2.2.1. Optimisation du traitement sur tissus par ’approche chimique

Tout d’abord, concernant ’approche chimique, des traitements ont été réalisés pendant une heure
a un débit de 1,1 (Essai 3 a) et 1,4 L/h (Essai 3 b). Dans les deux cas, une trés nette amélioration
de ’homogénéité du traitement est notée. En effet, les épaisseurs des couches s’étalent de 23 a 60
nm (Essai 3 a) et sont caractérisées par des écart-types trés faibles dont la valeur maximale est de
5 nm. La faible augmentation du débit permet de diminuer |’écart entre les épaisseurs qui s’étend
alors de 23 a 30 nm (Essai 3 b). Cependant, le taux de C a la surface des fibres n’augmente pas et
reste légérement inférieur a 70 %at. De méme, la phase SiCO riche en oxygéne est encore présente
a la surface des fibres comme nous le confirme le schéma 1 de la Figure V.2.3.
Tableau V.2.3 : Récapitulatif de la composition atomique de surface et de |’épaisseur de la couche

de C au point 3 de mesure (milieu de la face avant du tissu) des fibres traitées en mode semi-
continu dans un milieu eau/éthanol en fonction du débit et du temps.

Conditions : temps C (%at.) O (%at.) Si(%at.) Epaisseur de couche

(h) / débit (L/h) de C (nm)
Ref désensimée / 51 31 18 0
Ref Traitée HKS / 79 19 2 70+ 9
Essai 3 a 1/1,1 66 19 15 250
Essai 3 b 1/1,4 67 17 16 28 +5

Les résultats obtenus sur les tissus a partir du mélange eau/éthanol sont en accord avec ceux issus

du traitement sur meches.
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Figure V.2.3 : 1) Evolution des fonctions chimiques de surface des fibres de référence et des fibres
traitées en mode semi-continu en fonction du débit et de la nature du milieu et 2) représentation
schématique des 12 points de mesures du tissu de l’essai 3 b avec les compositions atomiques en C,
0 et Si et I’épaisseur de la couche de C.

En effet, efficacité du traitement en milieu solvothermal est moindre que lors d’un traitement
dans un milieu purement hydrothermal de part les valeurs faibles obtenues pour les épaisseurs de
couches et les taux de C. Etant donné que l’éthanol ne participe pas a la réaction d’hydrolyse, son
ajout permet le ralentissement de la vitesse d’hydrolyse de la fibre, par dilution du réactif, tout en
gardant un bonne capacité de dissolution de la silice dans le milieu. Néanmoins, on s’apercoit que
le traitement est trés homogéne dans les trois dimensions du tissu. En effet, les cinétiques étant
abaissées, les écarts de cinétiques liés aux hétérogénéités du matériau et du procédé sont

également diminués.
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2.2.2. Optimisation du traitement sur tissus par ’approche physique

Concernant cette seconde approche, le flux du milieu réactif est orienté de facon centrée et
perpendiculaire a la surface du tissu lors du traitement grace a U’intégration d’un diffuseur dans le
réacteur, comme schématisé sur la Figure V.2.4. On espére que cette modification permettra un

traitement homogéne sur la globalité du tissu et le maintien de son efficacité.

Diffuseur Diffuseur

@ Entrée

Entrée

ittt

J7 Sortie J7 Sortie

Figure V.2.4 : Représentation schématique du positionnement du tissu de fibres par rapport au
diffuseur a Uintérieur du réacteur de 2,3 L.

Les débits et les temps de traitement des tissus avec le diffuseur ont été de 0,7 L/h et une heure
pour 'essai 4 a, de 1,4 L/h et une heure pour ’essai 4 b, de 2,8 L/h et 0,75 h pour 'essai 4 c, et

enfin, de 1,4 L/h pendant 2 h pour !'essai 4 d.

Les résultats de ces 4 essais sont détaillés dans le Tableau V.2.4.

Tableau V.2.4 : Récapitulatif de la composition atomique de surface et de |’épaisseur de la couche
de C au point 3 de mesure (milieu de la face avant du tissu) des fibres traitées en mode semi-
continu en fonction du débit et du temps avec l’ajout d’un diffuseur.

Conditions : temps Epaisseur de

Fibres (h) / débit (L/h) C (%at.) O (%at.) Si (%at.) couche de C (nm)
Ref désensimée / 51 31 18 0
Ref Traitée HKS / 79 19 2 70+ 9
Essai 4 a 1/0,7 79 16 5 42 +3
Essai 4 b 1/1,4 73 17 10 26+2
Essai 4 ¢ 0,75/2,8 71 15 14 25+5
Essai 4 d 2/1,4 76 15 9 35+3
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Tout d’abord, les mémes conditions opératoires ont été appliquées pour les essais 4 b et 4 d sauf
que le traitement a été maintenu sur une durée deux fois plus importante (2 h) lors de Uessai 4 d.
On remarque alors que les épaisseurs de revétement et les taux atomiques en C et Si obtenus pour
ces deux essais sont satisfaisants par rapport aux objectifs. En effet, les épaisseurs des couches de

C des essais 4 b et 4 d sont comprises entre 13 - 29 nm et 25 - 35 nm, respectivement.

Par rapport a U’essai 3 b, ’essai 4 b a été réalisé dans un milieu hydrothermal avec un diffuseur
dans le réacteur. On observe alors que les propriétés du tissu de 'essai 4 b sont sensiblement
équivalentes a celles de l’essai 3 b. La grande différence entre ces deux traitements étant la
disparition plus importante de la phase SiCO riche en oxygene a la surface des fibres et un taux de C
légerement supérieur a 70 %at. pour l’essai 4 b. Bien que lintervalle des épaisseurs soient
légerement plus étendue que celle de l’essai 3 b (23 - 30 nm), les écarts-types sur les valeurs sont

identiques.

En conclusion, U’ajout du diffuseur permet une trés bonne homogénéité de traitement sur

’ensemble du tissu qui est comparable a ce que l’on peut obtenir avec le mélange eau/éthanol.

Ainsi, les objectifs par a rapport au cahier des charges sont atteints, ce qui prouve le maintien
d’une haute efficacité de traitement de par [’utilisation de ce dispositif. Est-il possible d’augmenter

cette efficacité en jouant sur les paramétres opératoires ? Quant est-il de ’homogénéité ?

L’augmentation du temps de traitement (essai 4 d) est bénéfique a la croissance de la couche de C,
puisque les épaisseurs s’étendent de 25 a 35 nm et que les taux de C sont compris entre 72 et 77
%at. De plus, peu de phase SiCO riche en oxygéne est présente a la surface des fibres. En
conclusion, cet essai a permis d’augmenter légérement Uefficacité du traitement, tout en

diminuant les hétérogénéités.

Pour U’essai 4 c, le débit est doublé par rapport a I’essai 4 b et le traitement n’est maintenu que
sur une durée de 0,75 h. Il en résulte des épaisseurs et un taux de C a la surface des fibres
similaires a ceux de 'essai 4 b. Une différence apparait néanmoins au niveau du taux de SiCO riche
en oxygene. En effet, les fibres de la surface du tissu bénéficient directement de |’augmentation du
débit puisque U'on observe la disparition presque compléte de cette phase a leur surface.
Cependant, les fibres a ’intérieur du tissu sont moins accessibles et il apparait une différence de
traitement légerement plus importante que lors de l’essai 4 b pour lequel les taux de SiCO riche en
oxygene des fibres a lintérieur comme a Uextérieur étaient plus homogénes. Une seconde
remarque d’importance est que l’augmentation du débit lors de ’essai 4 c a permis d’obtenir une
efficacité satisfaisante tout en maintenant une trés bonne homogénéité de traitement
contrairement a ce qui avait été observé en ’absence du diffuseur (essai 2). En effet, le traitement
de U’essai 2 était légérement plus efficace que ’essai 4 ¢ mais en contre-partie, les hétérogénéités

de traitement étaient accentuées.
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En conclusion, le diffuseur est un outil simple et efficace qui permet une meilleure répartition du
milieu réactif par rapport a la géométrie du tissu. La prochaine étape pourrait porter sur

Uoptimisation de son design afin de maximiser U'efficacité et U’homogénéité du traitement,

notamment dans des conditions ou le débit est élevé.
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Figure V.2.5 : 1) Nature des fonctions chimiques de surface (H20, SiO4, C=0 et COOR et COOH, C-0,
Csp3, Csp2, SiCO et SiC) de la fibre traitée par Safran Ceramics et des fibres issues des essais avec
le diffuseur (4 a, b, c et d), 2) évolution de la quantité de Si récupérée dans le milieu au cours du
temps et 3) représentation schématique des 12 points de mesure du tissu de [’essai 4 a avec
l’indication de la composition chimique et de |’épaisseur de la couche de C.

En conclusion, d’apres le graphe 1 de la Figure V.2.5, les conditions optimales sont atteintes pour de
faibles débits (essai 4 a). Cela peut s’expliquer a partir de deux effets significatifs apparaissant
simultanément lorsque le débit est égal a 0,7 L/h. En premier, le temps de contact entre l’eau et le

tissu est suffisant et ’on peut considérer que le systéme tend vers |’équilibre. En second, 30% de la
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quantité d’eau présente dans le réacteur est régénérée; ainsi, la quantité de produits issus de la
réaction est extrait ce qui permet de jouer sur [’aspect cinétique de la réaction. Ces conditions sont

particuliéerement favorables a I’hydrolyse et ne peut étre maintenue pour des débits supérieurs.

Aux plus haut débits, le temps de contact entre le milieu réactif et le tissu est abaissé. Il en
convient d’augmenter soit le débit (essai 4 c) soit le temps de traitement (essai 4 d) puisque la
croissance de la couche de C évolue linéairement avec ces deux parameétres. Ainsi, ’épaisseur de la

couche de C et le taux de C en surface augmente avec le temps de réaction (essai 4 d).

Finalement, nous avons remis a Safran Ceramics les tissus issus des essais 3 b, 4 a, 4 c et 4 d afin

d’élaborer des composites a matrice céramique afin de pouvoir tester leurs propriétés mécaniques.

2.3.Conclusion

En conclusion, la conformité des traitements réalisés a été évaluée selon deux critéres :

i) [’homogénéité : pour laquelle les propriétés chimiques et les épaisseurs de couches des fibres
doivent étre les plus proches sur les 12 points de mesure répartis a la surface et a Uintérieur du

tissu (homogénéité globale),

ii) P’efficacité : pour laquelle les propriétés chimiques des fibres sont en accord avec le cahier des
charges fixé, a savoir, C > 70 %at. et la disparition totale de la phase SiCO riche en oxygéne a la

surface des fibres.

Tout d’abord, les propriétés du tissu de [’essai 1 ont atteint les objectifs fixés, ainsi, le traitement
est qualifié d’efficace. Cependant, les épaisseurs des couches s’étendent sur un intervalle de 70 nm
et il apparait que le traitement est peu homogéne mais reproductible (essai 1 repro). De méme,

’augmentation du débit (essai 2) n’a pas permis d’améliorer ’homogénéité du traitement.
Deux approches ont donc été mises au point pour résoudre ce souci d’hétérogénéité.

La premiére approche, représentée par 'essai 3 b, a consisté a ralentir la cinétique de la réaction
par I’ajout d’éthanol a une fraction volumique de 50% dans le milieu réactif. D’apres les études
réalisées dans le chapitre IV, ’éthanol n’intervenant pas directement dans la réaction d’hydrolyse,
son role consiste a diluer le réactif (eau) tout en maintenant un bonne solubilisation des espéces
silylées générées au cours de la réaction. Il en résulte, un ralentissement de I’hydrolyse du fait de
la diminution de la quantité de réactif et la réduction des écarts des propriétés du tissu qui sont
essentiellement liés a une hétérogénéité soit de composition de la fibre, soit de concentration
locale du réactif ou du produit. En réalité, le traitement est nettement plus homogéne et moins

efficace et nos objectifs ne sont pas atteints.

La seconde approche se focalise sur le faible recouvrement de la surface du tissu par le flux du
milieu réactif. En effet, le probléme majeur est que notre installation ne posséde qu’un seul point

d’entrée et sortie du milieu réactif. Il en résulte un faible balayage de la surface puisque le milieu
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circule du haut vers le bas du tissu. Une seconde conséquence est que ce flux se charge
progressivement en espéces silylées. Cela constitue un véritable frein cinétique, puisque la réaction
ralentie et qu’un gradient au niveau des propriétés de surface des fibres apparait dans la longueur
du tissu. Notre solution est de permettre une arrivée perpendiculaire du flux sur une zone centrée a

la surface du tissu a partir d’un outil diffusant (tube percé).

De manieére globale, les essais réalisés avec le diffuseur (essais 4 a, 4 b et 4 d) sont caractéristiques
d’un traitement homogéne et efficace. En particulier, I’essai 4 a réalisé a un débit de 0,7 L/h est
le traitement le plus efficace avec un taux de C élevé qui est compris entre 77 et 81 %at. et un taux
de Si inférieur a 6 %at. en surface des fibres. Les épaisseurs des couches sont homogénes a
Uextérieur des tissus comme a lintérieur et la phase SiCO riche en oxygéne a complétement
disparue de la surface des fibres. Ce traitement rempli entiérement les objectifs fixés et ’ajout
d’un diffuseur est la solution pour augmenter ’homogénéité sans amoindrir ’efficacité de notre

traitement hydrothermal.

En conclusion, les conditions optimales sont atteintes pour de faibles débits (essai 4 a). En effet, un
temps de contact minimum est assuré entre le milieu et le tissu (aspect thermodynamique) et une
régénération minimale de la quantité d’eau dans le réacteur (aspect cinétique) est achevée.
L’optimisation simultanée de ces deux parametres conduit a un effet de synergie expliquant les trés

bons résultats obtenus.

Notons qu’un tel phénomeéne n’a pas été observé lors de l’étude du procédé sur meéches

s’expliquant par des conditions opératoires peu reproductibles a petite échelle.

Les prochains essais pourront concerner la synergie de ces deux techniques : ['utilisation d’un

mélange eau/éthanol dans des proportions optimisées, et d’un diffuseur dans le réacteur.
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3. Propriétés mécaniques et morphologiques des CMCs

3.1.Rappels bibliographiques

Les composites a matrice fragile se caractérisent par une résistance supérieure des fibres par
rapport a la matrice. Il en résulte un allongement a la rupture de la matrice qui est inférieure a
celui des fibres : &R > &R Le comportement du matériau a U’endommagement est alors
caractéristique de plusieurs phénomeénes apparaissant a différents niveaux : la fissuration de la

matrice, la décohésion des fibres, puis la rupture de la matrice.

Cet endommagement est mis en avant lors de la sollicitation mécanique du composite.

3.1.1.Comportement mécanique des composites SiC/SiC

Le comportement en traction refléte ’apparition de différents phénomeénes dans le matériau. Tout
d’abord, lorsque le composite n’est pas endommagé, son module élastique dépend de celui des
fibres et de la matrice, d’aprés U'expression (3.1) extraite de la loi des mélanges et pour des

composites unidirectionnels [Lamon, 2001] :
Ec=Efvf+ Eme 3.1

Avec E, le module d’élasticité du composite, Em, celui de la matrice avec Vm, sa fraction volumique
et Er, le module d’élasticité des fibres avec Vs, la fraction volumique des fibres. E. est alors
dépendant du module d’élasticité de la matrice et est affecté lors de sa fissuration et rupture,

comme illustré sur le schéma 1 de la Figure V.3.1.

En effet, une fois que des fissures apparaissent dans la matrice, En est équivalent au module
élastique de la matrice fissurée. Le comportement mécanique du composite n’est plus linéaire et Ec
diminue avec En jusqu’a atteindre une valeur minimale EfVt, qui correspond au moment ou la
matrice ne supporte plus aucune contrainte (i.e. Em est négligeable). Consécutivement a
’apparition de la premiére fissure, le composite exprime un comportement qui est « tolérant a la

déformation » du fait de la fissuration multiple de la matrice jusqu’a sa saturation.

La contrainte qui s’applique aux fibres or prend la forme de I’équation (3.2) qui est déterminée

dans des conditions de chargement ou la déformation est controlée [Lamon, 2001].
ot = (6c/Vi) [1 - (Em Vim)/Ed] 3.2

On en conclut que "apparition de fissures fragilise fortement la matrice qui participe de moins en
moins a la répartition des charges au sein du composite. Il s’en suit un phénomeéne de surcharge des
fibres au fur et a mesure de la perte mécanique de la matrice. Aussi, ce phénoméne de répartition

des charges entre les fibres et la matrice dépend de leurs forces d’adhésion.
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Figure V.3.1 : 1) Représentation schématique de l’influence du module d’élasticité de la fibre et de
la matrice, respectivement, sur le comportement de type « endommageable » du composite a

matrice fragile (avec des renforts unidirectionnels) sous traction. Avec t, la résistance au
cisaillement interfacial du composite. 2) Distribution des valeurs de la contrainte a la rupture de

monofilaments (NLM 202) et méches de fibres SiC, de minicomposites (1D) et composites 2D SiC/SiC.
Extrait de [Lamon, 2001].
Cette adhésion peut-étre appréhendée au travers de la résistance au cisaillement interfacial du
composite, . En effet, lorsque Uinterphase située a ’interface fibre/matrice possede une épaisseur
importante, © diminue, ce qui signifie que les capacités de transfert de charge de !’interphase sont
faibles (i.e. faible force adhésive) [Igawa, 2005]. En opposition, © augmente lorsque le transfert de
charge s’effectue efficacement a l’interface, donc si ’épaisseur de l’interphase est faible. Au
moment ou la matrice se fissure, le phénomene de surcharge des fibres est alors progressif si le
transfert de charge de la matrice vers la fibre est efficace (cas ou © > 0). Dans le cas ou ce transfert

est relativement faible, le phénomene de surcharge est donc instantané (cas ou t = 0).

L’optimisation des forces d’adhésion a l’interface est complexe puisque pour réduire la propagation
des fissures et éviter la fracture de la matrice, ces forces doivent étre faibles afin de favoriser le
déchaussement de la fibre. Au contraire, le maintient des propriétés de traction du composite est
augmenté si Uinterface est trés adhésive du fait d’un transfert de charge plus important [Lamon,
2005]. Pour les composites a matrice SiC obtenue par CVI avec des fibres SiC NL 200, il est courant

d’obtenir un rapport de module élastique entre la matrice et la fibre de ’ordre de 2.

Egalement, U'architecture ou la microstructure des fibres influence la propagation des fissures qui
s’effectue perpendiculairement a la contrainte appliquée. D’aprés le schéma 2 de la figure V.3.1,
les mesures de contrainte a la rupture des matériaux SiC montrent une certaine dispersion liée a la
nature fragile de ces fibres. En effet, ces derniers sont tres sensibles a la présence de défauts
comme des pores, et en particulier aux zones ou se concentrent les contraintes. Cela a pour
conséquence une dispersion des propriétés en traction (avec une distribution en largeur et en

intensité) en fonction de la nature et U’architecture du SiC. En effet, les essais de traction sur
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monofilament et méche de fibres, puis sur composite SiC/SiC 1D et 2D montrent une augmentation
de Uintensité et une diminution de la largeur de la distribution de leurs propriétés mécaniques
[Lamon, 2001].

Ceci explique 'intérét grandissant des CMCs possédant des architectures complexes. En effet, il est
possible d’utiliser des renforts avec une orientation des fils dans différentes directions (2,5, 3 et
4D) ainsi que des matrices et/ou des fibres et/ou des interphases multiphasées pour obtenir des
composites avec une meilleure résistance a |’oxydation [Lamouroux, 1999], [Sato, 1999] une faible
conductivité électrique et thermique [Zhao, 2013] et, finalement, des propriétés mécaniques en

cisaillement améliorées [Hsueh, 1993].

3.1.2.Corrélation avec ’étude du faciés de rupture

Pour un composite CMC fabriqué a partir de tissus 2,5D, la structure fibreuse observée au
microscope sera plus complexe du fait de ’enchevétrement des méches de fils lors du tissage dans

plusieurs directions, comme illustré par le schéma 1 de la Figure V.3.2.

Figure V.3.2 : 1) Représentation du tissage d’un renfort fibreux 2,5D. Extrait de [Zhang, 2014].
Morphologie de la fracture d’un composite SiC/SiC-2,5D avec soit 2) des fibres possédant un
revétement SiC (CVD) de 2 uym et extrait de [Zhao, 2013], soit 3) une matrice multiphasée (et
extrait de [Lamouroux, 1999].

D’apres le cliché MEB 2 de la Figure V.3.2, il apparait que ’interphase SiC déposée par CVD sur le
renfort fibreux avant l’élaboration de la matrice permet de combler leur porosité ouverte. De plus,
les fibres se sont déchaussées lors de l’endommagement du CMC, en accord avec les tests de
traction qui révélent un comportement pseudo-ductile de celui-ci [Zhao, 2013]. Egalement, il est
possible d’étudier le faciés de rupture d’un monofilament. D’apres le cliché 3 de la Figure V.3.2,
’extraction des couches céramiques successives de la matrice est significative des multiples

phénomeénes de déviation des fissures se déroulant dans la matrice [Lamouroux, 1999].
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3.2.Caractérisation des propriétés des CMCs élaborés a partir des
tissus traités avec notre procédé

Les composites étudiés se composent de fibres NL 200 dont la surface a été modifiée soit par
traitement hydrothermal soit par traitement acide (pour le composite de référence) et recouverte
d’une interphase de 100 nm de PyC avant de déposer la matrice SiC par CVI. Nous avons seulement
participé a la modification de l’interface des fibres NL 200 du tissu puisque toutes les autres étapes
du processus d’élaboration des CMCs ont été effectuées par la société Safran Ceramics, de méme

que la caractérisation mécanique et microscopique.

Dans un premier temps, les résultats des tests de traction seront exposés, puis, dans un second

temps, les micrographies du faciés de rupture des éprouvettes seront étudiées.

3.2.1.Propriétés mécaniques

Tout d’abord, une traction cyclée des éprouvettes est réalisée avec une alternance des cycles de
charge et de décharge. Chaque cycle apparait sur les courbes lorsque la déformation est
incrémentée de 0,1% jusqu’a la rupture et sous la forme d’une boucle d’hystérése. La création de
ces boucles s’explique par des effets de dissipation de l’énergie par frottement qui prennent place
préférentiellement a U'interface fibre/matrice lors du déchaussement de la fibre hors de la matrice
[Longbiao, 2015]. Les courbes de toutes les éprouvettes ainsi obtenues possédent la méme allure et

sont représentées sur la Figure V.3.3.

Egalement, on remarque que pour chaque cycle, des pentes similaires sont obtenues tout au long de
’essai sauf au début ou elles sont plus abruptes. Cela semble indiquer un processus
d’endommagement régulier. Ainsi, le module d’élasticité peut étre calculé a partir de la pente du

premier cycle.
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Figure V.3.3 : Courbes de contrainte-déformation de la traction cyclée des CMCs fabriqués a partir
des tissus traités selon le procédé 1) Safran Ceramics et 2) en conditions hydrothermales.
Puis, pour chacune des éprouvettes fabriquées a partir de différents tissus, dont les propriétés sont
décrites dans le Tableau V.3.1, les propriétés mécaniques sont déterminées et détaillées dans le
Tableau V.3.2.

D’apres les résultats mécaniques, ’écart-type obtenu a partir des deux essais réalisés par
échantillon varie de 0 jusqu’a 31 GPa. Il en résulte un pourcentage d’erreur sur les propriétés

mécaniques compris entre 0 et 10%.

En comparaison, les résultats des essais 4 ¢ semblent montrer une trés bonne reproductibilité de
notre procédé de traitement. La différence entre ces deux essais est de 11 et 4 GPa sur les valeurs
de la contrainte a la rupture et du module d’élasticité, respectivement. Ainsi, il en résulte une
erreur de 2 et 4% dont la valeur est plus faible que U’erreur sur la mesure en elle-méme. Il est alors
difficile de discriminer Uerreur liée a la reproductibilité de celle sur la mesure des propriétés

mécaniques.
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Tableau V.3.1 : Paramétres expérimentaux utilisés pour le traitement des tissus (débit, temps, mode
de procédé et conditions particuliéres) et étendues de la composition atomique en C et SiCO riche
en oxygene de surface et de |’épaisseur de la couche de C a partir des 12 points de mesure.

Parameétres opératoires Etendue des propriétés de surface

Temps Débit Conditions C Couche de % SiOC % (SiOC
(h) (L/h) particuliéres (%at.) C (nm) riche en O +SiC)
REF
Traitée / / / 79 70 0 2
HKS
Essai 3 b 1 1,4 eau/ethanol 63-71 23-30 2-4 15-20
Essai 4 a 1 0,7 diffuseur 77-81 30-45 0-2 5-8
Essai 4 c 0,75 2,8 diffuseur 66-71 17-32 1-4 14-22
Essai 4 d 2 1,4 diffuseur 72-77 25-35 1-2 9-17

Tableau V.3.2 : Récapitulatif des essais de traction sur deux éprouvettes CMCs fabriquées a partir de
différents tissus avec les valeurs moyennes et l’étendue du module d’élasticité E, la contrainte a la
rupture ocR, le maximum de déformation e et le seuil d’endommagement EA.

. o ok E eR

Tissu utilisé (GPa) Etendue (GPa) Etendue % Etendue

REFJ&;"tée 307 301-312 256 243269 0,78 0,74-0,82 78 /
Essai 3 b 317 0 250 0 0,87 0,84-090 68 54-81
Essai 4 a 304  282-326 239 231-247 0,79 0,69-0,88 80 74-86
Essai 4 ¢ 298 292-303 248 236259 0,85 0,80-0,90 76 74-77

Essai 4 crepro 309  302-315 252  251-252 0,91 0,89-0,92 91 84-97

Essai 4 d 328 / 251 / 0,93 / 78 /

En conclusion, nous avons réussi a optimiser notre traitement a la fois au niveau de sa performance
(efficacité) et de son homogénéité. En effet, les propriétés mécaniques des composites sont
similaires ce qui montre une faible influence du traitement des fibres et de leurs propriétés de
surface, dans la gamme de propriétés obtenues avec les traitements effectués. De méme, les

valeurs du seuil d’endommagement sont comprises dans la méme fourchette, entre 70 et 90 MPa.

Ainsi, la variation de ’épaisseur de la couche de C entre 17 et 45 nm, un taux de SiCO riche en
oxygene jusqu’a 4% ainsi qu’un taux compris entre 5 et 22% pour les phases SiOC et SiC présentes a
la surface de la fibre SiC NL 200 traitée par voie hydrothermale ne semblent pas avoir de
conséquences sur les propriétés mécaniques des CMCs a température ambiante. Cependant, nous
espérons que ’observation du faciés de rupture des éprouvettes (toutes en forme de biseau) nous
permettra une meilleure compréhension du phénoméne de fissuration de la matrice et de

déchaussement des fibres en fonction du traitement des tissus utilisés pour la fabrication des CMCs.
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3.2.2.Propriétés morphologiques

Suite a ’observation des faciés de rupture des éprouvettes fabriquées a partir des tissus REF traitée

HKS et de ’essais 4 a, leur micrographie de fracture peut étre reconstruite et analysée, d’apres les

schémas 1 et 2 de la Figure V.3.4.

Figure V.3.4 : Reconstruction de la micrographie de fracture de I’éprouvette CMC fabriquée a partir
des tissus 1) REF traité HKS 2) et de l'essai 4 a.

D’apres le cliché 1 de la Figure V.3.5, les fibres se sont déchaussées lors de la rupture du composite

sous contraintes. D’apres le cliché 2 de la Figure V.3.5, leur surface est polluée par de multiples

débris appartenant a la matrice.

Figure V.3.5 : Clichés MEB de ’éprouvette fabriquée a partir du tissu de |’essai 4 a au niveau 1) de
plusieurs méches, 2) de la surface d’une fibre déchaussée avec 3) zoom.

De plus, il semblerait que la décohésion fibre/matrice se soit effectuée au niveau du revétement de
C qui comprend l’interphase en pyC et l'interface de C amorphe, puisque des « trainées »
apparaissent a la surface des fibres qui sont caractéristiques de la présence d’un revétement (plus

ou moins épais), d’apreés le cliché 3 de la Figure V.3.5.
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Egalement, il est possible d’étudier le contraste chimique des fibres au travers de l’analyse des
électrons rétrodiffusés pour laquelle les éléments légers apparaissent en gris foncé. Ainsi, d’apres
les images MEB de la Figure V.3.6, la section de la fibre, majoritairement composée d’atomes de Si,
posséde un contraste clair en opposition a sa surface. On en conclut alors qu’un film riche en C et
pauvre en Si est présent et recouvre toute sa surface. De plus, on remarque que le contraste des
débris présents dans le revétement de la fibre est aussi clair que celui de la section de la fibre. On
peut donc en conclure que ces inclusions proviennent d’un matériau riche en Si, qui pourrait étre la

matrice SiC. Cette observation confirme :
i) que le contraste foncé de la surface de la fibre ne résulte pas d’une orientation du détecteur, et

ii) que la présence des petits morceaux de matrice et du revétement C (pic + couche de C
amorphe) a la surface de nos fibres, en accord avec |’observation des fibres déchaussées sur les

premiers clichés MEB.

Figure V.3.6 : Clichés MEB de ’éprouvette CMC a partir du tissu de ’essai 4 a au niveau d’un
monofilament et d’une méche par analyse des électrons 1), 3) secondaires et 2),4) rétrodiffusés.
D’apreés les plans d’observations plus larges des clichés 3 et 4 de la Figure V.3.6, nous sommes
capables de confirmer la présence du revétement C a la surface de ’ensemble des fibres d’une
méme méche (et d’une maniére globale, de toutes les fibres du renfort). On apercoit également,
que le revétement C recouvre la surface de la matrice a "endroit ou une fibre a déchaussé. En
conclusion, le mécanisme de décohésion des fibres semble conforme au comportement mécanique

observé pour les éprouvettes CMCs de référence HKS.
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Finalement, les clichés MEB de ’éprouvette CMC a partir des tissus traités par Safran Ceramics ont
été observés. D’aprés la Figure V.3.7, les fibres se sont déchaussées de la matrice par un
phénomeéne similaire a ce qui est observé pour le tissu traité par voie hydrothermale. En effet, le
contraste chimique met en évidence la présence du revétement C a la surface des fibres et d’autres
images MEB montrent également qu’il est présent sur la matrice aux endroits ou les fibres se

trouvaient avant la rupture du composite.

g @| HV
1.000%15.00

Figure V.3.7 : Clichés MEB de ’éprouvette CMC a partir du tissu REF traitée HKS au niveau d’un
monofilament et d’une méche par analyse des électrons 1) secondaires et 2) rétrodiffusés.
En conclusion, les images MEB corrélent avec les résultats des essais mécaniques. D’aprées
’observation de deux éprouvettes CMC dont les renforts fibreux ont subi un traitement différent, il
semblerait que le phénomeéne de décohésion des fibres se soit déroulé d’une maniere tres similaire

dans les deux cas du fait d’une interface possédant des propriétés physico-chimiques proches.

De plus, la décohésion de la fibre démontre un transfert de charge efficace de la matrice vers la
fibre qui est confirmé par le comportement pseudo-ductile du CMC en traction. Un fois de plus,

cette étude ne permet pas de différencier ces deux matériaux.

Finalement, la Figure V.3.8 démontre un phénoméne de microfissuration de la matrice cohérent
avec le comportement mécanique du CMC que ce soit pour le composite de référence ou celui

fabriqué a partir des tissus de ’essai 4 a.

Figure V.3.8 : Clichés MEB de ’éprouvette CMC a partir du tissus de I’essai 4 a.
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3.3.Conclusion

A température ambiante, les propriétés mécaniques des CMCs fabriqués a partir de différents tissus,
dont un traité selon le procédé Safran Ceramics, sont trés proches. Les écarts observés au niveau de
leur module d’élasticité et de leur contrainte a la rupture sont du méme ordre de grandeur que
Uerreur sur la mesure (environ 10%). Ainsi, il est possible d’obtenir une interface carbonée par voie
hydrothermale avec des propriétés physico-chimiques similaires a celle obtenue par traitement
acide a la surface de la fibre Nicalon et qui, de surcroit, joue correctement son role lors de la
sollicitation mécanique du CMC. En effet, les petits troncons de matrice autour de la fibre (Figure V.
3.8) atteste de la microfissuration de la matrice qui est caractéristique du transfert multiple des
charges qui s’effectue de la matrice vers la fibre. Ce phénomeéne est alors significatif d’une

interface ayant de fortes propriétés d’adhésion.

Pour les deux éprouvettes analysées (qui ont été fabriquées a partir de tissus référence et de tissus
issus de l'essai 4 a), l'interface semble donc suffisamment compatible avec les deux autres phases

pour éviter la propagation des fissures a travers la matrice.

De méme, d’aprés l’étude des faciés de rupture, nous avons une trés bonne certitude quant a la
présence du film C a la fois sur la surface de la fibre déchaussée et sur la matrice, a I’endroit de la
décohésion. Par conséquent, la rupture entre la fibre et la matrice a bien eu lieu a Uinterface,

permettant ainsi d’éviter la rupture prématurée du matériau.
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4, Conclusion

Pour permettre la fabrication des CMCs, le procédé de traitement sur méches a donc été adapté au
traitement des fibres sous forme de tissus 2,5D. Outre les modifications techniques mises en place,
il a été nécessaire d’étudier U'efficacité et ’homogénéité du traitement des fibres présentes en
surface comme en profondeur des tissus. Pour cela, la réalisation de nos premiers essais s’est

appuyée sur les résultats de l'étude paramétrique sur méche de fibres.

Des résultats satisfaisants ont été obtenus, mais un manque d’homogénéité du traitement est a
Uorigine de la réalisation de plusieurs autres essais. En plus de la modification des parametres
opératoires classiques (temps de contact et débit), |’optimisation du procédé a nécessité la mise en
place de deux nouvelles stratégies. Tout d’abord, 'utilisation d’un milieu solvothermal permet de
diminuer Uefficacité de la réaction et d’améliorer ’homogénéité du traitement des fibres.
Cependant, le taux de SiCO riche en oxygene et de C a la surface du tissu n’étant pas dans les
spécifications, une seconde stratégie a été développée. Cette approche consiste en [’utilisation
d’un diffuseur du milieu réactif dans le réacteur. Cela a alors permis d’augmenter et
d’homogénéiser la zone de contact entre l'eau et le tissu. Ainsi, 'efficacité et ’homogénéité du
procédé ont été améliorées. Cependant, il est noté un cas trés particulier pour lequel les propriétés
des tissus sont trés supérieures aux autres traitements. En effet, dans le cas d’un trés faible débit
(et Uutilisation du diffuseur), un temps de contact prolongé associé a une régénération minimale du
milieu de réaction ont fortement favorisé 'hydrolyse des atomes Si. Il en résulte des épaisseurs de C
trés homogenes du fait d’un plus faible impact des facteurs cinétiques sur U’hydrolyse. Enfin,
’étude des propriétés mécaniques des composites possédant une interphase légérement différente
mais optimisée d’aprés les caractéristiques des propriétés de surface de la fibre de référence
(traitée selon le procédé Safran Ceramics), a permis de valider Uintérét et U’efficacité de notre
procédé hydrothermal. Egalement, il ne peut remplacer celui déja existant que s’il est
industriellement processable et économiquement viable. Ce sont donc de futurs développements a

considérer pour la poursuite du projet.

Pour terminer, ni les essais mécaniques ni ’étude du faciés de rupture de certaines éprouvettes
n’ont pu aider a la discrimination des CMCs en fonction de leur compatibilité fibre/matrice. Ainsi,
les propriétés physico-chimiques de Uinterface (telles que la composition chimique, la rugosité,
’épaisseur de la couche de C et ’homogénéité de traitement) semble peu disparates pour pouvoir
générer de réelles différences en terme de compatibilité fibre/matrice. Ceci laisse également
entrevoir une interdépendance de tous ces parameétres. L’interét de prochains essais pourrait se
porter sur I’étude d’interphases complexes et de natures trés différentes afin d’identifier au mieux
les parametres les plus influents a U’échelle du composite puisque, désormais, [’homogénéité et

’efficacité de notre procédé ont été démontrées.
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Conclusion Génerale

Cette these a porté sur I’étude et le développement d’un procédé propre et innovant du

traitement de surface de fibres céramiques en conditions hydrothermales.

Le contexte de l’étude était de modifier les propriétés physico-chimiques de la surface de la fibre
SiC en vue de la compatibiliser avec linterphase de pyrocarbone et permettre, ainsi, une
intégration optimale de ces fibres dans une matrice SiC. Cette fonctionnalisation, suivie par le
dépot de Uinterphase, permet d’assurer d’excellentes propriétés thermomécaniques du composite a

matrice céramique (CMC).

Ce traitement de surface des fibres SiC de premiére génération a été développé par la société
Safran Ceramics. Plus précisément, la modification des propriétés chimiques de la surface de la

fibre est réalisée par trempage dans des bains d’acide et se déroule en trois étapes.

Cependant, une réglementation de plus en plus stricte concernant le respect de ’environnement
amene les entreprises a développer des technologies propres pour répondre a de nouveaux besoins.
Par exemple, il est intéressant de pouvoir substituer le procédé de fonctionnalisation par voie acide
par un nouveau plus propre et plus rapide permettant d’obtenir des propriétés de surface
semblables. C’est ainsi qu’une étude conjointe avec le groupe Fluides Supercritiques de I'ICMCB a
été réalisée et a pu vérifier la possibilité de modifier la surface de ces fibres en conditions
hydrothermales suite a ’attaque des atomes de Si (entre 200 et 350°C et de 10 a 25 MPa).

Ces travaux de thése ont donc permis de répondre a plusieurs objectifs : un aspect chimie, avec une
étude mécanistique et cinétique de la réaction d’hydrolyse, un aspect procédé, avec une étude
paramétrique pour optimiser les propriétés physico-chimiques des fibres et, un aspect matériaux,
avec ’étude des propriétés mécaniques de CMCs fabriqués a partir de tissus 2,5D traités par voie

hydrothermale.

Pour répondre a ces attentes, nous avons tout d’abord étudié la littérature. Dans |’état de l’art,
nous avons pu souligner ’interét grandissant des matériaux a base de SiC et, plus particulierement,
les CMCs a base de fibres et de matrices SiC, qui possédent une bonne tenue mécanique a haute
température et pour des temps d’utilisation qui sont amenés a augmenter au fur et a mesure des
avancées technologiques. De plus, du fait de leur légereté et de leur haute performance, les CMCs

ont des applications en tant que matériaux thermostructuraux pour |’aéronautique.

D’aprés la littérature, différents modeles ont été proposés pour expliquer la réactivité du SiC dans
des milieux hydrothermaux. D’apres Yoshimura et al., a partir de 500°C et 10 MPa, |’oxydation du
matériau fait croitre un couche de silice a sa surface [Yoshimura, 1986]. Cette couche est

protectrice envers le matériau puisqu’elle permet de ralentir la diffusion de ’eau.
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D’apreés Hirayama et al., lorsque le SiC est en contact avec de la vapeur d’eau a 290°C, il subit une
forte dégradation du fait de la formation d’une silice hydrosoluble peu adhérente et peu protectrice
[Hirayama, 1989]. Il met en évidence que dans cette gamme de température, la vitesse de la
réaction dépend du pH du milieu. Ainsi, les réactions chimiques de ce dernier modéle sont des
réactions d’hydrolyses. Cette observation est en accord avec le modéle développé par Allongue pour
la dissolution de cristaux de Si dans une solution basique a température et pression ambiantes
[Allongue, 1992]. Finalement, quelques années plus tard, Gogotsi et al. [Gogotsi, 1994c] ont
découvert la possibilité de générer un film de C par interaction d’une fibre SiC avec un milieu haute
température et haute pression (de 400 a 800°C et de 10 a 100 MPa). Ils ont montré que le rapport
H,0:SiC déterminait les produits de réaction. En effet, pour un rapport spécifique de 2:1, du C et de
la silice se forment mais la silice se dissout dans l’eau. Ceci n’est plus favorable dés lors que le

rapport molaire est différent.

En conclusion, plusieurs gammes de températures et de pressions ont été étudiées dans la
littérature. Egalement, toutes les expériences ont été réalisées dans un systéme fermé de petit
volume et pour des temps de contact longs (entre 24 et 72 h) en opposition avec notre procédé qui
fonctionne selon un mode semi-continu. Dans ce dernier cas, les temps de contact sont abaissés a la

dizaine de minutes du fait d’une cinétique accélérée.

De plus, notre traitement hydrothermal permet la croissance d’une couche de C dans des conditions
de température et pression trés modérées (de 200 a 350°C et de 10 a 25 MPa). Au travers de |’étude
paramétrique, nous avons démontré l’influence quasi-linéaire du débit et du temps de réaction sur
la croissance de la couche de C et Uinfluence significative de la température. L’avantage majeur
d’un tel procédé est d’avoir acces a un fin niveau de controle de |’épaisseur de la couche de C. De

plus, les conditions de traitement permettent d’envisager une possible industrialisation du procédé.

L’efficacité du traitement dans des conditions modérées par rapport au procédé proposé par Gogotsi
et al. est liée aux propriétés physico-chimiques de l’eau dans ces conditions. Plus précisément, le
produit ionique de l’eau étant maximal dans ce domaine, la forte concentration des ions HO" et H*
va favoriser les réactions d’hydrolyse. Nous avons donc proposé que le traitement de la surface des
fibres SiC de premiére génération s’effectue selon le mécanisme suivant : tout d’abord, les
réactions d’hydrolyse successives des atomes de Si par ’eau ménent a la formation d’especes
silylées solubles dans le milieu de réaction. Suite a l’appauvrissement de la surface en atome de Si,
elle s’enrichie en atome de C sur une certaine épaisseur. Egalement, nous nous sommes intéressés a
la structure et a ’hybridation des atomes de C. Pour cela, une étude a été réalisée sur différents
matériaux C et a partir de trois techniques : EELS, XPS et spectroscopie Raman afin de valider leur
justesse et U’interprétation des résultats. Aprées avoir validé la technique XPS, il apparait que les C
de la couche sont amorphes et possedent une hybridation mixte sp2/sp3 avec une majorité de sp3

(60%). D’apres la littérature, cela serait induit par la structure des phases SiOC et SiC. Ainsi, la
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couche de C fait partie du groupe des carbones amorphes tétraédriques hydrogénés dans la

classification des « Diamond-Like-Carbon ».

Finalement, ce mécanisme corréle avec les résultats des analyses du milieu de réaction aprés
traitement puisque [’acide silicique a été identifié en faible concentration par RMN 29Si. Suite au
traitement des fibres avec de [’éthanol comme solvant, aucune modification de leur surface n’a été
possible. En effet, seul l’ajout d’eau dans ce milieu a permis la croissance d’une couche de C. Ceci
montre le role essentiel de l’eau dans le mécanisme de formation du C et Uinfluence de la nature

du milieu sur U’efficacité du traitement.

Afin de valider le mécanisme, une étude thermodynamique des phases présentes dans la fibre (SiC,
C, Si0z) a été conduite en milieu hydrothermal. Ces essais préliminaires ont révélé que la silice
était extrémement stable dans des conditions théoriques au plus proches de nos conditions
expérimentales. En effet, le mode de fonctionnement en semi-continu implique que le temps de
contact entre les réactifs est trés court et que la régénération du milieu réactif est importante.
Ainsi, les cinétiques des réactions sont accélérées et notre systéme suit un régime cinétique plutot
que thermodynamique. De plus, la silice recouvrant la surface de la fibre avant traitement et le C
créé aprés traitement sont de nature amorphe. Or, uniquement les phases cristallines ont pu étre
utilisées lors des simulations thermodynamiques. Ceci peut donc expliquer, a la fois, ’attaque de la
phase SiCO riche en oxygéne qui comporte des tétraédres SiOs et la formation de C lors du
traitement hydrothermal de nos fibres bien que cela n’ait pas été confirmé lors de |’étude

théorique.

Nous avons finalement complété ces études mécanistique et thermodynamique par un suivi
cinétique de la réaction d’hydrolyse. Etant donné le mode de fonctionnement de notre procédé, le
suivi de la réaction a été réalisé en fonction de la quantité d’eau utilisée plutot que le temps de
réaction car nous possédons un parametre supplémentaire lors de nos expériences qui est le débit.
Pour cela, la quantité de Si totale extraite a été déterminée a chaque fin d’expériences et pour
différentes températures. Son évolution est quasi linéaire avec la quantité d’eau utilisée. En effet,
’eau est présent en large excés dans le systéme car il joue un double réole, celui de solvant et de
réactif. De méme, la quantité totale de Si présente initialement dans le systéme a été considérée
comme abondante du fait de la régénération de ’interface ou se déroule les réactions chimiques.
De ce fait, la concentration des réactifs (eau et Si) n’influe pas sur la vitesse de réaction de
’hydrolyse. De méme, la croissance de la couche de C a montré un comportement linéaire avec la
quantité d’eau utilisée. Ceci confirme que les phénoménes de diffusion de ’eau a travers la couche
de C pour atteindre Uinterface SiC/C ne limitent pas notre procédé. Ce dernier est limité par la
réaction chimique ayant lieu a linterface, en accord avec le suivi cinétique de la réaction
d’hydrolyse. Egalement, la valeur de ’énergie d’activation globale a été calculée. Elle est de
’ordre de celle de la dissolution de la silice amorphe dans un milieu aqueux, a la fois dans des

conditions de température et pression ambiantes et dans le domaine supercritique de ’eau.
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En conclusion, il est apparu que ’étape cinétiquement limitante du procédé pouvait étre les

réactions de hydratation/dissolution de la silice amorphe dans le milieu réactif.

Suite a la compréhension de ces phénomeénes, le procédé a été développé dans le but de réaliser le
traitement des fibres sous forme de tissus. Pour cela, plusieurs expériences dans un réacteur d’une
capacité de 2,3 L ont été nécessaires a |’optimisation du traitement tant au niveau de son efficacité
que de son homogénéité. En effet, pour cette derniére étude, les objectifs étaient d’obtenir des
fibres possédant des propriétés de surface semblables a celles obtenues suite au traitement
effectué par Safran Ceramics. C’est-a-dire, un taux de C supérieur a 70 %at. et une élimination
compléte de la phase SiCO riche en oxygéne a leur surface avec une couche de C d’une épaisseur
inférieure a 50 nm. Ces propriétés doivent également étre homogénes sur toute la surface des tissus
et a Uintérieur de celui-ci car composé d’une dizaine de plis. Deux méthodes ont donc permis
d’atteindre ces objectifs : l'utilisation d’un milieu réactif composé d’un mélange eau/éthanol pour
diminuer la cinétique de la réaction d’hydrolyse et l'utilisation d’un diffuseur avec un milieu 100%
eau afin d’optimiser et d’homogénéiser le contact des fibres avec le flux d’eau. Finalement, les
CMCs fabriqués a partir de quelques uns des tissus traités par voie hydrothermale ont révélé des
propriétés mécaniques identiques a celle du matériau de référence fabriqué a partir des tissus

traités par Safran Ceramics.

D’aprés U’énoncé des résultats, tous les objectifs de la thése ont été atteints et le procédé

hydrothermal a pu étre qualifié.

Quant aux perspectives de ce travail, nous pouvons citer le développement d’un dispositif
expérimental pour le suivi in situ de la réaction en conditions hydrothermales via spectroscopie
Raman. Puisque la spectroscopie Raman rend accessible des informations concernant la structure du
C au travers des rapports d’intensités et des largeurs des bandes D, G et G’, il serait intéressant de
suivre leur évolution lors de la création de la couche de C. Pour cela, un dispositif expérimental a
été développé afin de réaliser des analyses optiques in situ dans des conditions élevées de pression
et de température. La cellule saphir faisant office de réacteur transparent peut résister a une
température de 300°C sous une pression de 15 MPa. Elle permet la mise en ceuvre de réactifs
liquides, gazeux et solides sous différentes formes (poudres et fibres). De plus, le dispositif est
simple, peu coliteux, facile d’utilisation et le saphir posséde une grande inertie chimique avec la
plupart des composés. Aussi, ’efficacité du dispositif a suivre |’évolution et la formation d’une
couche de C en conditions hydrothermales a été testée lors d’une étude préliminaire détaillée en
Annexe 12. Cet outil de diagnostique optique in situ est en cours de développement pour le suivi de

la croissance de différent types de matériaux, par spectroscopie Raman ou microscopie optique.

Pour terminer, des travaux dans le cadre de UInstitut de Recherche Technologique (IRT) localisé a
Bordeaux vont permettre d’augmenter la maturité du procédé de traitement des fibres SiC par voie

hydrothermale.
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Annexe 1 : Généralités sur les fluides supercritiques

La réactivité des milieux hydrothermaux sous- et supercritiques est donc facilement modulée
puisque les propriétés physico-chimiques de ’eau varient avec la température et la pression. Ainsi,
’eau a la capacité de développer un fort pouvoir de dissolution d’espéces organiques, ioniques ou
gazeuses en adoptant un comportement proche de son état liquide ou gazeux. L’eau souscritique
peut-étre utilisée pour ses propriétés d’extraction et de purification [Adachi, 1983] du fait d’une
densité élevée alors que dans son domaine supercritique, |’eau provoquera l’oxydation des matiéres
organiques du fait d’une réactivité supérieure. De plus, des réactions d’hydrolyse peuvent avoir lieu
et ménent a la rupture de liaisons chimiques avec incorporation de groupements OH et H. En effet,
’attaque de U’eau sur un carbone saturé lié a un hétérotome engagé dans un groupe partant
(éthers, esters, amines, amides, nitroalcanes, halogénures d’acyles) est fortement probable [Akiya,
2002]. Ces réactions sont favorisées lorsque le produit ionique et la constante diélectrique sont
maximum du fait de la présence et de la stabilisation des ions H* et HO- qui agissent comme
promoteur des réactions d’hydrolyse. C’est ainsi que ces milieux sont devenus des choix

particuliérement intéressants pour les synthéses chimiques [Broll, 1999], [Akiya,2002].

A plus hautes températures, [’eau promeut la décarboxylation des acides carboxyliques et participe
aux réactions radicalaires qui sont généralement attendues lors du procédé d’oxydation
supercritique (SuperCritical Water Oxidation, SWCO). Dans ce cas, l’eau est capable d’interagir avec
des intermédiaires hautement réactifs. Il en résulte soit leur destruction, soit la création de
nouvelles espéces réactives telles que des radicaux OH. Depuis la découverte des propriétés
oxydantes de milieux hydrothermaux [Modell, 1982], ils trouvent des applications en tant que
solutions pour résoudre de problémes environnementaux telles que le traitement des eaux usées
[Loppinet-Serani, 2008], la production de biocarburants [Peterson, 2008] et le développement de

procédés de recyclage moins polluants [Morin, 2012], [Princaud, 2014], [Henry, 2016].
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Annexe 2 : Modeéle de Allongue (P & T ambiantes)

Une étude in situ par Microscopie a Effet Tunnel (STM) a été menée sur ’érosion du Si (111) dans
une solution basique a température et pression ambiantes [Allongue, 1992]. Le cristal démontre une
bonne résistance du fait du recouvrement de sa surface par des Si-H. En effet, les auteurs pensent
que sa surface est passivée par une érosion chimique. Puis, des piqures de corrosion se forment et
le matériau se dégrade. Il subit alors une perte massique a partir de laquelle une vitesse d’érosion

peut étre calculée.

Afin d’expliquer ’érosion chimique du cristal Si, Allongue a proposé un modéle qui s’appuie sur
’attaque de son réseau atomique au niveau d’un défaut (kink) [Allongue, 1993]. Ce défaut apparait
lorsqu’un atome de Si n’est pas lié a 4 autres atomes de Si. Par exemple, lorsqu’il est localisé dans
un coin, ’atome du site établi deux liaisons avec le réseau cristallin et deux liaisons avec des
atomes de H [Allongue, 1992]. Un tel défaut est représenté par la structure A du schéma de la
Figure A.2.1.
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Figure A.2.1 : Représentation du chemin réactionnel pour la dissolution chimique des cristaux de Si
dans un solution aqueuse basique. Extraite de [Allongue, 1993].

La structure A évolue vers C, puis D et A’ par des réactions d’hydrolyse successives. En fin de

réaction, le produit se décompose en acide silicique Si(OH)4 selon différentes étapes :

i) Un pré-étape consiste en ’hydrolyse directe des liaisons Si-Si des atomes possédant un défaut :
Si-Si (s) + H20 (aq) — Si-H (s) + Si-OH (s) 2.1

ii) La premiere hydrolyse est a ’origine d’un premier dégagement de Hs :
Si-H (s) + H20 (aq) — Si-OH (s) + Hz (g) 2.2

iii) La seconde hydrolyse génére des especes Si(OH), d’aprés la réaction suivante :
Si-OH (s) + H20 (aq) — Si(OH)2 (s) 2.3

iv) La troisieme hydrolyse permet ’obtention d’espéces HSi(OH)s selon :

Si(OH)2 (s) + H20 (ag) — HSi(OH)3 (aq) 2.4
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v) La quatriéme étape est a l’origine d’un second dégagement de H; a partir de la décomposition

des especes HSi(OH)s :
HSi(OH)3 (aq) + H20 (aq) — Si(OH)4 (aq) 2.5
Finalement, le produit de I’hydrolyse du cristal de Si est [’espéce Si(OH)4 ou sa forme dissoute :
Si(OH)4 (aq) + H20 (aq) — [Si04H2]% (aq) 2.6
Et, ’équation globale produit des anions silicates et de |’hydrogéne suivant la réaction :
Si (s) + 20H" (aq) + 2H20 (aq) — [SiO4H2]% (aq) + 2H2 (g) 2.7

En accord avec la cinétique de dissolution, I’étape limitante est soit la premiére étape (A — C) soit

les premiére et deuxiéme étapes (A — D).

Le dernier élément qui nous permet de mieux comprendre ce modéle est ’étude de ’état de la
surface aprés hydrolyse. En effet, un phénoméne de polarisation du cristal apparait suite a la
création d’une charge positive sur la liaison Si-OH ou Si-H. Il en résulte [’hydrolyse du squelette Si-Si
qui conduit a Uincorporation d’un groupement hydroxyle sur ’atome du site de défaut et d’un
hydrogene sur [’atome Si situé en dessous. D’apreés les étapes d’hydrolyse représentées sur la Figure
A.2.2, U’addition de OH induit une polarisation de la liaison Si-OH qui fait se disloquer ’atome du

site de défaut. C’est pour cela que ce dernier est rapidement éjecté de la surface du réseau.

O H-ligand

& OH-ligand

Figure A.2.2 : Modéle en 3 dimensions de la dissolution chimique du cristal Si au niveau de [’atome
du site de défaut (noir), de la structure A — A’). Extrait de [Allongue, 1993].

Finalement, les ions HO" catalysent a la fois ’hydrolyse des liaisons Si-Si (2.1) et Si-H (2.2), et la
dissolution des produits des réactions (2.3), (2.4) et (2.5). Ainsi, ces ions ont tendance a accélérer

la réaction d’hydrolyse du cristal Si.
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Annexe 3 : Principe de la spectroscopie Raman

La spectroscopie Infra-Rouge (IR) ainsi que Raman est un outil performant pour l’identification des
fonctions chimiques de composants organiques et inorganiques. L’avantage de la spectroscopie
Raman est de pouvoir sonder un volume précis de ’échantillon, notamment avec ’ajout d’un
microscope confocal qui augmente la résolution en profondeur. Ce qui est particulierement
intéressant pour mesurer ’hétérogénéité des matériaux composites et les épaisseurs de couches de
matériaux sandwichs. Le second avantage de la technique est sa haute sensibilité aux matériaux
opaques (tel que le carbon et le silicium) par comparaison avec UIR. Il est donc possible d’analyser
une grande variété de matériaux solides tels que les polymeéres, céramiques et certains métaux mais
également, des milieux liquides et gazeux sans destruction ni préparation des échantillons.

Néanmoins, les phénoménes de photoluminescence peuvent masquer les signaux Raman.

D’apres la description de Robertson, les signaux Raman correspondent a la diffusion inélastique de
la lumiére suite a un changement de polarisabilité du matériau du fait de la vibration de son réseau
cristallin (phonon) [Robertson, 2002]. En effet, ’échange d’énergie entre la lumiére et la matiere,
excite la molécule visée qui va évoluer de son état électronique fondamental vers des états virtuels
ou réels. Lorsque un état réel est atteint, on parle d’un effet Raman de résonance, représenté sur
la Figure A.3.1 [Turell, 1996]. C’est un cas particulier de ’effet Raman conventionnel pour lequel
’énergie du faisceau incident correspond a une transition énergétique du matériau et qui est a

’origine d’une émission de lumiére (la fluorescence) lors du phénomeéne de relaxation.
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Figure A.3.1 : Représentation schématique des différents mécanismes de diffusion de la lumiere a)
diffusion Rayleigh, b) effet Raman conventionnel (diffusion non-résonante), c) diffusion pré-
résonante et d) effet Raman de résonance. Extrait de [Turell, 1996].

Dans le cas d’un effet Raman conventionnel, le nuage électronique de |’atome visé se polarise apres

interaction avec le champ électrique oscillant de ’onde électromagnétique incidente.
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Il s’en suit un phénomeéne de désexcitation selon trois modes [Barbillat, 1999] caractéristiques d’un

phénomeéne a deux photons :
- la diffusion Rayleigh qui est une interaction élastique (partie majoritaire du signal),
- la diffusion Raman qui est une interaction inélastique :

- avec une énergie libérée inférieure a I’énergie incidente : les raies Stokes,

- avec une énergie libérée supérieure a l’énergie incidente : les raies Anti-Stokes.

Sachant que cette différence d’énergie correspond a celle d’un niveau de vibration moléculaire, le
spectre Raman permet l’identification de groupements chimiques en fonction de la fréquence
d’excitation utilisée. Aussi, il est courant de travailler en « déplacement Raman » pour s’affranchir
de cette dépendance et d’enregistrer les spectres a partir des raies Stokes qui sont plus intenses
que les raies Anti-Stokes, d’apres la probabilité de présence des électrons selon la loi de Boltzmann
[Long, 1977].

Pour terminer, il est essentiel de rappeler que la variation de la polarisabilité d’une molécule ou
d’un milieu cristallin, dépend du couplage des vibrations avec l’onde électromagnétique incidente
(photon) et donc de la symétrie de la molécule [Gouadec, 2007]. De ce fait, il est possible de
prévoir ’activité spectrale Raman des modes de vibration a partir de la Théorie des Groupes
[Poulet, 1976].
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Annexe 4 : Différentes utilisations de la microscopie électronique

Nous nous sommes intéressés, en premier, a [’aspect de surface a l’échelle micrométrique des fibres
traitées. Puis, nous avons souhaité déterminé la structure et [’hybridation du C de la couche de nos
fibres ainsi que son environnement chimique a U'aide du MET. Ces études ont été réalisées a

Placamat en collaboration avec Sonia Buffiére et Angeline Poulon.

1. Microscopie Electronique a Balayage (MEB)

La microscopie électronique a balayage (MEB) permet l’obtention d’images relatives soit a la
morphologie, soit a ’hétérogénéité de composition ou d’orientation de |’échantillon au travers de
’étude des électrons secondaires et rétrodiffusés émis, respectivement. Le microscope
électronique 6700F (de chez JEOL) est dit de haute résolution car il posséde un canon a émission

par effet de champs (FEG).

2. Microscopie Electronique en Transmission (MET)

Des informations concernant la texture et la structure des matériaux peuvent étre obtenues a
travers la microscopie électronique a transmission (MET). De plus, il est possible de déterminer la
répartition spatiale des atomes ou phases présentes dans un échantillon par Uutilisation d’un
spectrométre X et d’un module de balayage (STEM). Egalement, un filtre en énergie permet

’analyse en pertes d’énergie (EELS) pour étudier ’environnement chimique des atomes.

Le MET utilisé est de haute résolution puisque des objets sont visibles a une échelle nanométrique.
L’appareil 2200FS (de chez JEOL) posséde une tension d’accélération de 200 kV et plusieurs caméras
de haute résolution (STEM, EDS et EELS). La qualité des images et analyses réalisées avec cette
technique dépend de U’épaisseur de l’échantillon. Du fait d’une forte tension d’accélération, les
électrons sont sujets a de nombreux phénoménes qui peuvent parasiter l’analyse des électrons
transmis. Ainsi, une fine épaisseur permet de limiter ces phénoménes de diffusion multiple afin de

bénéficier de la résolution nanométrique.

Dans ce cadre, ’analyse des fibres nécessite une préparation toute particuliére. La technique
d’amincissement ionique a ’Ar permet un décapage a l’échelle nanométrique d’un matériau fin. De
plus, ’appareil Cryo lon Slicer EM-09100IS (de chez JEOL) posséde |’avantage de pouvoir refroidir le
matériau a [’azote liquide afin de minimiser sa cristallisation ou autres transformations lors de cette
étape de préparation. Avant cela, un matériau sandwich est fabriqué en intégrant mes échantillons
(méches de fibres) dans une matrice polymére de type époxy; c’est-a-dire que les fibres sont
imprégnées dans de la résine liquide puis déposées sur une plaque de Si d’une épaisseur de 0,5 cm

(2 x 2 cm). Puis, une plaque de verre de 0,12 cm d’épaisseur (1 x 1 cm) recouvre le tout et le
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matériau sandwich est durcit a 80°C pendant une heure. Il est ensuite découpé a la scie a fil dans le
sens perpendiculaire a la longueur des fibres (pour une observation en section). Les batonnets
obtenus (0,8 cm x 0,3 cm x 0,5 cm) sont alors polis jusqu’a ce que leur largeur soit égale a 0,1 cm.
Une fois aminci, le batonnet est fixé dans une cassette permettant ’abrasion ionique d’une petite

zone jusqu’a une épaisseur de quelques nanometres (Figure A.4.1).

Fabrication du matériau sandwich
Cover glass or Dicing saw
epoxy resin only Diamond cutter

N

Stick together (press/heating
Epoxy resin . g%’

e
Specimen piece —

épaisseur = 0,5 cm > épaisseur = 0,1 cm

t

Specimen

épaisseur de la zone décapée
= quelques nm

Figure A.4.1 : Représentation des différentes étapes de préparation pour l’amincissement des
échantillons pour l’analyse MET.
Lors de l’abrasion, ’échantillon sous vide (10> Pa) oscille selon un angle de 0,5° et le décapage
s’effectue avec un faisceau d’Ar sous une tension de 7 kV pendant environ 1h30. Puis, un angle de
2,2° est maintenu jusqu’a ce qu’un trou apparaisse dans le milieu du matériau sandwich (environ 30
minutes). L’amincissement se termine par un trés léger décapage avec un tension de 2 kV pendant
10 minutes. Enfin, le batonnet est enlevé de la cassette, puis fixé sur une grille d’analyse cuivrée

pour étre visualisé par MET.

Figure A.4.2 : Clichés MET 1) du trou formé dans le milieu du matériau sandwich (zone ou les fibres
sont intégrées dans la résine) avec un zoom 2) sur le dessus et 3) a la surface d’une fibre.
Il est possible d’observer a la fois, le trou formé lors de I’abrasion ionique et la section des fibres
sur les clichés MET de la lame mince (schéma 1 et 2 de la Figure A.4.2). Le trou délimite notre zone
d’analyse MET puisque les épaisseurs du matériau en bordure de celui-ci sont tres fines. De plus, les
fibres étant métallisées avant leur intégration dans la résine, il devient plus facile de repérer
Uinterface fibre/colle époxy. En effet, la présence de particules d’or nous indique la position de la
fibre dans la résine qui est difficile a déterminer puisque le film de C qui les recouvre est de nature

amorphe et posséde une structure proche de celle de la résine époxy (schéma 3 de la Figure A.4.2).
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Annexe 5 : Méthodes de caractérisation du milieu réactif

Le milieu réactif a été récupéré aprés nos expériences et a pu étre analysé par trois techniques
pour déterminer la structure des especes silylées présentes en solution et la concentration totale en
atome de Si, C, H et N.

1. Résonance Magnétique Nucléaire liquide du 2°Si (RMN)

Cette étude a été réalisée en collaboration avec Francois Ribot a UInstitut de Chimie de la Matiére
Condensée de Paris. Le spectrométre Bruker 400 Avance Il (79.49 MHz pour 2°Si) est équipé d’une
sonde BBO 10 mm. La solution analysée contient 50 mg de Cr(NO3)3+9(H20) pour accélérer la
relaxation du silicium grace au caractére paramagnétique de Cr3*. Un capillaire central (2 = 3 mm)
contenant du D;0 est positionné dans le tube de 10 mm pour permettre de “locker”. La séquence
utilisée est un écho “90-tau-180-tau-Acq” avec découplage 1H pendant |’acquisition. L’écho permet
de diminuer fortement le signal vers -110 ppm, qui correspond a un signal de type solide (tube RMN)
et se caractérise donc par un temps de relaxation transverse (T2) beaucoup plus rapide que les
signaux liquides. Le pulse 90 2°Si est de 13,9 ps et le délai tau, de 10 ms. Le délai total de
relaxation (Recyclage + Acquisition) est de 7,5 s, ce qui est suffisant étant donné la concentration
de Cr3* utilisée pour laquelle la relaxation longitudinale du silicium est de Uordre d’une seconde.
30720 transients (~64 h) et 77568 transients (~162 h) sont accumulés pour ’échantillon 1 et 2,
respectivement. Le logiciel Bruker Topspin 3.2. permet de référencer les déplacements chimiques

par rapport au tétraméthylsilane (TMS) a 0 ppm en utilisant le référencement interne de Bruker.

2. Microanalyse Chimique (C, H, N, S)

Cette analyse a été réalisée par Placamat en collaboration avec Laetitia Etienne. L’analyse des
éléments C, H, N et S d’échantillons sous forme solide ou liquide est possible par la microanalyse
chimique. En effet, ’échantillon subit une combustion flash a 1800°C ce qui provoque la formation
d’espéces volatiles qui sont transformées en espéces simples par passage sur différents réactifs
chimiques. Puis, les gaz sont séparés par chromatographie et mesurés par un détecteur a
conductibilité thermique. Enfin, les pourcentages massiques de C, H, N et S sont calculés a partir
d’étalons. Une microbalance est utilisée pour la préparation des deux capsules (en étain) par
échantillon dans lesquelles une masse de 1,5 a 2 mg d’échantillon est disposée. L’appareil FLASH

2000 Series (de chez Thermo Scientific) possede une sensibilité de 100 ppm.
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3. Spectroscopie d’Emission Optique avec Plasma a Couplage Inductif (ICP-OES)

Cette analyse a été réalisée par Placamat en collaboration avec Laetitia Etienne. La concentration
des espéces dissoutes de 78 éléments (sauf halogénes, He, C, H, O et N) peut étre déterminée par
la technique ICP-OES. L’appareil utilisé est un ICP-OES 720ES (de chez Varian). Cette technique
destructrice est particulierement adaptée a l’analyse des phases aqueuses. Quant aux échantillons
sous forme solide, ils doivent étre préalablement minéralisés. Lors de notre étude, le milieu réactif
aqueux est filtré et doit étre dilué si la concentration des espéces a doser excéde 150 mg/L. Dans le
cas ou des alcools sont présents, le milieu réactif est évaporé dans un évaporateur rotatif afin de
diminuer sa teneur en alcool. La sensibilité de ’appareil est de 0,5 mg/L avec une reproductibilité,
de 1 a 10% qui dépend de la calibration de la mesure. En effet, "erreur sur les concentrations des
solutions étalons a partir de solutions mono-élementaires (1 g/L) est a l’origine de ’incertitude sur

la concentration ICP.
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Annexe 6 : Caractérisation des composites CMCs

Les matériaux composites possédent |’avantage de pouvoir s’adapter parfaitement a leurs
applications. En effet, les matrices et les renforts peuvent étre de natures diverses et les renforts,
exister sous différentes formes et architectures. De plus, |’élaboration des matrices, des renforts et
du composite final peut s’effectuer selon plusieurs procédés. Tous ces parameétres permettent de
jouer sur les propriétés mécanique et thermostructurale des composites. Dans le secteur de
’aéronautique, nous avons vu deux types de composites a matrices céramique (CMCs) pour des
applications hautes températures avec des temps d’utilisation courts (composites C/C) et des temps

longs (composites SiC/SiC).

Pour ces matériaux, la matrice et les renforts ont un comportement fragile sous contrainte et leur
association fait que le CMC peut se déformer légérement de maniére plastique. Ce comportement
est trés intéressant car sous contrainte, le matériau ne rompt pas immédiatement aprés avoir
dépassé son seuil d’endommagement et sa fonction au sein d’une structure peut étre maintenue. Il
apparait alors nécessaire de développer des techniques de sollicitation mécanique qui reflétent au

mieux le comportement des CMCs et, ce, dans des conditions proches de celle de leur utilisation.

1. Caractérisation mécanique

D’aprés Aveston et al., la ténacité des CMCs et leurs propriétés mécaniques dépendent de la
fissuration de la matrice puisque celle-ci est moins résistante que les fibres [Aveston, 1971]. On
peut alors étudier le comportement mécanique des CMCs au travers de l’analyse du phénomeéne

d’endommagement de la matrice et de la propagation des fissures.

De ce fait, des tests de traction uni-axiaux d’éprouvettes normées permettent d’obtenir des
courbes de contrainte en fonction de la déformation appliquée et sont réalisés au sein de la société
Safran Ceramics. L’appareil de traction, les éprouvettes et |’extensiomeétre sont représentés sur les

schémas 1, 2 et 3 de la Figure A.6.1, respectivement.
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Figure A.6.1 : Photographies de 1) ’appareil de traction des CMCs a température ambiante, 2) des
éprouvettes utilisées puis 3) positionnées dans le mord avec I’extensiométre.
Deux éprouvettes par échantillon sont testées sur I’appareil MT5370-02 (de chez Thermal Analysis) a
une vitesse de 0,1 mm/min et une mesure du module entre 0 et 0,025 % de déformation. Leur
comportement est ensuite moyenné pour pouvoir obtenir une information sur la reproductibilité de
’analyse. Egalement, deux échantillons traités dans les mémes conditions sont analysés afin de
déterminer la reproductibilité de notre procédé de traitement. Aprés traction, quelques

éprouvettes sont observées par microscopie électronique.

2. Caractérisation des faciés de rupture

L’observation des faciés de rupture des éprouvettes est utile a la compréhension des phénomeénes

de fissuration de la matrice et de la décohésion, déformation ou rupture des fibres.

Cette analyse est réalisée par le personnel Safran Ceramics au sein du Laboratoire des Composites

ThermoStructuraux (LCTS) de Bordeaux, sur un appareil MEB-HR Quanta400 (de chez FEI).
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Annexe 7 : Fonctions chimiques de surface des fibres traitées en mode fermé

Les épaisseurs de couche de C et la composition atomique de la surface des fibres traitées pendant

2 heures selon un mode fermé sont détaillées dans le Tableau A.7.1.

Tableau A.7.1 : Composition atomique et épaisseur des couches de C des fibres traitées par voie
hydrothermale en fonction des conditions de température et de pression.

Fibres C (%at.) Si(%at.) O (%at.) Epaisseur couche de C (nm)
REF-désensimée 51 31 18 0
Traitées a 200°C, 2,5 MPa 64 13 23 8+1
Traitées a 250°C, 5 MPa 69 14 17 25+2
Traitées a 300°C, 10 MPa 78 11 11 80 + 4
Traitées a 350°C, 25 MPa 79 9 12 110+ 12

On observe ’appauvrissement de la surface en atomes de Si et son enrichissement en atome C avec
’augmentation du couple T & P ainsi que l’augmentation de l’épaisseur de la couche. De plus, les
résultats XPS nous permettent de déterminer les fonctions chimiques de surface de ces fibres en

fonction des conditions T & P, d’apres la Figure A.7.1.
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Figure A.7.1 : Evolution des propriétés de surface des fibres REF-désensimée et traitées pendant
deux heures dans des conditions T & P proche de la courbe d’équilibre liquide/vapeur de !’eau.

Sachant que les phases a base de Si présentes dans la fibre Nicalon de premiére génération sont
soit amorphes (SiCO) soit cristallines (B-SiC), il semble que la réaction d’hydrolyse des atomes Si en
conditions hydrothermales soit sélective. En effet, par comparaison avec la fibre désensimée,
’augmentation du couple T & P permet la dissolution compléte de la phase SiCO riche en oxygene
(tétraédresSiO4) alors que les autres phases sont toujours présentes, avec en paralléle,

’augmentation du taux de C.
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Annexe 8 : Production d’un film de C par chloration

Gogotsi et al. ont également développé un traitement a base de chlore pour générer un film de C a
la surface de fibres et de particules de SiC [Gogotsi, 1997a]. En effet, cette couche peut étre

observée sur les clichés MET de la Figure A.8.1.

Figure A.8.1 : Clichés MET du film de C sur une particule B-SiC apres traitement dans un gaz Ar/Cl; a
3,5% de Clz a 600°C et pendant 27 heures. Extrait de [Gogotsi, 1997a].

Les atomes de Si sont extraits par le chlore sous la forme d’un chlorure volatile. Ainsi, une couche
de C amorphe ou de graphite nanocristallin se forme entre 600 et 1000°C. Les réactions ayant lieu

dans le systéme SiC/Cl, peuvent étre détaillées de la sorte :

SiC (s) + 2Cla (g) = CCla (g) + Si () 8.1
SiC (s) + 2Cla (g) = SiCls (g) + C (s) 8.2
SiC (s) + 3/2Cly (g) = SiCls (g) + C (s) 8.3

La réaction (8.1) étant trés lente, la réaction (8.2) est la plus favorable a haute température. Puis,

a partir de 900°C, la réaction (8.3) domine.

Dans le syteme SiC/Clz-Hz, HCl réagit avec SiC selon :

SiC (s) + 4HCL (g) = SiCls (g) + C (s) + 2Hz (g) 8.4
SiC (s) + 3HCL (g) = SiHCls (g) + C (s) + 2H2 (g) 8.5
C (s) + 2Ha(g) — CH4 (g) 8.6

Du fait de Uinstabilité du méthane a haute température, la molécule se décompose et le taux de C
a la surface du SiC augmente. Pour le systeme SiC/Cly, U'épaisseur du film augmente avec la
température alors que de plus faibles quantités de C sont récupérées dans le systéme SiC/Clz-H;. En
effet, il semblerait que la présence d’hydrogéne conduise a la gazéification du C. Dans les deux cas,
du C amorphe (sous forme de film), de graphite et du diamant (en trés faible quantité), sous forme
nanocristalline peuvent étre obtenus. Enfin, lorsque le traitement n’est pas réalisé sous atmosphére
inerte, la présence d’oxygéne a ’état de traces engendre la formation d’espéces oxydées telles que

la silice et des espéces volatiles telles que SiO, CO; et CO.
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Cambaz et al. ont montré également la possibilité de générer un film de C uniforme avec un
excellent controle de son épaisseur en fonction de la durée de chloration a une température de
700°C [Cambaz, 2006]. La structure du C dépend alors des paramétres opératoires et de la méthode
d’extraction. Delcamp et al. ont confirmé ’évolution linéaire de |’épaisseur de la couche de C avec
le temps de chloration dans la gamme de température 550-675°C [Delcamp, 2012]. Les auteurs ont
pu faire varier la porosité et la surface spécifique de ces films avec la température. En accord avec
les observations de Gogotsi et al., la surface spécifique augmente avec la température du fait d’une
quantité d’espéces volatiles de plus en plus importante au niveau de 'interface C/SiC. Les films de
C possédent alors une surface spécifique élevée (> 1000 m2/g) et une porosité nanométrique
[Gogotsi, 1997a].

D’aprés la littérature, d’autres méthodes d’attaque sélective des atomes de Si existent. Par
exemple, le traitement de matériaux SiC par du trifluorure de chlore permet U’obtention d’une
surface riche en C et peu rugueuse [Habuka, 2012]. L’épaisseur du film dépend alors de la

composition du gaz, la concentration, du débit et également de la température du substrat.
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Annexe 9 : Etude du traitement hydrothermal de « boues de Si »

Une derniére étude s’est intéressée plus particulierement aux effets de ’eau souscritique en
contact avec du silicium. En effet, Yoko et al. souhaitent mettre en place une méthode de recyclage
du Si a partir d’une « boue de Si », par traitement a ’eau supercritique [Yoko, 2013]. Le but est de
détruire la couche organique a la surface des grains de Si de maniére efficace mais sans détériorer

le matériau, comme expliqué sur le schéma 1 de la Figure A.9.1.
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Figure A.9.1 : 1) Représentation schématique des effets du traitement hydrothermal lors du
recyclage des « boues de Si » et 2) évolution de la quantité de Si dissogt par hydrolyse (losange
bleu) et du produit ionique de ’eau (trait rouge) en fonction de la tempeérature du traitement pour
une pression fixe de 25 MPa. Extrait de [Yoko, 2013].

Les auteurs ont étudié le domaine souscritique car il permet de minimiser ’oxydation du Si et
garantir une excellente pureté en fin de traitement. Cependant, une des particularités de ce milieu
est la présence d’especes ioniques en grande quantité qui favorisent les réactions d’hydrolyse, si
’on s’appuie sur le modele développé par Allongue et al. [Allongue, 1993]. Les parametres
opératoires ont donc été choisis de telle sorte a réduire au maximum les réactions d’hydrolyse tout
en étant capable de nettoyer la surface des grains. Les expériences ont été menées dans un
réacteur en semi-continu et ont révélées une forte dégradation des grains lorsque la pression était
fixée a 25 MPa. D’apreés le graphe 2 de la Figure A.9.1, les réactions d’hydrolyse dominent entre 260
et 380°C puisque la quantité de Si dissout dans le milieu de réaction augmente avec la
température. En opposition, les réactions d’oxydation entrent en compétition avec les réactions
d’hydrolyse lorsque la température devient supérieure a 400-500°C, puisque la quantité de Si
dissout par le milieu diminue. Finalement, les réactions d’oxydation dominent totalement pour des

températures supérieures a 1000°C.

En conclusion, le pouvoir hydrolysant du milieu peut étre directement relié a son produit ionique.
En effet, la dissolution du Si est maximale dans la gamme T & P ou le produit ionique de l’eau est
maximal et nulle une fois les coordonnées critiques atteintes, en accord avec la disparition des
especes ioniques de l’eau. En conclusion, le recyclage des « boues de Si » est optimum a 500°C et
25 MPa (99,2% de rendement) du fait d’un pouvoir oxydant suffisant et de la faible probabilité des
réactions d’hydrolyse du milieu supercritique.
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Annexe 10 : Quelques notions de thermodynamique

Quelques définitions sont rappelées avant d’énoncer les trois principes de la thermodynamique,

d’apreés le livre Chimie des Solutions de Reger et al. [Reger, 2001].

La thermodynamique permet de décrire un sytéeme a U’équilibre et qui dépend d’un certain
nombre de variables appelées variables d’Etats. Le systéme peut étre fermé si seule l’énergie est

échangée avec ’extérieur, sinon, il est dit ouvert,

Les variables d’état définissent I’état du systéme dans son ensemble, soit une phase, soit un
composant, soit un composant d’une phase du systéme. Elles sont classées en deux groupes : les
variables extensives qui sont dépendantes du volume du systéme en opposition avec les variables
intensives. Les variables extensives sont énergétiques (enthalpie libre, entropie et énergie

interne) ou constitutionnelles (quantité molaire, massique et volumique),

L’ équilibre thermodynamique d’un systéme fermé est atteint si la température est homogéne en
tout point, si les variables d’état sont constantes dans le temps, si le systéme est en conditions
d’équilibre mécanique et non soumis a des actions extérieures. Pour une température et pression

fixées, I’équilibre s’établie pour une valeur d’enthalpie libre minimale du systéme,

Le systéme peut subir des transformations lorsqu’il passe d’un état initial a un état final, dont la
trajectoire est définie dans ’espace par les variables d’état. Les transformations du systéme
mettent en jeu des échanges d’énergie caractérisés par le travail des forces ou les échanges de
chaleur. Une transformation peut étre réversible si elle constitue une suite d’états d’équilibre,

sinon elle est irréversible,

Le potentiel chimique est une grandeur intensive et relative a un constituant dans un mélange
qui dépend soit de la température et de la pression (d’aprés la relation de Gibbs-Duhem), soit de
’énergie interne et du nombre de moles des constituants. A U’équilibre, la température, la
pression et les potentiels chimiques des différentes phases du systéme sont égaux. De plus, la

phase la plus stable est celle qui posséde le potentiel le plus bas a ’équilibre,

Lorsqu’on définit le potentiel chimique, il est nécessaire de rendre compte de la déviation du
corps pur a l’idéalité au travers de la notion d’activité chimique. Pour un gaz parfait, cela
correspond a sa fraction molaire mais dans le cas d’un corps réel, un coefficient d’activité doit
étre introduit. Celui-ci tient compte des interactions électrostatiques entre les molécules et sa
valeur sera égale a un, pour un mélange idéal et inférieur a 1 mais positif, pour un mélange réel.

Pour les gaz, 'activité est associée a la fugacite,

L’état de référence est alors défini pour un état dans lequel le coefficient d’activité tend vers 1.
Cet état est appelé état standard. L’état de référence est ’état standard dans le cas d’un corps
pur dont ’activité est égale a 1. L’état de référence adopté dans le cas d’un soluté est une

solution infiniment diluée. Ainsi, |’état standard est une concentration hypothétique égale a 1,
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- Le 1¢r principe de la thermodynamique : la conservation de U’énergie. Au cours d’une
transformation, la quantité totale d’énergie est constante. En effet, des échanges d’énergie ont
lieu au sein d’un systéme ou avec ’extérieur sous forme de chaleur ou de travail, mais |’énergie
ne peut étre créée ou détruite. Ces échanges engendrent une augmentation soit, de ’énergie

cinétique, soit de I’énergie interne du systéme. L’énergie interne est une variable d’état,

- Le 2¢me principe de la thermodynamique : tous les systémes fermés peuvent étre caractérisés par
une fonction d’état extensive S, qui est U’entropie. Une transformation appliquée au systéme
entraine une variation de S du fait de deux contributions. L'une due aux échanges de chaleur
avec 'extérieur et l'autre strictement positif lorsque la transformation est réversible. Cette
fonction thermodynamique décrit le niveau de désordre du systéme, ainsi une réaction

caractérisée par une augmentation d’entropie est dite spontanée,

- Le 3%me principe de la thermodynamique : A la température de 0 K (-273,15 °C), Uentropie d’un

systéme cristallin est nulle,

- Le facteur thermodynamique ou force motrice de la réaction peut étre calculé pour une

transformation de phase. Cela représente une quantité d’énergie.

243



Annexe 11 : Détails des calculs thermodynamiques des cing systémes

1. Résultats des calculs

- Premier systéme : phase aqueuse avec SiO; sous forme hydratée et des espéces C (1:1:1)

i) Base de données AQS2,

ii) Constituants du sytéme : VA, ZE, H,0, HO", H*, Hz, C, CO, CO2, CH4, C2H¢, SiO2, HSiO3',

iii) Composants du sytéme : H0, SiO, C, H* et ZE,

iv) Conditions initiales : T =300°C ; P = 25 MPa ; n(H20) = n(Si02) = n(C) = 1 ; n(ZE) = n(H*)=0,

v) Trois diagrammes de propriétés du systeme sont obtenus décrivant |’évolution de la composition

molaire de la phase aqueuse pour un systéme équimolaire en fonction de trois cas :

- 1¢" cas : la température de 25 et 727°C, lorsque la pression est fixée a 25 MPa,
- 2°8me cas : la pression de 0,1 et 100 MPa, lorsque la température est fixée a 300°C et,

- 3éme cas : [’évolution de sa composition lorsque la quantité de H20 varie de 0 a 25 moles et pour
des conditions fixées a 300°C et 25 MPa.

1¢" cas : D’apres le graphe 1 de la Figure A.11.1, a une pression de 25 MPa, la stabilité du systéme
aqueux est maintenue de 25°C jusqu’a la température critique de 'eau (T. = 374°C). Dans ces
conditions, la composition molaire de la phase aqueuse a |’équilibre est 50% de SiO2, 25% de CO; et
25% de CHa. Puis, a partir de T, la quantité de ces espéces diminuent au profit de CO et Hz lorsque
la température augmente. Une fois la température supérieure a 520°C, la phase se compose de
trois especes équimolaires : SiOz, CO et H,. H,0 n’est présente qu’entre 374 et 520°C, avec un

pourcentage molaire qui augmente jusqu’a 10% a 430°C puis chute avant de devenir nulle a 520°C.

2¢me cas : D’aprés le graphe 2 de la Figure A.11.1, a une température de 300°C, la stabilité du
systéeme est maintenue de 10 MPa jusqu’a 100 MPa. Dans ces conditions, la composition molaire du
systéeme est alors identique a celle calculée lorsque le systeme est maintenue sous une pression de
25 MPa avec une température comprise entre 25 et 374°C, a savoir : 50% de SiO;, 25% de COy, et
25% de CH4. Cependant, la quantité de ces espéces diminue avec la pression au profit de Hz. De 5 a

0,1 MPa, le systeme est stable et se compose a 33% de SiOz, CO et H,.

3éme cas : D’apreés les graphes 3 et 4 de la Figure A.11.1, pour une température de 300°C et une
pression de 25 MPa, ’équilibre du systeme dépend de la quantité initiale de H,0. Tout d’abord, un
équilibre thermodynamique n’est calculé que si n(H20) > 2,5 moles. Ensuite, si 2,5 < n(H20) < 3
moles, la quantité de SiOz2, CO et C;Hs diminue au profit de CO; et CHa4, lorsque n(H.0) augmente.
Puis, lorsque n(H20) = 3 moles, 'espece H,0 apparait et sa proportion augmente avec n(H:0) au

détriment des espéces SiO;, CH4 et CO3.
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Figure A.11.1 : Diagrammes de la composition de la phase aqueuse (fraction molaire) en fonction de
la 1) température, de la 2) pression et du 3) nombre de mole d’eau 4) avec un zoom, pour des
parametres fixés a 300°C, 25 MPa et tel que n(Hz0) = 1. Le systéme est a |’équilibre.

En conclusion, il apparait que les effets de la température et de la pression sur le systéme H,0-Si0;-

C sont antagonistes. En effet, la réaction suivante a lieu :
CO(g) +Hz2(g) =1/2CHa (g) + 1/2 CO2 (g) 11.1

et est favorisée par une élévation de la pression et une diminution de la température. Ceci
s’explique par U'instabilité du méthane a haute température, en accord avec la littérature [Gogotsi,
1998]. Egalement, les quantités de CH4 et CO; produites sont maximales lorsque n(H20) = 3 moles,
ce qui est relativement proche des résultats de ’étude bibliographique précédente [Kraft, 1998].
Enfin, lorsque la quantité initiale n(H20) augmente, la quantité de SiO2, CHs4 et CO2 diminue au

profit de l’espéce H;0, comme cela est attendu (lors d’une dilution).

Pour les systémes suivants, nous intégrons une ou plusieurs phases solides (C, SiC et SiO2) et une

phase gazeuse en équilibre avec la phase aqueuse.

- Deuxiéme systéme : phase aqueuse en équilibre avec Cgraphite

i) Base de données AQS2 et SSUBS5,

ii) Constituants du syteme :
« AQS2 : VA, ZE, H20, HO', H*, Hz, C, CO, CO2, CH4, CoHe, SiO2, HSiO3',
« SSUB5 : graphite et phase gazeuse,

iii) Composants du sytéme : H0, SiO, C, H* et ZE,

iv) Conditions initiales : T = 300°C ; P = 25 MPa ; n(H20) = n(SiO2) = n(C) = 1 ; n(ZE) = 0,
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v) Le nombre de moles des constituants pour chaque phase (NP) du systéme et la composition

molaire de la phase aqueuse sont présentés sous forme de trois diagrammes de propriétés :

- 1¢" cas : en fonction de la température de 25 a 727°C et a une pression de 25 MPa,
- 2%me cas : en fonction de la pression de 0,1 a 100 MPa et a une température de 300°C, et,

- 3°me cas : en fonction de la quantité de H20 entre 0 a 100 moles et a 300°C et 25 MPa.

Dans ces conditions, la phase gazeuse est métastable. Elle est composée des espéeces H,0, CH4, CO;
a 50, 35 et 15 %mol., respectivement, sur tout le diagramme de variation de la quantité n(H;0)
lorsque n(H20) > 2, celui de la pression, et uniquement en dessous du point critique de U’eau (Pc =
22,1 MPa), pour le diagramme en fonction de la température. En effet, au dessus de Tc, les espéces
CH4 et CO; disparaissent au profit de H,0. Le NP des phases aqueuse et graphite est constant lors de
’augmentation de la pression, une fois supérieure a 1 MPa et lors de l’augmentation de la
température jusqu’a Tc. Le NP de la phase aqueuse initialement de 3 lorsque T < T. atteint a 4
moles, dans toute la gamme de température lorsque T > T.. Au contraire, le NP du graphite
initialement de 1 tend vers 0 aux alentours du point critique. Pour T > T, le graphite est instable,

contrairement a ce qui est observé lorsque la quantité de n(H,0) augmente (a 300°C et 25 MPa).

Quant aux constituants de la phase aqueuse, leur évolution en fonction de la quantité n(H20) est
similaire a ce qui est observé pour le premier systéme et ce, pour toutes les espéces. En fonction de
la variation de température et de pression, un comportement similaire au premier systéeme est
observé pour SiO, CO, Hz. En effet, H20 (65 %mol.) et SiOz (35 %mol.) dominent et sont stables sur
tout le diagramme de pression lorsque la température est fixée a 300°C, au détriment des espéces
CO et H; qui disparaissent au dessus de 1 MPa. Pour une pression fixe de 25 MPa, CO; et CH4 sont
absentes de la phase aqueuse si T < T, contrairement au premier systéme étudié. Cela signifie que
le C graphite n’est pas attaqué par l’eau souscritique et supercritique lorsque n(H0) = 1,
contrairement a ce qui est observé si n(H20) > 2, puisqu’une faible quantité d’espéces carbonées
volatiles (CHs = 30 %mol., CO, = 12 %mol) apparait dans le systéme. En conclusion, lorsque du C
solide est présent dans nos conditions hydrothermales sous la forme de graphite, les calculs
thermodynamiques ne prédisent pas son oxydation. Si ’on considére que le C de la couche formée
est amorphe, sa stabilité est donc moindre que celle du graphite; une faible oxydation pourrait

avoir lieu et serait a prendre en compte.
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- Troisiéme systéme : phase aqueuse en équilibre avec B-SiC
i) Base de données AQS2 et SSUBS5,

ii) Constituants du syteme :
« AQS2 : VA, ZE, H,0, HO", H*, Hz, C, CO, CO2, CH4, C2Hs, SiO2, HSiOs,
« SSUB5 : B-SiC et phase gazeuse,
iii) Composants du sytéme : H0, Si, C, H* et ZE,
iv) Conditions initiales : T =300°C ; P = 25 MPa ; n(H20) = n(SiC) = 1 ; n(ZE) = n(H+) = 0.

Linformation majeure révélée est la stabilité de la phase cristalline B-SiC sur toute la gamme de
température et de pression calculée, contrairement aux phases aqueuse et gazeuse. En effet, le NP
de la phase SiC (=1) reste constant alors que celui de la phase gazeuse (2,5) chute brutalement
jusqu’a 0, une fois la T¢ atteinte pour une pression fixe de 25 MPa. A Uinverse, le NP de la phase
aqueuse (0) augmente tres rapidement (jusqu’a 2), une fois au dessus de Tc. Cela s’explique par la
faible stabilité du méthane au dessus de T. (a 25 MPa) et dés que la pression est supérieure a 1 MPa
(a 300°C). En effet, cette espéce est directement en compétition avec la formation d’hydrogéne a

faible pression et haute température.

Lorsque la pression est fixée a 25 MPa, si T < T, la seule espéce en solution est SiO; mais CHs4
apparait dés que T > Tc. La quantité des especes SiO; et CH4 est alors équimolaire, puis diminue au
profit de CO et H; lors de ’augmentation de la température. De méme, pour une température fixée
a 300°C, la phase aqueuse est stable sur toute la gamme de pression une fois au dessus de 1 MPa et

est constituée majoritairement de SiO; avec des traces de CHa.

Finalement, a 300°C et 25 MPa, |’augmentation de la quantité n(H,0) conduit a déstabiliser la phase
cristalline B-SiC lorsque n(H,0) > 2 (schéma 1 de la Figure A.11.2) et la phase gaz qui devient
métastable a partir de n(H;0) > 60. Cette derniére est composée de CH4 (75 %mol.) et H,0 (25
%mol.), puis tend vers un systéme équimolaire avec ’augmentation de n(H20), lorsque n(H20) > 60.
Quant a la phase aqueuse, plusieurs comportements sont observés avec ’augmentation de n(H;0) :
i) lorsque n(H20) < 0,5, la quantité de OH- et HSiO3* diminue au profit de SiOz, alors que CH4 est
stable sur tout le domaine, ii) si 0,5 < n(H20) < 2, le systéme est stable avec 95 %mol. de SiO; et 5
%mol. de CHa, et iii) pour n(H20) > 2, H,0 apparait et sa quantité augmente au détriment de SiOz,

d’apreés le schéma 2 de la Figure A.11.2.
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Figure A.11.2 : Diagrammes 1) de la quantité de moles des constituants de chaque phase du systéme
(NP) et 2) de la composition molaire de la phase aqueuse (fraction molaire) en fonction du nombre
de moles d’eau a 300°C et 25 MPa. Le systéeme est a l’équilibre.

En conclusion, d’un point de vue thermodynamique, la stabilité des carbures en milieu
hydrothermal ne dépend ni de la température ni de la pression. En accord avec la littérature, la

quantité d’eau dans le systéme semble étre déterminante.
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- Quatriéme systéme : phase aqueuse en équilibre avec SiO; quartz
i) Base de données AQS2 et SSUBS5,

ii) Constituants du syteme :
« AQS2 : VA, ZE, H,0, HO", H*, Hz, C, CO, CO2, CH4, C2Hs, SiO2, HSiOs,
« SSUB5 : quartz et phase gazeuse,
iii) Composants du sytéme : H0, Si, C, H* et ZE,
iv) Conditions initiales : T =300°C ; P = 25 MPa ; n(H20) = n(SiO2) = n(C) 1 ; n(ZE) = n(H+) = 0.

Tout d’abord, les trois phases (aqueuse, gaz et quartz) ne sont stables que lorsque T < T¢, pour une
pression fixe de 25 MPa. Le NP du quartz est constant tandis que celui de la phase gaz augmente
légerement et celui de la phase aqueuse diminue faiblement lorsque la température tend vers T..
Pour une température fixe de 300°C, ces trois phases sont stables sur toute la gamme de pression.
Pour toutes les conditions T & P, la phase gaz est majoritaire (avec un NP de U'ordre de 4-5) par

rapport aux phases gaz et quartz (avec un NP compris entre 0 et 1).

Pour une température fixée a 300°C, la phase gaz est composée uniquement de H,O a pression
ambiante puis a moitié de H,0 et CH4 jusqu’a Pc, ou la quantité de CH4 augmente avec la pression
au détriment de H;0. A partir de 1,2 MPa a une température fixe de 300°C, la composition de la
phase aqueuse n’évolue plus et contient H20 et des traces de CH4. Sous pression atmosphérique, CO
(25 %mol.) et Hz (75 %mol.) dominent puis disparaissent au dessus de 1 MPa en faveur des espéces
OH- (66 %mol.) et HSiO3 (33 %mol.) qui disparaissent a leur tour lorsque la pression est supérieure a
1,2 MPa au profit de H,0.

Finalement, ’augmentation de la quantité initiale de H,0 n’influence pas la stabilité du quartz et
que treés faiblement, la stabilité de la phase gaz dont la quantité diminue (graphe 1 de la Figure A.
11.3). Cependant, différents comportements de la phase aqueuse sont identifiés en fonction de la
quantité n(H20), d’apres le graphe 2 de la Figure A.11.3 : i) lorsque n(H:0) < 1,6, la seule espéce
présente est H, ii) devient H,0, pour n(H,0) > 3, et iii) ainsi, pour 1,6 < n(H20) < 1,8, la quantité de
H* diminue au profit des deux especes OH- et HSiO3 lorsque n(H2.0) augmente, puis iv) lorsque 1,8 <
n(H20) < 2, les espéces majoritaires sont OH- et HSiOs. Et, finalement, pour n(H.0) = 2, H,0

apparait et sa quantité augmente au détriment des deux espéces OH- et HSiO3".

Est-ce que cette évolution des espéeces aqueuses en fonction de la quantité n(H20) est similaire a ce

qui est observé dans le cas des systémes aqueux en interaction avec le C seul et le SiC seul ?

Dans le cas du C seul, cela n’apparait pas contrairement au cas du SiC seul. En effet, |’étude du
troisieme systéme met en évidence des comportements différents des espéces en solution en
fonction de n(H20) lorsque SiC est présent. Il est remarqué que l’atome Si, présent dans SiC et SiO;,
pourrait étre l’élément commun aux deux systémes expliquant leur évolution particuliére avec la

quantité d’eau.
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Figure A.11.3 : Diagrammes 1) de la quantité de moles des constituants de chaque phase du systéme
(NP) et 2) de la composition molaire de la phase aqueuse (fraction molaire) en fonction du nombre
de moles d’eau a 300°C et 25 MPa. Le systéeme est a l’équilibre.

Cela méne a une deuxiéme remarque : comment expliquer que la stabilité de la phase SiC diminue
lorsque la quantité n(H,0) augmente contrairement a celle de la phase SiO; qui est inchangée (que
la silice soit sous la forme de tridymite ou de quartz). La réponse serait que le caractére oxydant de
eau lui permet d’attaquer préférentiellement les atomes de Si appartenant a la phase SiC

(caracteére réducteur) que ceux de la phase silice (qui est une phase oxydée et donc stable).
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- Cinquiéme systéme : phase aqueuse en équilibre avec Ceraphite, B-SiC et SiO; quartz

i) Base de données AQS2 et SSUBS5,
ii) Constituants du syteme :
« AQS2 : VA, ZE, H,0, HO", H*, Hz, C, CO, CO2, CH4, C2Hs, SiO2, HSiOs,
« SSUB5 : graphite, B-SiC, quartz et phase gazeuse,
iii) Composants du sytéme : H0, Si, C, H* et ZE,
iv) Conditions initiales : T =300°C ; P = 25 MPa ; n(H20) = n(Si02) = n(SiC) = 1 ; n(ZE) = 0.

Tout d’abord, d’apreés les calculs thermodynamiques effectués, la stabilité des phases SiC et SiO; ne
dépend ni de la température (de 25 a 727°C sous 25 MPa) ni de la pression (de 0 a 100 MPa a
300°C). De méme pour la phase aqueuse, exceptée qu’elle réagit légerement avec le graphite
lorsque T > Tc (a 25 MPa). Quant a la phase gaz, elle est instable quelque soit la température
(composée a 100% de CO), la pression (composée a 100% de CO) et la quantité n(H20) (composée a
100% de CO, puis CO). Enfin, la phase graphite est stable par intermittence, a savoir : i) a partir de
300°C (a 25 MPa), ii) si la pression est inférieure a 1 MPa (a 300°C) et, iii) ponctuellement lorsque
4,8 < n(H20) < 7,4 et si n(H20) =1 (a 300°C et 25 MPa).

Néanmoins, ce dernier systéme est relativement stable sur la gamme T & P puisque le NP des phases
SiO2 (4,5 moles), SiC (1 mole), aqueuse (environ 0,5 moles) et graphite (environ 0 mole) n’évolue ni
en fonction de la température (a 25 MPa) ni de la pression (a 300°C). Seule exception, il y a une

faible interaction entre les phases aqueuse et graphite lorsque T > Tc (a 25 MPa).

Pour une pression fixe de 25 MPa, la phase aqueuse est composée a 100% de CH4 jusqu’a ce que H;
n’apparaisse une fois la température supérieure a Tc. La quantité de H, augmente alors avec la
température au détriment de CHs4. Pour une température fixe de 300°C, la quantité de CH4

augmente avec la pression au détriment de H; jusqu’a atteindre 100% a 1 MPa avant de se stabiliser.

D’apres les graphes 1 et 2 de la Figure A.11.4, pour n(H,0) > 2,4 (a 300°C et 25 MPa), le NP des
phases aqueuse, SiO; et SiC évolue en fonction de la quantité n(H20) contrairement a celui de la
phase graphite qui reste constant. Si n(H20) augmente jusqu’a 4, le NP de la phase aqueuse évolue
de 0 a 1, celui de SiO;, de 3,5 vers 6 et celui de SiC, de 2 a 0. Puis, lorsque n(H;0) > 4, le NP de la
phase Si0O; reste constant malgré [’augmentation de la quantité n(H,0). De méme pour le graphite

qui apparait seulement dans ’intervalle 4,8 < n(H20) < 7,4.

D’apres les graphes 3 et 4 de la Figure A.11.4, a 300°C et 25 MPa pour 2,4 < n(H;0) < 4, la phase
aqueuse est constituée a 100% de CH4. Puis, lorsque n(H20) > 4, la quantité de H0 augmente

logiquement avec la quantité initiale n(H20) au détriment de ’espece CHa.
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Figure A.11.4 : Diagrammes 1) de la quantité de moles des constituants de chaque phase du systéeme
(NP) et 3) de la composition molaire de la phase aqueuse en fonction du nhombre de moles d’eau
pour des parametres fixés a 300°C, 25 MPa et tel que n(H20) = 1. Les graphes 2) et 4) sont des
zooms des graphes 1) et 3). Le systéme est a l’équilibre.

2. Discussion

Nous allons exposer les différentes réactions chimiques identifiées et proposées pour expliquer les

interactions des différentes phases solide, gaz et aqueuse des cing systémes étudiés a I’équilibre.

- Premier systéme : phase aqueuse avec SiO; sous forme hydratée et des espéces C (1:1:1)

D’aprés cette étude, la réaction (11.1) est favorisée a haute pression et faible température :
CO(g) +H2(g) =1/2CH4(g) + 1/2 CO2 (g) 11.1

Egalement, en faisant varier la quantité initiale de n(H.0) dans ce systéme, nous nous apercevons

de la diminution des espéces CO et C2Hs au profit de CH4 et CO; selon les réactions :

CO (aq) + H20 (ag) — CO2 (aq) + H2 (aq) 11.2

CO (aq) + 3H2 (aq) — H20 (aq) + CH4 (aq) 11.3
d’ou :

4CO (aq) + 2H20 (aq) — 3CO: (aq) + CH4 (aq) 11.4
Et:

C2He (aq) + H20 (aq) — CO (aq) + CH4 (aq) + 2H2 (aq) 11.5

C2He (aq) + H2 (aq) — 2CH4 (aq) 11.6
d’ou :
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CO (aq) + Cz2He (aq) + H20 (aq) — CO:2 (aq) + 2CH4 (aq) 11.7

- Deuxiéme systéme : phase aqueuse en équilibre avec Cgraphite

D’apreés cette seconde étude, aucune réaction ne se produit entre la phase aqueuse et le Cgraphite,
quelque soit la quantité de n(H20) pour des conditions fixées a 300°C et 25 MPa et quelque soit la
pression si elle est supérieure a 1 MPa (a 300°C). En conclusion, le Cgraphite €t la phase aqueuse sont
extrémement stables dans ces conditions et seule la température influe sur le systéme. Lorsque la
température tend vers Tc (a 25 MPa,) le NP de Cgraphite chute subitement jusqu’a devenir nul et
instable lorsque T = Tc (a 25 MPa). En opposition, le NP de la phase aqueuse augmente rapidement

et se stabilise lorsque T = Tc (a 25 MPa).

Il existe donc une interaction entre ces deux phases aux alentours de Tc (a 25 MPa) qui se vérifie par

une modification significative de leur composition s’expliquant par les réactions suivantes :

2C (s) + 2H;0 (aq) — CO2 (aq) + CH4 (aq) 11.8
1/2 CH4 (aq) + 1/2 CO2 (aq) — CO (aq) + Hz (aq) 11.1
CO (aq) + 3H2 (aq) — H20 (aq) + CH4 (aq) 11.3

Seuls le Cgraphite €t la phase aqueuse sont considérées puisque la phase gaz est métastable dans
toute la gamme de pression, de température et de quantité de n(H20). Dans ce systéme, le Cgraphite

se dissout entierement dans le milieu aqueux, en accord avec la littérature.

- Troisiéme systéme : phase aqueuse en équilibre avec B-SiC

D’aprés cette troisieme étude, les paramétres T & P n’influent pas sur la stabilité du SiC.
Néanmoins, le SiC devient instable lorsque la quantité de n(H20) > 2, ce qui semble montrer une
interaction entre ces deux phases. Egalement, la phase gaz composée majoritairement de CH4 (a
300°C et 25 MPa) devient instable lorsque n(H20) > 60. De plus, la seule espéce présente dans la

phase aqueuse est SiO; lorsque n(H20) < 2 donc, nous proposons la relation suivante :
SiC (s) + 2H,0 (aq) — SiO2 (aq) + CH4 (g) 11.9
A- Transformation du CHs4 (g) formé :
1) aT=Tc (a 25 MPa avec un rapport molaire SiC:H,0 de 1:1), il y a formation de Ceo :
60CH4 (g) — Ceo (g) + 120H; (g) 11.10

2) a T =477 °C (a 25 MPa avec un rapport molaire SiC:H,O de 1:1), la phase gaz devient

métastable et cela coincide avec la décomposition du gaz Ceo selon deux voies :

Ceo (g) = 60C (s) 11.11

Ceo (g) + 120H2 (g) — 60CH4 (g) 11.12
B- Réactions chimiques existantes entre les différentes phases :

1) phases gaz et aqueuse, lorsque T = Tc (a 25 MPa et pour un rapport molaire 1:1) :
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H20 (aq) + CH4 (g) — CO (g) + 3H2 (g) 11.3

CO (g) + 3H2 (g) — H20 (aq) + CH4 (aq) 11.3
d’ou :

CH4 (g) = CH4 (aq) 11.13

Ainsi, le NP de la phase gaz devient nulle et celui de la phase aqueuse est augmenté de la valeur du
NP de la phase gaz. La réaction (11.13) semble peu probable mais il est difficile de déterminer une
réaction chimique caractéristique de ’interaction entre ces deux phases. En effet, ’espece CO;
n’est pas crée dans la phase gaz, et la production de Cgraphite N’est pas observée non plus. Le seul
phénomeéne qui pourrait traduire le comportement de ces deux phases (i.e la réaction (11.13)), est

la la formation d’une troisiéme phase, le fluide ‘C-O-H’ d’apreés la réaction (11.14) :
H20 (aq) + CHa (g) — fluide ‘C-O-H’ 11.14

2) réarrangement de la phase gaz, lorsque Tc < T < 477°C (a 25 MPa et pour un rapport molaire
1:1) :

60H20 (aq) + Ceo (g) + 120H; (g) — fluide ‘C-O-H’ 11.15
3) phases aqueuse et Cgraphite, lorsque T > Tc (a 25 MPa et pour un rapport molaire 1:1) :
fluide ‘C-O-H’ = C (s) 11.16
CH4 (aq) — C (s) + H2 (aq) 11.17
sachant que la précipitation du Cgraphite €St plus plausible a partir de la réaction (11.16) que (11.17).
4) phases aqueuse, Cgraphite €t SiC, lorsque T > 677°C (a 25 MPa et pour un rapport molaire 1:1) :
3C (s) + SiO2 (aq) — 2CO (aq) + SiC (s) 11.18

En conclusion, il apparait possible de former du Cgraphite (@ partir de Uinteraction du SiC avec H20) si
les cinétiques de la réaction qui en produise (11.11, 11.16, 11.17) sont plus rapides que celles qui le

consomme (11.8, 11.18).
5) phases gaz et aqueuse, lorsque 2 < n(H20) < 60 (a 25 MPa et 300°C) :
H20 (aq) + CH4 (g) — fluide ‘C-O-H’ 11.14

Bien que l’on ne soit pas dans le domaine supercritique de ’eau, le fluide ‘C-O-H’ peut se former
par interaction des phases gaz et aqueuse car aucune espece n’apparait dans ces deux phases alors

que leur NP se modifie.
6) phases gaz et aqueuse, lorsque n(H,0) = 60 (a 25 MPa et 300°C) :
60CH4 (g) — Ceo (g) + 120H2 (g) 11.12

60H:0 (aq) + Ceo (g) + 120H2 (g) — fluide ‘C-O-H’ 11.15
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En conclusion, il est possible de rendre instable la phase SiC dans un milieu hydrothermal lorsque le
rapport molaire SiC:H;0 est supérieur a 1:2 (a 300°C et 25 MPa). Egalement, ’instabilité de la phase
gaz s’explique par la formation d’espéces instables a haute température (CH4 et Ceo) qui peuvent se
dissocier de maniere directe ou indirecte (i.e. par 'intermédiaire du fluide ‘C-O-H’) et qui menent

ainsi a la précipitation du C sous sa forme graphite.

- Quatriéme systéme : phase aqueuse en équilibre avec SiO; quartz

D’aprés cette quatrieme étude, aucun des trois parametres testés sur leur gamme respective
n’influence la stabilité du Si0;. Comme dans le troisieme systéme, la phase gaz est instable a 300°C

et 25 MPa lorsque n(H20) > 60 et toutes les phases deviennent instables a 25 MPa lorsque T > Te.
Cette instabilité s’explique par la formation du fluide ‘C-O-H’ :
H20 (g) + CH4 (g) — fluide ‘C-O-H’ 11.14
Egalement, il existe plusieurs interactions entre :
1) les phases gaz et aqueuse, lorsque T = T¢ (a 25 MPa et pour un rapport molaire 1:1) :
H20 (aq) — H:20 (g) 11.19
2) les phases gaz, aqueuse et SiO2, lorsque n(H20) > 2 (a 25 MPa et 300°C) :
SiO2 (s) + 2H20 (aq) — HO (aq) + HSiO3™ (aq) + 2H* (aq) 11.20
3) les phases gaz et aqueuse, lorsque n(H;0) = 60 (a 25 MPa et 300°C) :
60CH4 (g) — Ceo (g) + 120H2 (g) 11.12
60H20 (aq) + Ceo (g) + 120H; (g) — fluide ‘C-O-H’ 11.15

La réaction (11.12) meéne a la formation d’un composé instable (Ceo) a l’origine de Uinstabilité de la

phase gaz observée lorsque n(H.0) = 60.

- Cinquiéme systéme : phase aqueuse en équilibre avec Ceraphite, B-SiC et SiO; quartz

D’apres cette derniére étude, les phases aqueuses, SiC et SiO; sont stables et sans évolution sur
toute la gamme de pression (a 300°C) et de température (a 25 MPa). Leur stabilité dépend alors de
la quantité de n(H;0), lorsque les conditions sont fixées a 300°C et 25 MPa. Quant a la phase
graphite et gaz, elles sont trés peu stables. En effet, la phase gaz est instable quelque soit les
conditions T & P et la quantité n(H,0) alors que la phase graphite est stable uniquement entre 300
et 727°C (a 25 MPa), pour une pression comprise entre 0 et 1 MPa et ponctuellement a 25 MPa (a
300°C) et lorsque 7,4 < n(H20) < 4,8 (a 300°C et 25 MPa).

Plusieurs interactions s’établissent entre :
1) les phases aqueuse et Cgraphite, lorsque T < 300°C (a 25 MPa et pour un rapport molaire 1:1) :

3C (s) + 2H20 (aq) — 2CO (g) + CH4 (aq) 11.21
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Puisque Cgraphite N’est pas stable dans ces conditions, la réaction (11.21) pourrait explique la

présence unique des espéces CO, dans la phase gaz métastable, et CH4, dans la phase aqueuse.
2) réarrangement de la phase aqueuse, si T = Tc (a 25 MPa et pour un rapport molaire 1:1) :
CO (aq) + CH4 (aq) — CO (g) + 3H2 (aq) 11.3
H20 (aq) + CH4 (aq) — fluide ‘C-O-H’ 11.14
3) les phases aqueuse et Cgraphite, lorsque T > Tc (a 25 MPa et pour un rapport molaire 1:1) :
fluide ‘C-O-H’ = C (s) 11.16
CH4 (aq) — C (s) + 2H2 (aq) 11.17
4) les phases SiC, SiO; et aqueuse, lorsque 2,4 < n(Hz20) < 4 (a 25 MPa et 300°C) :
SiC (s) + 2H20 (aq) — SiO: (s) + CH4 (aq) 11.9

5) instabilité de Cgraphite, lorsque 2,4 < n(H20) < 4,8 (a 25 MPa et 300°C) :

3C (s) + 2H20 (aq) — 2CO (g) + CH4 (aq) 11.21
2C0O (g) — C (s) + CO2 (g) (Boudouard) 11.22
C (s) + H20 (aq) — CO (g) + Hz (aq) 11.23
CO (aq) + 3H2 (aq) — H20 (aq) + CH4 (aq) 11.3
2C (s) + 2H;0 (aq) — CO2 (aq) + CH4 (aq) 11.8

Ces réactions montrent que le Cgraphite N’est pas stable dans le systéme. Cependant, lorsque n(Hz0) =
4,8 (a 25 MPa et 300°C), tout le CO est consommé et la phase gaz est composée a 100% de COy;
ainsi, le Cgraphite €St de nouveau stable. Cela veut dire que les réactions qui consomment le C sous

forme de COz ne sont pas favorables, de méme pour les réactions qui en produisent.

En conclusion, le Cgraphite €St stable lorsque 4,8 < n(H20) < 7,4 (a 25 MPa et 300°C) et redevient
instable lorsque n(H20) > 7,4 (a 25 MPa et 300°C) du fait de la réaction suivante :

C (s) + COz (g) — 2CO (g) (Boudouard) 11.22
C (s) + 2H20 (aq) — CO2 (g) + 2H: (aq) 11.23
CO (g) +H2 (aq) — 1/2 CH4 (aq) + 1/2 CO2 (g) 11.1

En conclusion, il apparait que la formation de Cgraphite dépend des interactions entre la phase gaz et
aqueuse, dans des conditions souscritiques, et de la formation du fluide ‘C-O-H’, dans des
conditions supercritiques. En effet, des réactions de dissolution-précipitation du Cgraphite ONt lieu a
partir de la phase gaz et par l'intermédiaire du fluide ‘C-O-H’. Les réactions de Boudouard (11.1,
11.3, 11.8, 11.21, 11.22 et 11.23) définissent les réactions C-O-H a 'origine de la coexistence des
especes CO, COz, CH4, H, et H,0 dans la phase aqueuse, éventuellement en présence d’autres

especes, telles que les silicates, d’aprés le diagramme du systéme C-0-H-Si (Figure A.11.5).
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Figure A.11.5 : Composition du tétraédre des réactions C-O-H. Extrait de [Devries, 1990].

D’apres le Tableau A.11.1, le pH de la phase aqueuse aux conditions d’équilibre (300°C, 25 MPa et
un rapport molaire solide:H,0 de 1:1) est acide pour les systémes dans lesquels le C, SiOz, Si0;-C et
Si0,-SiC sont sous forme solides. Alors qu'il devient basique lorsque les phases solides présentes dans
le systéme sont SiC, SiC-C et SiO;-SiC-C. Ainsi, ces trois derniers systémes sont a l’origine d’un

changement dramatique du pH de la phase aqueuse qui atteste de la forte réactivité du SiC.

Tableau A.11.1 : Valeurs du pH de la phase aqueuse (C-H20-SiO;) en interaction avec une ou
plusieurs phases solides calculées a partir de I’équilibre thermodynamique du systéme a 300°C, 25
MPa pour des rapports molaires en especes C, H,0, SiO; et SiC de 1.

Phase . . . .
sans phases : - Si02-  (SiC-  (SiO2- (SiC- o _
solides Csolide  SiCsotice solide C)solide C)solide SiOZ)solide (S]C 510, C)sollde

aqueuse
(C-H20-5i0,)

pH 3,53 3,37 11,71 4,83 11,71 4,83 4,83 13,57
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Annexe 12 : Perspectives - Dispositif pour la spectroscopie Raman in situ

Un fois ’eau et la poudre introduites dans le capillaire, une température de 250°C et une pression
de 15 MPa sont appliquées pendant 300 min. A la fin du traitement, la poudre est analysée ex situ.
D’apres le profil en profondeur du graphe 2 de la Figure A.12.1, une couche de C est créée sur 15
nm, en accord avec ’image MET d’une particule SiC polycristalline enrobée de C amorphe sur une
vingtaine de nanométre d’épaisseur. D’aprés le graphe 1 de la Figure A.12.1, la surface des
particules SiC s’est enrichie en C au détriment de la phase SiC qui est moins présente. En effet, le
taux de Si chute de 28 %at. et celui de C augmente de 10 %at. aprés traitement. Egalement, des
liaisons C sp3 se sont formées alors que le taux de liaisons C sp2 est resté constant. Cette

information est corrélée avec ’évolution des bandes G et D des spectres Raman au cours du temps.
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Figure A.12.1 : Analyse ex situ des particules de SiC fritté par 1) XPS (avant/aprés), et par 2) AES et
3) imagerie MET, aprés traitement a 250°C et 15 MPa pendant 300 minutes.

Aprés 10 min de traitement, les bandes D et G apparaissent et leurs intensités augmentent dans le
temps. Ceci met en évidence la création de C a la surface du matériau et la croissance de la
couche. D’apres les spectres Raman normalisés sur la bande G du graphe 2 de la Figure A.12.2, le
rapport I/l augmente, significatif de la présence de plus en plus de défauts (i.e. les liaisons sp3)
dans la couche de C [FERRARI, 2000]. Une investigation poussée sur l’étude des bandes

caractéristiques du C est nécessaire pour confirmer ces observations.

1 20 cm

-~

Union 1/8 Yalco.

-
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Tube en saphire: Polymére permettant |’étanchéité
ID=1.1mm, OD=1.9mm du tube avec l’union

20I00 ‘ 10I00
Wavenumber (cm-1)
Figure A.12.2 : 1) Représentation schématique de la cellule saphir et de son support en aluminium

chauffant utilisée pour 2) I’analyse in situ des bandes caractéristiques du C par spectroscopie
Raman confocal a 633 nm lors du traitement a 250°C et 15 MPa en mode fermé.
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Titre : Etude et développement d’un procédé propre et innovant de
traitement de la surface de fibres céramiques en conditions
hydrothermales

Résumeé : Cette thése s’inscrit dans une volonté d’adapter un procédé hydrothermal au
traitement de la surface de fibres céramiques utilisées lors de la fabrication des composites a
matrice céramique (CMCs). Le procédé conventionnel développé par la société Safran
Ceramics se réalise en plusieurs étapes dont la principale consiste a dissoudre les phases
oxydées de la surface des fibres Nicalon dans des bains d’acides. En conséquence, leurs
propriétés chimiques de surface sont homogénes et un film de carbone microporeux est
généré a la surface des fibres afin d'améliorer sa compatibilité chimique avec l'interphase de
pyrocarbone qui y est déposée. Nous avons proposé de substituer ce procédé par un
traitement par voie hydrothermale. En effet, 'eau possédant des propriétés physico-
chimiques ajustables en fonction des paramétres pression et température, il a été possible
de modifier les propriétés de surface des fibres Nicalon d’'une maniére identique et
reproductible au procédé conventionnel. L'efficacité et la compétitivité de ce traitement ont
pu étre démontrées par I'obtention de fibres avec des propriétés de surface optimales en une
seule étape. Par la suite, I'étude du mécanisme réactionnel a révélé une attaque sélective
des atomes de Si de la fibre selon des réactions d’hydrolyse. Puis, I'étude thermodynamique
réalisée a mis en avant un régime a dominante cinétique. Finalement, les propriétés
mécaniques des composites fabriqués a partir de tissus de fibres traités selon ce nouveau
procédé ont été conformes aux objectifs. Ceci nous a donc permis de qualifier le traitement
des fibres Nicalon par voie hydrothermale.

Mots clés : Hydrolyse, solvolyse, carbone, fibres céramiques, CMC

Title: Study of a green and innovative process for the surface
treatment of ceramic fibres under hydrothermal conditions

Abstract : This thesis project was carried out in order to develop a hydrothermal process
for the surface treatment of ceramic fibres which are integrated into the fabrication of ceramic
matrix composites (CMCs). A conventional process was developed by Safran Ceramics to
modify the surface chemistry of the Nicalon fibres following 3 steps. The main step consists
in dissolving the oxidised phases at the fibre surface by the use of strong acids. As a
consequence, the chemical homogeneity of the surface is enhanced and a microporous
carbon film is generated helping its compatibilization with the pyrocarbon interphase that is
deposited in between the fibres and the matrix. It was suggested to substitute this
conventional process by a hydrothermal treatment. Indeed, as water displays tunable
physico-chemical properties regarding the temperature and pressure conditions, it was
possible to recover fibres demonstrating reproducible and similar characteristics. The
efficiency and competitivity of the hydrothermal treatment have been assessed through
optimised surface properties obtained after one single step. Next, the mechanism
investigation revealed a selective attack of the Si atoms contained in the fibre via hydrolysis
reactions. Then, the thermodynamic study pointed out the fact that the process was
dominated by a kinetic regim. Finally, the mechanical caracterisation of the CMCs made of
hydrothermal treated fibres showed results which met all the requirements. These final
observations allowed us to complete the qualification of the hydrothermal process to treat the
surface of Nicalon fibres.

Keywords : Hydrolysis, solvolysis, carbon, ceramic fibres, CMC
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