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Interfaces dans les composites fibreux C/Si;N,4 et Hi-nicalon/SizN,
J.-B. Veyret, L. Plunkett et E. Bullock

Commission Européenne, Centre Commun de Recherche, Institut des Matériaux Avancés, P.O. Box 2,
1755 ZG Petten, The Netherlands

Résumé: Parmi les différentes méthodes qui conduisent a 1’augmentation de la ténacité d’une céramique,
I*incorporation d’un réseau fibreux (fibres longues) apporte I’amélioration la plus significative en freinant la
propagation des fissures et en produisant des zones d’endommagement étendues. Dans le cas précis des composites a
matrice céramique, la déformation et la contrainte & rupture de la matrice est inférieure 4 celle des fibres. Ainsi lorsque
la déformation appliquée au composite dépasse la déformation a rupture de la matrice, celle-ci se fissure et la charge
est transférée sur les fibres. Pour ce faire D’interface doit étre le résultat d’un compromis entre une adhésion
suffisamment faible pour éviter la rupture des fibres, et une adhésion suffisante pour assurer le transfert de charge sur
les fibres. Les paramétres importants qui régissent les propriétés interfaciales (propriétés des constituants, containtes
thermiques résiduelles, réactions chimiques aux interfaces et incorporation d’une interphase) sont discutées dans le cas
de composites C/SizNy et SiC/Si;N,.

1. INTRODUCTION

Parmi les différentes méthodes qui conduisent a ’augmentation de la ténacité d’une céramique,
I’incorporation d’un réseau fibreux (fibres longues) apporte 1’amélioration la plus significative en freinant
la propagation des fissures et en produisant des zones d’endommagement étendues bien avant la rupture
ultime du matériau. Ce comportement est le résultat d’un ensemble de mécanismes souvent complexes
(déviation des fissures, décohésion a D’interface, rupture et extraction des fibres) qui sont principalement
contrdlés par la nature de I’interface fibre-matrice. L’ optimisation des propriétés interfacialles doit étre le
résultat d’'un compromis entre une adhésion suffisamment faible pour éviter la rupture des fibres, et une
adhésion suffisante pour assurer le transfert de charge sur les fibres. Généralement la liaison fibre-matrice
est controlée par la présense d’une interphase de fine épaisseur et de structure lamellaire [1] (carbone
pyrolytique principalement) déposée sur les fibres avant leur incorporation dans la matrice. Cette structure
permet aux fissures qui se propagent dans la matrice perpandicullairement a I’axe des fibres d’étre déviées
et de contourner les fibres sans les rompre. En définitive, pour avoir un composite de bonne ténacité il
faut une interface optimisée autorisant un décollement interfaciale (propagation de la fissure matricielle
en mode mixte) et des conditions de glissement fibre-matrice adéquates.

Cependant il est clair que les propriétés interfaciales sont influencées par les propriétés des autres
constituants (fibres et matrice). En particulier, dans le cas des céramiques & matrice céramique (CMC),
1’élaboration 4 haute température fait apparaitre deux phénoménes importants: des contraintes thermiques
résiduelles et des réactions chimiques entre les fibres et la matrice.

En tenant compte de ces paramétres, nous avons élaboré un matériau composite & matrice de
nitrure de silicium (SisN,) renforcé par des fibres de carbone d’une part et des fibres de carbure de
silicium (Hi-Nicalon) d’autre part. L’emploi du nitrure de silicium comme matrice souléve cependant la
difficulté de densification par frittage a haute température en raison du caractére covalent des liaisons.
Méme en présence d’ajouts de densification (principalement des oxydes) qui favorisent la formation de
phases fusibles aux joints de grains, le frittage s’effectue 3 des températures supérieures a 1600°C. Outre
les considérations de réactions chimiques interfaciales, qui le plus souvent générent une liaison fibre-
matrice forte, il convient également de considérer la stabilité intrinséque des fibres incorporées dans la
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matrice. Si la fibre de carbone est stable a la température de frittage en atmosphére d’azote, il n’en est pas
de méme pour les fibres céramiques de carbure de silicium (Nicalon, Nippon Carbon), lesquelles au
dessus de 1100°C subissent d’importantes modifications microstructurales, entrainant une décroissance
catastrophique des caractéristiques mécaniques [2]. Cette instabilité qui est diie a la forte proportion
d’oxygéne (12 % en masse) contenue dans la fibre a pu étre considérablement réduite avec I’apparition
récente de la nouvelle génération d’une fibre SiC (Hi-Nicalon, Nippon Carbon) dans laquelle le taux
d’oxygéne a été réduit 4 moins de 5% en masse [3]. Actuellement 1’élaboration de composites C/SisN, et
SiC(Hi-Nicalon)/SizN, élaborés par frittage fait I’objet de nombreux travaux par Nakano et al. [4,5].

Dans cette publication il sera abordé I’élaboration et le comportement mécanique de composites
C/Si3Ny et SiC(Hi-Nicalon)/SisN, dont les propriétés interfaciales auront été modifides en utilisant des
fibres pré-revétues soit de SiC, de B4C ou de carbone pyrolytique. Nous aborderons le comportement a
Poxydation des composite SiC/SizN4 et C/SizNs Enfin nous présenterons le comportement tribologique
d’un composite C/SisN4 contre un acier (100Cr6) en frottement sec.

2. PROCEDURE-EXPERIMENTALE

Les propriétés de la barbotine (viscosité, dispersion, mouillabilité) ont été optimisées afin d’augmenter
Phomogénéité et la densité des corps en cru [6]. Le choix d’un pH de 10.5 et I’ajout de 0.1% d’un agent
dispersant permet de préparer des suspensions aqueuses homogeénes et dispersées dont le taux de charge
en poudres céramiques est de 65% en masse (SisNj : 90%, Y»0; : 6,9% et ALOs: 3.1% en masse). Afin
d’améliorer le mouillage des préformes et donc la pénétration de la barbotine au coeur des méches nous
avons introduit 0.1 % en masse d’un agent tensio-actif. Les propriétés des différentes fibres utilisées
comme renfort unidirectionel dans la fabrication des composites sont rapportées au tableau 1.

TABLE I: Charactéristiques des fibres:

C C SiC
(FT500, Tonen) (P25, Amoco) (Hi-Nicalon, Nippon Carbon) [4]
diamétre (um) 10 11 14
o (MPa) 3700 2300 2800
E (GPa) 550 120 270
€ (%) 0.6 0.9 1
densité apparente (g/cm’) 2.15 1.9 274

La consolidation du composite, ¢’est-3-dire 1’élimination du liquide est effectuée par un procédé
de filtration sous pression de gaz (figure 1). Utilisée a Vorigine comme technique de consolidation de
céramiques monolitiques [7], ce systéme a été dévelopé par Jamet et al. [8] pour I’élaboration de
composites oxydes. Les préformes unidirectionnelles sont immergées les unes aprés les autres dans un
moule contenant un excés de barbotine. Les différentes nappes imprégnées sont recouvertes par une grille
dont la position détermine 1’épaisseur finale de I’échantillon. Une pression de 2 MPa d’azote pendant 10
minutes est appliquée au dessus de 1’échantillon, et la filtration de la barbotine s’effectue par
Pintermédiaire d’un microfiltre qui permet la séparation des particules céramiques de la phase liquide.

Les propriétés interfaciales ont été modifiées par une interphase déposée sur les fibres avant leur
incorportion dans la matrice. Les fibres de carbone ont été revétues de SiC et de B4C (30 nm), et les fibres
SiC de carbone pyrolytique (400 nm). Les dépdts SiC et B4C [9] ont été réalisés au “Laboratoire des
Multimatériaux et Interfaces” de I’Université Claude Bernard-Lyon I, sous la direction du Professeur J.
Bouix. La méthode de dépét RCVD (Reactive Chemical Vapour Deposition) a été utilisé pour revétir en
continu la surface des fibres. Ce procédé differe des procédés classiques de CVD par le fait que la phase
gazeuse reactive ne contient pas de composés carbonés et*que la formation de carbure ne peut se faire que
par réaction entre la fibre et le mélange gazeux. La croissance de SiC ne peut se faire que par diffusion en
phase solide du carbone, ce qui a pour conséquence une élaboration de couches continues et uniformes.
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Figure 1: Systéme d’infiltration sous pression de gaz [6].

Le dépét de carbone pyrolytique a été réalisé a 1’Office National d’Etudes et de Recherche
Aérospatiales (ONERA). Il est déposé par le procédé CVD (Chemical Vapour Deposition) par simple
décomposition du propyléne.

3. COMPORTEMENT MECANIQUE
3.1 Composites C/SizNy

Un minimum d’interactions chimiques entre la fibre et la matrice doit se produire. Dans le cas des fibres
de carbone la réaction principale qu’il convient de considérer est la suivante:

SisNy (s) +3C (8) ——» 3 SiC (s) + 2N, ().

Les calculs d’équilibre chimique montrent que la stabilité du composite lors du frittage a haute
température peut &tre obtenue par un choix judicieux des parametres de frittage (température, pression).
Par ailleurs cette réaction peut étre minimisée par I’utilisation d’une fibre de carbone issue d’un
précurseur de type mésophase & partir des brais. La réactivité chimique est grande lorsque les feuillets
graphitiques sont fortement courbés et qu’une proportion importante d’entre eux se trouvent accessibles
par la tranche 4 la périphérie des fibres. Ce n’est pas le cas des fibres de type mésophase brai (FT500 et
P25) ou les feuillets graphitiques sont trés fortement orientés suivant ’axe des fibres [5,10]. La-
microstructure d’un composite unidirectionel C/SisN, (figure let 2) fritté a 1700 °C pendant 30 mn met
en évidence un parfait degré d’infiltration et une distribution trés homogene des fibres (V= 40%).

Cependant la densification & haute température est suivie d’une phase de refroidissement au cours
de laquelle s’établit un état de contraintes résiduelles du & la différence de coefficient de dilatation
thermique des différents constituants. La répartition et I’intensité de ces contraintes sont encore plus
complexes dans un composite C/SisN, en raison de I’anisotropie de la plupart des propriétes des fibres de
carbone. L’intensité de ces contraintes peut étre évaluée par un calcul analytique d’une part et mesurée par
diffraction des rayons X d’autre part [10]. Outre les différences de coefficients de dilatation thermique
entre la fibre et la matrice ( Olfiong <Omatrice €t Olf rad >Olmatrice ), O retiendra aussi I’influence du module
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a)
Figure 2: a) Degré d’infiltration et b)distribution des fibres dans un composite unidirectionel C/SiN, [S].

élastique de la fibre sur Pintensité de ces contraintes. Ainsi ’incorporation d’une fibre haut module (550
GPa: fibre FT500) génére une forte contrainte de tension axiale dans la matrice (750 MPa). Cet état de
contrainte explique la fissuration matricielle qui apparait sur les composites brut d’élaboration. En
revanche I’incorporation d’une fibre & bas module (120 GPa: fibre P25) diminue considérablement la
contrainte de tension axiale dans la matrice & un niveau de 300 Mpa. Ainsi un composite renforcé par une
fibre bas module n’est pas microfissuré aprés 1’élaboration [10].

Les résultats mécaniques en flexion confirment ces états de contraintes résiduelles avec dans le cas
du composite élaboré avec des fibres haut module (matériau microffissuré) I’apparition de quelques
nouvelles fissures lors du chargement. Une rupture brutale intervient a un niveau de contrainte élevée
mais pour un faible allongement. Au contraire le composite élaboré a partir des fibres bas module
(matériau non microfissuré) présente un comportement de type endommageable. Il débute par un premier

C/Si;N,
(fibre haut module)

C/SisN,
(fibre bas module)

Contrainte (MPa)

o
4

Alongement (%)

a) b)
Figure 3: a) Influence du module élastique de la fibre sur le comportement mécanique en flexion d’un composite C/SiN, et b)
illustration d’une fibre pontante d*un composite C(FT500) aprés élaboration [10].



a) b)
Figure 4: Faciés de rupture des composites a) C(FT500)/Si;N; et b) C(P25)/Si;N, [10].

domaine élastique jusqu’a I’apparition des premiéres fissures matricielles. Dans un deuxiéme domaine la
fissuration matricielle s’intensifie jusqu’a atteindre un niveau de saturation. Dans le troisiétme domaine la
charge est portée par les fibres qui se déforment élastiquement jusqu’a leur rupture. La figure 4 illustre les
faciés de rupture des 2 composites. On remarque que la longueur d’extraction des fibres est plus forte
pour la fibre FT500 (50 pm) que pour la fibre P25 (10 pum). La longueur d’extraction étant d’autant plus
grande que la contrainte de cisaillement interfaciale est faible [11], on peut conclure & une plus faible
liaison interfaciale dans le composite renforcé par la fibre haut module comme I’atteste par ailleurs son
espace interfissures a saturation qui est nettement supérieur (750 pm pour la fibre FT500 et 250 pm pour
1a fibre P25).

Nous venons de voir que la liaison interfaciale peut étre modifiée en jouant sur la nature du type
de renfort et en particulier sur son module d’élasticité. Une modification de la liaison fibre-matrice peut
étre apportée par ’incorporation d’une “interphase”. Son I’influence a plus particuli¢rement été examinée
pour les composites renforcés par les fibres haut module.

Les deux interfaces de SiC et de B4C conduisent toujours a un composite microfissuré aprés
I’élaboration mais dont la distance interfissures plus importante atteste déja d’un niveau de contraintt
interfacial plus faible que pour les fibres non-revétues. Si I’on examine maintenant le comportement
mécanique en flexion on observe une réduction de la rigidité et de la contrainte a la rupture ultime du
composite (figure 5a). La différence significative est I’observation sur la courbe effort-déplacement d’un
arrondi suivi d’une rupture contrdlée. Ce comportement traduit une rupture avec extraction des fibres
(figure 5b). Il est donc probable que les interphases de SiC et de B4C favorise une décohésion fibre-
matrice plus importante et diminuent 1’énergie de rupture de l’interface. La longueur moyenne /
d’extraction des fibres est d’autant plus grande que la contrainte de cisaillement interfaciale est petite et
que le module de Weibull des fibres est plus petit (plus grande probabilité de rencontrer des défauts de
part et d’autre de la fissure matricielle ou la contrainte est maximale) [11]. En définitive les dépdts de SiC
et de B4C par RCVD sont responsables d’un nouveau mécanisme dissipateur d’énergie par extraction des
fibres [12,13].

Il apparait ainsi que les mécanismes d’endommagement et de rupture du composite sont
principalement gouvernés par les propriétés de I’interface fibre-matrice. Ces propriétés dépendent en
premier lieu du choix des constituants (fibres et matrice) et par conséquent des contraintes résiduelles
d’origine thermique qui apparaissent lors de 1’élaboration. Par ailleurs on peut lorsque cela est nécessaire
modifier les propriétés interfaciales par un revétement déposé sur les fibres avant la densification.
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Figure 5: a) Infuence d’une interphase sur le comportement mécanique en flexion d’un composite C (FT500)/SiN;, et b) faciés
de rupture du composite avec interphase de B,C [12,13].

3.2 Composite SiC/SizN4

La fibre Hi-Nicalon est microcristallisée, elle est constituée de cristaux SiC-f dont la taille moyenne est
de 7 nm en association avec de carbone libre [14]. Un frittage a 1600°C pendant 1 heure d’un composite
SiC/Si3Ny se caractérise par une légére augmentation de la taille des cristaux de SiC-p (10 nm) suggérant
que les propriétés de la fibre ne sont pas ou trés peu modifiées. A I’opposé du composite C/SizN, la
matrice se trouve en contrainte de compression axiale (oum < of), on peut donc déja prévoir un domaine
élastique linéaire plus étendue que pour un composite C/SizNy.

Le comportement mécanique en tension monotone du composite (figure 6a) illustre les 3 domaines
caractéristiques d’un comportement non fragile: domaine élastique linéaire, multifissuration matricielle et
enfin chargement sur les fibres. Le couplage fibre-matrice est dans ce cas déterminant puisque le
comportement de type endommageable n’est possible que si les fibres sont préalablement revétue d’une
fine couche d’interphase de carbone pyrolytique, alors que les fibres non revétues conduisent a une
rupture fragile du composite caractéristique d”une liason forte entre les fibres et la matrice [15-16].

Les figure 7 et 8 illustre les faciés de rupture et les interfaces fibre-matrice d’un composite SiC/SizNy4 sans
interphase (rupture fragile) et avec une interphase de carbone pyrolytique (rupture dissipative).

L’essai de microindentation a été developpé a l’origine par Marshall [17]. Cet essai consiste a
poinconner le centre d’une fibre dans une direction paralléle a son axe. Lors de ’application de la charge,
la fibre s’enfonce et I’indenteur (pyramide vickers) vient au contact de la matrice. En faisant hypothése
que le glissement relatif fibre-matrice se fait & contrainte de cisaillement interfacial 1 constante et si la
dureté de la fibre est connue , il est possible de déterminer la valeur de:ts & partir des dimensions des deux
empreintes sur la fibre et la matrice (figure 6b):

a*H? '
m*R*E,(b-a)coty

avec H la dureté de la fibre et 2\ I’angle entre deux faces opposées de I’indenteur.

=30 MPa

T

Présisons que cet essai ne permet pas de s’assurer de la validité de I’hypothése de glissement a
seuil constant, aussi I’instrumentation de I’essai est indispensable (mesure en continue de la force
appliquée et du déplacement de la fibre) [18,19].
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Figure 6: a) Influence d’une interphase de carbone pyrolytique (400nm) sur le comportement mécanique en tension monotone
d’un composite SiC (Hi-Nicalon)/Si;N, [14] et b) indentation d’une fibre [16].

a) b)
Figure 7: a) Surface de fracture et b) observation de I’interface d’un composite SiC/SiN, sans interphase [16].

b)
Figure 8: a) Surface de fracture et b} observation de I'interface d’un composite SiC/Si;N, avec interphase (C pyr.) [16].
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4. COMPORTEMENT A L’OXYDATION

Les composites & matrice céramiques ont €té a I’origine congus pour des applicatons a haute température
en environement oxydant. Cependant, le carbone commence i s’oxyder dés 450°C en produisant les
oxydes gazeux CO ou/et CO;. C’est donc tout le renfort fibreux qui se dégrade rapidement dans le cas
d’un composite C/Si3Ny et I’interphase de carbone pyrolytique qui disparait dans le cas d’un composite
SiC/Si3N,. Néanmois pour ce dernier matériau et en raison de la fajble épaisseur de carbon pyrolytique on
peut observer un phénoméne de cicatrisation . Les mécanismes contrdlant ce type de comportement ont
été décrit par FiLipuzzi et al [20] dans le cas d’un composite SiC/SiC. Ces auteurs observent que dans le
cas des composites a interphase peu épaisse, une transition dans la cinétique d’oxydation est observée
pour des températures de traitements suffisamment élevées attribuée a la fermeture progressive des vides
a section annulaire crées entre fibres et matrice par la consommation du pyrocarbone. Les basses
températures (900°C) favorisent 1’oxydation & coeur tandis qu’a haute température (1200°C), 1’oxydation
est plus importante au voisinage de la surface exterme.

Nos résultats, pour le composite SiC/SizN; mettent clairement en évidence cette oxydation
différentielle [21]. C’est a la disparition du carbone pyrolytique que I’on doit attribuer la perte de masse
observée sur les courbes cinétiques (figue 9a). L’oxydation du nitrure ne démarre qu’a température plus
elevée, a partir de 1000°C, ou apparait la silice superficielle. Cette réaction d’oxydation est d’autant plus
marquée que la température augmente. Ainsi, & 1400 °C, le carbone pyrolityque peut étre rapidement
soustrait a I’action directe de I’oxygeéne par suite du recouvrement des anneaux d’interphase par la couche
de silice sur la surface externe (figure 9b). Les mécanismes sont par conséquents identiques i ceux
observées dans le cas d’un composite SiC/SiC. Seule la couche protectrice est de nature chimique
différente, elle est uniquement constituée de silice dans un composite SiC/SiC et d’une couche de silice
dans laquelle sont noyés des précipités de silicates d’yttrium (Y2Si>O7) qui proviennent de 1’oxydation de
la phase intergranullaire [22] dans le composite SiC/SizN4. Du seul point de vue de la résistance a
Poxydation, ce mécanisme de fermeture des anneaux d’interphase protége le matériau contre I’oxydation.
Leffet protecteur de cette couche d’oxydes reste a démontrer en cyclage thermique sous contrainte.

1500C

1400C

1200C
1300C

1000 C

800C
700C

10.00 15.00 20.00

e (1000°C)
0.00 5.00

Temps (hrs)

a)
Figure 9: a) Cinétiques d’oxydation dans I’air du composite SiC/S5N, avec interphase de carbone pyrolytique et b) section
droite d’un composite oxydé a 1400°C [21].

L’emploi des composites C/Si3sNy, en milieu oxydant, tout comme celui des composites C/SiC
[23] et C/C [24], nécessite I'utilisation d’un revétement protecteur externe. Une des protections la plus
efficace est basée sur I’utilisation de 1’oxyde de bore (B;Os). Dans le cas par example d’un composite
C/SiC la protection dans le domaine de température 500-1100°C s’effectue grice au B,03 liquide. Aux



C6-215

températures supérieures a 1100°C (température de volatilisation de B,0Os), le carbure de silicium
s’oxyde, la silice ainsi formée produit une solution liquide avec ’oxyde de bore et c’est cette solution qui
assure la protection du matériau. Pour un composite C/SizNy4 les mécanimes qui opérent sont différents en
raison de la nature complexe des produits d’oxydation du nitrure de silicium fritté. Ainsi un verre
borosilicaté préalablement déposé sur le composite donne naissance & haute temperature (> 1300 °C) a
une couche oxydée complexe constitué de silice (SiO»), de silicate d’yttrium (Y2Si,07) et d’un verre
YSIiAIOB [25]. L’efficacité de cette couche de protection a été étudiée en faisant subir au composite 50
cycles thermiques entre 200 et 1300°C (figure 10a). Les fibres de carbone sont soustraites a I’action
directe de I’oxygene par suite du recouvrement de la surface par la cotiche oxydée (figure 10 b et ¢).

1400
1200 -
1000 +
800 -
600
400
200

50 cycles
———

Temperature (C)

- -

0 b e i Do et 2 |1 el s sl Joeermmeme o
0 40 80 120 160 200 240 280 320
Temps (min.)

a)

Zouche oxydée
3i0, + Y,8i,0; +
verre YSIiAIOB

— Fibres

Matrice

. = : v _ c)

Figure 10: a) Profil du cyclage thermique, b) section droite en surface du composite C/SEN, revétu apres cyclage et ¢) section
droite & coeur du composite C/Si;N, aprés cyclage thermique montrant la protection des fibres de carbone [25].

5. COMPORTEMENT TRIBOLOGIQUE

Ce sont les applications thermostructurales dans 1’industrie aéronautique et spatiale qui ont lancé I’intérét
porté aux composites & matrice céramique (renforcement par des fibres longues). Cependant une attention
se porte de plus en plus sur leur potentiel d’utilisation dans les applications tribologiques [26]. En effet,
outre I’amélioration significative des propriétés mécaniques et de la ténacité (rupture non-fragile), le
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renfort fibreux et plus particuliérement lorsqu’il s’agit de fibres de carbone peut apporter une réduction du
coefficient de frottement par ses propriétés lubrifiantes.

Dans cette perspective nous avons étudié le frottement sec & température ambiante d’un composite
unidirectionel C/SisN, contre un acier (100Cr6) en configuration pion-disque, le pion étant le composite
et le disque I’acier 100Cr6 [27,28]. Par ailleurs I’axe longitudinal des fibres est perpandiculaire au plan de
glissement. Les conditions expérimentales utilisées sont les suivantes: vitesse de glissement: 100 mm/s,
charge sur le pion: 10N et distance totale de glissement: 1000 m.

Le coefficient de frottement passe de 0.7 pour le nitrure de silicium monolithique 4 0.12 pour le
composite (figure 11 ). Les fibres de carbone ont par conséquent un effet lubrifiant de part teur structure
graphitique. La figure 12 montre que la surface du composite est usée uniformément avec une légére
protubérence des fibres de carbone provenant sans doute d’une relaxation des contraintes. Les débris
d’usures constitués des éléments Fe, Si et C jouent certainement un role important dans le mécanisme
d’usure.

1.00
2 gggj SI3N4 - 100Cr6 Disk
5 070 _ K
& 0.60 <
5 0.50 ]
= 0.40 1 C/Si3N4 - 100Cr6 Disk
2 0.30 "
§ 0.10

0.00 -

0 200 400 600 800 1000

‘Distance de frottement (m)

Figure 11: Evolution du coefficient de frottement pour une céramique monolithique (SkN,) et un composite C/Si;N, contre un
acier 100Cr6 [27].

a) b)
Figure 12: a) et b) Morphologie de surface du composite C/Si;N, aprés frottement {27].
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6. CONCLUSION

Le caractére non-fragile des matériaux composites 4 matrice céramique est lié & 1’aptitude des interfaces
fibre-matrice 2 arréter et a dévier les fissures résultant de la fissuration matricielle. Dans ces conditions le
matériau posséde un comportement mécanique non-linaire qui permet d’atteindre des déformations a la
rupture bien supérieures 4 celles des céramiques monolitiques. Cependant, les propriétés interfaciales sont
influencées par les propriétés des constituants (fibres et matrice). En patticulier 1’élaboration 4 haute
température, et surtout lorsqu’il s’agit d’un frittage en phase liquide, fait apparaitre deux phénoménes
importants: des contraintes thermiques résiduelles dues au difference de coefficient de dilatation entre les
fibres et la matrice et des réactions chimiques entre les fibres et la matrice. :

Nous avons ainsi montré que les propriétés interfaciales d’un composite C/SisN4 peuvent étre
modifiées par le module d’élasticité du renfort et par l’incorporation d’une interphase de 30 nm
d’épaisseur de SiC ou de B4C (déposée par RCVD: Reactive Chemical Vapour Deposition). Le
comportement mécanique recherché, dit endommageable, résulte alors de 1’existence d’un ensemble de
mécanismes qui permettent au composite d’absorber 1’énergie transmise lors de la sollicitation et qui sont:

- multifissuration matricielle,

- décohésion aux interfaces et glissement,

- extraction des fibres.

Selon que la liaison interfaciale est plus ou moins faible, on priviiégie une dissipation d’énergie
par multifissuration matricielle (fibres bas module non revétues) ou par glissement et extraction des fibres
(fibres haut module revétues d’une interphase de SiC ou de B4C déposée par Dép6t chimique réactif en
phase vapeur)

Le composite SiC/SisNs offre une répartition et une intensité des contraintes thermiques
résiduelles favorable pour retarder I’endommagement puisque la matrice est soumise a une contrainte de
compression axiale. En revanche I’incorporation d’une interphase de 200nm de carbone pyrolytique, dont
la structure lamellaire permet aux fissures matricielles d’étre déviées, est indispensable pour éviter une
liaison fibre-matrice forte. Le comportement mécanique est alors endommageable et permet au composite
d’absorber un maximum d’énergie par multifissuration matricielle.

L’utilisation de ces composites en atmosphére oxydante pose le probléme de la sensibilité a
I’oxydation de ’interphase de carbone pyrolytique dans un composite SiC/SisNy et du renfort fibreux dans
le cas d’un composite C/SizN4. Nous avons montré qu’un revétement externe basée sur Iutilisation de
I’oxyde de bore protége les fibres de carbone contre la réaction d’oxydation. Plus précisemment, la
protection jusqu’a 1200°C est assuré par un verre borosilicaté, au-dela c’est une couche oxydée complexe
constituée de silice (8i0;), de silicate d’yttrium (Y28i:07) et d’un verre YSiAlOB qui assure la protection.

Enfin, les propriétés tribologique du composite C/SizN4 ouvre un nouveau champ d’application
pour ces matériaux dont le dévelopment a été exclusivement consacré aux applications thermostrycturales
dans le secteur aéronautique et spatiale.
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