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Introduction générale

Les matériaux composites connaissent un large succés et couvrent un nombre
d’applications de plus en plus important, des produits de grande diffusion aux
composants a haute valeur ajoutée. lls offrent des performances mécaniques, le tout
combiné a de faibles densités. Pour ces raisons, ces matériaux, malgré leur colt de
fabrication élevé, deviennent de plus en plus concurrentiels par rapport aux métaux dans
les industries aérospatiales et aéronautiques. Notamment pour cette derniére, ou a
I’heure actuelle, I'augmentation continue du prix du pétrole rend de plus en plus
essentielle la diminution de la masse des appareils afin d’en augmenter la charge utile

ou d’économiser du carburant.

Malgré tout, le marché des matériaux composites en termes de production ou de chiffre
d’affaires est encore loin de supplanter celui des métaux. L'intérét envers les CMC se
porte essentiellement pour les piéces fonctionnant a haute température en raison de
leurs performances inégalées en fatigue thermomécanique. Ceci est directement lié a
I’association faite entre les fibres, la matrice céramique et I'interphase s’interposant
entre les deux. Principalement centré sur des applications militaires, la transition vers le
marché aéronautique civile impose un temps d’utilisation accru des CMC. La durée de vie
des CMC est limitée en raison de leur faible déformation a rupture qui entraine un
endommagement prématuré du matériau. La présence précoce de fissures matricielles
ouvre autant de portes d’entrée a des environnements agressifs entrainant un fort
abattement des propriétés mécaniques du matériau. Arriver a retarder la fissuration

matricielle devient donc une étape clé de cette transition technologique.

Les travaux de cette thése se sont inscrits dans cette logique, ou pour protéger les fibres
et I'interphase de I'oxydation et de la corrosion, les propriétés de la matrice ont tenté
d’étre modifiées afin de limiter 'endommagement par accroissement de la limite

élastique et ainsi travailler dans un domaine ou I'apparition de fissures est limitée.



Le premier chapitre de ce mémoire est une étude bibliographique décrivant les différents
constituants d’un matériau composite a matrice céramique. Leurs propriétés usuelles

sont également détaillées.

Le deuxiéme chapitre débute par une bibliographie des différentes voies d’élaboration de
nanofibres en carbure de silicium. Une attention particuliére est portée au procédé
Vapeur-Liquide-Solide en condition CVI (Chemical Vapor Infiltration). Les différentes nano-
structures obtenues et I'impact de la présence de nanofibres dans la matrice composite

sur les propriétés mécaniques du matériau sont détaillés.

Le troisiéeme chapitre commence par une bibliographie des méthodes d’élaboration de
composites par imprégnation et pyrolyse de polymére. Il décrit I'utilisation de charges
réactives dans le cadre d’un nouveau procédé d’émoussement des macropores inter-fils
par voie liquide. Les différentes étapes de ce procédé sont détaillées et les
caractéristiques mécaniques des matériaux issus de I'étape d’émoussement des angles

aigus des macropores sont analysées.



CHAPITRE I :

Géneralités sur les matériaux composites
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1. GENERALITES SUR LES COMPOSITES :

Depuis maintenant prés de 60 ans les matériaux composites a matrices céramiques
(CMC) ont été étudiés en vue d’applications dans des domaines tels que I'aérospatiale,
I’aéronautique et le nucléaire [1]. Les composites thermo-structuraux ont évolué au cours
de cette période pour répondre aux demandes de résistances mécaniques et thermiques
de plus en plus élevées dans des environnements de plus en plus agressifs.[2, 3] Leur
bio-compatibilité leur a méme valu d’étre utilisés dans un domaine d’application trés

différent, les biomatériaux [4, 5].

Les premiers CMC étaient composés de fibres et d’'une matrice en carbone [6, 7]. Ces
composites dits C/C ont pour avantages leur |égéreté et leurs excellentes propriétés
thermomécaniques [8, 9, 10], ainsi qu’une bonne résistance a 'ablation [11] et un fort
coefficient de friction a haute température [12, 13]. L’oxydation du carbone est toutefois
rapide dés 450°C, ce qui limite l'utilisation prolongée des composites C/C en
atmosphéres neutres et réductrices. Le caractére sensible a I'oxydation du carbone a
donc favorisé I'émergence de matrices moins réactives vis-a-vis de I’oxygene, notamment
celles a base de carbure de silicium. D’autres carbures (TiC, ZrC... [14, 15, 16]) ou des
nitrures (BN, SisN4...[17, 18, 19]) peuvent également étre employés pour constituer tout
ou partie d’'une matrice non oxyde. Ces matériaux présentent d’autres intéréts, mais ceux
a matrice SiC restent plus courants en raison de leur meilleure résistance a I'oxydation et
de leur plus faible densité (3,21 contre 4,93 pour le TiC et 6,73 pour le ZrC). Il existe
enfin des matrices verres ou vitrocéramiques, a base d’oxydes comme SiO2, B203, Al2Os3,
MgO ou Li20. Ces matrices ont un faible colt d’élaboration mais leur utilisation est plus

limitée en température (<1000°C).

Les matrices, les renforts fibreux et leur interphase, dans le domaine des composites a
hautes performances mécaniques, thermiques et environnementales, n’ont cessé
d’évoluer pour aboutir aux composites actuels. Dans cette étude il a été décidé de se
focaliser sur les composites SiC/SiC ou SiC/MAC (Matrice Auto-Cicatrisante) car ils sont
les plus @ méme de répondre aux défis mécaniques, en matiére de résistance a
I’oxydation mais aussi économiques que représente une future utilisation dans I'aviation
civile [20].
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Leurs principaux avantages sont leur performance a haute température par rapport aux
superalliages et leur caractére non fragile par rapport aux céramiques monolithiques
[21].

Figure 1 : Plug Herakles en CMC en essai chez Airbus

Ceci sera développé dans la suite de ce chapitre, reprenant les éléments constituants un
CMC, les enjeux techniques qui y sont associés et enfin une explication des choix

matériaux et des attentes inhérents a cette étude.

2. CONSTITUANTS D’UN COMPOSITE A MATRICE CERAMIQUE

Un matériau composite est I'association d’au moins deux matériaux non miscibles. Les
composites a matrice céramique et a fibres longues sont des matériaux hétérogenes et
anisotropes. Leur avantage est qu’ils peuvent combiner (i) une tenue mécanique
comparable aux matériaux homogenes (comme par exemple I'acier) et (ii) une faible

masse volumique [1].

lls comportent tous 3 constituants différents :
- Un renfort fibreux
- Une matrice céramigue mono ou multiphasée

- Une interphase
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2.1. L’architecture fibreuse

2.1.1. Les fibres

Généralement deux types de fibres sont utilisés comme renfort pour les matrices en SiC :
les fibres de carbone et les fibres base SiC. Bien qu’elles soient chimiquement
compatibles avec la matrice en SiC, de colts raisonnables et mécaniquement
intéressantes, les fibres de carbone présentent deux désavantages par rapport a celles
en SiC:

- Elles sont généralement anisotropes

- Elles s’oxydent a « basse » température (dés 350°C selon la texture).

Leur coefficient d’expansion thermique est anisotrope et différent de celui du SiC. Il en
résulte une tendance a la création de microfissures matricielles dés I'élaboration du
composite C/SiC. Ceci rend ce type de fibre inadapté a cette étude. Ces microfissures
facilitent I'interaction du renfort fibreux avec I'oxygéne ambiant, ce qui entraine, compte
tenu de l'oxydation active du carbone dés 350°C, une détérioration a «basse »
température du composite. Les fibres SiC présentent une bien meilleure stabilité a
I’oxydation et se dégradent a des températures avoisinant les 1000°C pour les fibres de

premiére génération [30].

La 1¢ére génération de fibre «tissable » en SiC fit réalisée par Yajima et al. [22, 23] et
développée par la société Nippon Carbon. Ce sont des fibres « ex-polymére » obtenues a
partir d’'un précurseur polycarbosilane (PCS), qui contrairement aux premiéres fibres SiC
obtenues par dépdt CVD sur une ame de carbone ou de tungsténe, possédent un
diamétre 10 fois inférieur (environ 10 - 15 ym contre 100 - 140 pm) ce qui les rend apte

a étre tissées.

Les fibres se caractérisent par plusieurs données comme leur titre ou TEX (poids en
gramme d’un ensemble de fils de 1000 m de longueur) et leurs propriétés mécaniques.
Les principales caractéristiques attendues pour une fibre sont :

- Une résistance et une déformation a la rupture les plus élevées possibles

- Une stabilité chimique et thermique

- Une densité la plus faible possible

- Une mise en forme facile
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- Un cout le plus faible possible

Propriétés Nicalon Hi-Nicalon Hi-Nicalon S Tyranno SA
Ret Ox e- e- Ox
Teyzsiiyse 1200 1500 1800 1800
Oxygene (%omass) 11,1 0,5 0,2 0,3
C/Si (atomique) 1.22 1,39 1,05 1,08
Carbone (% mass) 30,4 37,1 30,8 31,3
Silicium (% mass) 58,3 62 4 68,9 67,87
Domaine
duilisation (°C) <1100 <1400 <1500 <1600
Densité 2,55 2,7 3,10 3,05
Cout (€/kg) 800 4000 8000 6500

Tableau 1 : Différentes compositions de fibres [1, 23, 24]

Les fibres choisies pour cette étude sont les Nicalon (NL 207) car elles répondent le
mieux au besoin mécanique et de résistance a I'oxydation avec un colt d’élaboration

accessible [1].

Naslain et al. ont étudié I'oxydation de différentes fibres céramiques couramment
utilisées pour I'élaboration de CMC, dont la fibre Nicalon (Si-C-O) qui a été utilisée pour
ces travaux de thése [26]. Son oxydation fait intervenir d’'une part I'oxydation passive du
SiC pour former de la silice et des oxydes de carbone ; et d’autre part I'oxydation active
du carbone libre contenu dans la fibre. L'oxydation est limitée par la diffusion de
I’'oxygeéne a travers la couche de silice protectrice qui est formée a la surface de la fibre.
Une cinétique d’oxydation de type parabolique peut donc étre observée ; sa constante
suit une loi d’Arrhénius jusqu’a la décomposition de la phase amorphe SiCxOy (Figure 2)
[26].
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Figure 2 : Cinétique de I'oxydation de la fibre Nicalon a différentes températures et

Sous air sec [26].

Lors de cette étude nous avons cherché a développer des matériaux capables de résister
a des milieux extérieurs « agressifs » sur plusieurs milliers d’heure. C’est pour cela que le

renfort fibreux en SiC a été un choix naturel au vu de sa meilleure tenue a I'oxydation.

Mais les propriétés mécaniques et la stabilité chimique des fibres ne sont pas les seules
qualités attendues pour la texture. Leur tissage joue également sur deux domaines en
présentant un défi a la densification matricielle et en créant des CMC mécaniquement

« plus ou moins » anisotropes.

2.1.2. La texture fibreuse :

Les fils sont assemblés pour former des nappes ou des tissus. Un tissu est
constitué (Figure 3) :
- D’une chaine, ensemble de fils paralléles répartis dans un plan suivant la
longueur du tissu
- D’'une trame, ensembles des fils s’entrecroisant avec les fils de chaines

précédents

L’architecture fibreuse a aussi une importance capitale dans la réalisation des

composites car elle présente par sa structure spatiale complexe un défi a la réalisation
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d’une matrice dense et sans défaut. Le tissage de par sa nature, ne présente pas les

mémes espacements inter-fibres.

trame

T

chaine

Figure 3 : Représentation de fils de trame et de chaine dans un tissu 2D

On peut voir dans les différents types de tissage (Figure 4) que I'organisation structurale
de la préforme fibreuse entraine des difficultés pour I'infiltration matricielle. Les tissages

2D ou 3D conduisent a des zones inter-fibres a géométrie variable.

Cette difficulté est encore accrue quand interviennent des renforts de tissage dans |'axe
Z permettant au composite un renfort mécanique dans la troisieme direction en vue

notamment de limiter les phénoménes de délaminage.

Des exemples des différentes géométries et tissages (2D, 3D et 4D) sont présentés

Figure 4.

Multitoile interlock

AIGUILLETAGE AUTRES (4D)

Figure 4 : Quelques textures fibreuses utilisées dans les composites thermostructuraux
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Les textures multi-toiles ont leurs trames présentes dans le plan (x, y) et leur fils de
chaine « plongeant » dans le sens z pour donner un effet 3D a la texture. Cette effet 3D

peut étre obtenu aussi en tressant les fils, en réalisant de l'aiguilletage de texture 2D.

Les textures utilisées dans cette étude sont de type multi-couches. Un exemple de sergé

est visible dans la figure 5.

Chaine

Figure 5 : Schéma de tissage sergé

Sur la texture (Figure 6) on peut observer les types d’irrégularités spatiales générées par
ce type de texture. L'espace inter-fils et la géométrie des fils sont des paramétres trés

variables.

Figure 6 : Micro-Tomographie d’une texture séche

Il est facilement observable sur les différents types de tissage détaillés ci-dessus que la
densification matricielle ne va pas rencontrer les mémes contraintes spatiales dans toute
la préforme. La difficulté est de réaliser une densification homogéne de la préforme, mais
qui elle-méme ne l'est pas, afin de ne pas créer de zone de faiblesse mécanique

entrainant une fissuration prématurée du CMC.

Un autre constituant qui joue un rble prépondérant dans la formation et la propagation
des fissures est : I'interphase. Dans la partie suivante, son rdle sera détaillé et le choix de

I'interphase pour cette étude sera commenté.
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2.2. Le rdle de I'interphase :

L’interphase est présente sous la forme d’'un dépot concentrique autour de la fibre. Elle
est de faible épaisseur (entre 100 et 500 nm généralement) et peut étre formée d’un ou

de plusieurs constituants.

Sa place est prépondérante dans le controle des propriétés du composite, elle va en effet
permettre:

- le transfert de charge entre la fibre et la matrice,

- la déviation des fissures matricielles (fonction de fusible mécanique),

- la limitation des sur-contraintes locales dues aux contraintes résiduelles

d’origine thermique.

Pour cela, sa microstructure doit étre cristalline et lamellaire avec des couches paralléles
a la surface des fibres. De plus, sa liaison avec la matrice et les fibres doit étre adaptée
de facon a permettre la déviation des fissures au sein de l'interphase et non a la surface

des fibres [27].

Figure 7 : exemple de déviation de fissure dans une interphase [27]

L'interphase peut étre soit déposée a la surface des fibres préalablement a la
densification, soit formée in situ par la réaction chimique de constituants élémentaires

du composite lors de I'élaboration.
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(d)

Figure 8 : Exemple de déviation de fissure dans une interphase [27, 53]

Deux types de constituants pour interphases sont majoritairement utilisés, le
pyrocarbone (PyC), interphase choisie dans cette étude, et le nitrure de bore (BN). Le
nitrure de bore est plus intéressant du fait de sa meilleure résistance a I'oxydation que le
pyrocarbone mais il est plus difficile a obtenir sous forme cristallisée. Une autre type
d’interphase est I'interphase multicouche. Le principe est de déposer par CVI pulsée, une
alternance de couches nanométriques (quelques dizaines de nanomeétres) de PyC et de
SiC ou de BN et de SiC [28]. Ces derniéres permettent d'améliorer la tenue
thermomécanique des CMC en atmosphére oxydante en favorisant la multi-déviation des

fissures.

Le comportement mécanique des composites a matrice céramique a renforts fibreux
dépend fortement de l'intensité de la liaison entre fibre et matrice. Celle-ci conditionne

I'aptitude qu’a I'interphase a dévier les fissures matricielles.

On peut référencer de trois facons le type de liaison [fibre / matrice]. Ces trois types de
liaison ont une incidence directe sur le type de comportement du composite. La liaison

peut étre :

- Forte : Si la liaison inter faciale fibre/matrice est trop forte, une fissure se
propageant dans la matrice se propagera de la méme facon dans la fibre sans

consommation importante d’énergie. Ceci aurait pour effet d’occasionner une
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détérioration prématurée du composite. Ce type de matériau posséde un

comportement mécanique fragile.

Faible : Si I'interface fibre matrice est trop faible, les contraintes mécaniques
que subit le composite entrainent une déliaison entre la matrice et la fibre le
long de celle-ci. Ceci a pour conséquence d’empécher le transfert de charge
des fibres vers la matrice et conduit a des matériaux présentant de faible

contrainte a rupture et une courbe de comportement mécanique a plateau.

Systéme intermédiaire : Quand on se trouve dans un systéme ayant une force
de liaison fibre/matrice intermédiaire, le composite présente un
comportement dit pseudo-ductile. La rigidité du matériau diminue
progressivement au cours de la sollicitation mécanique. Ce type de liaison a
I'avantage de permettre au matériau composite d’avoir une contrainte a la
rupture relativement élevée. C’est ce type de liaison qui est recherché pour

I'obtention d’un composite optimal.

L'interphase PyC, est trés sensible a I'oxydation (Figure 9). C’est pour cela que le rble de

la matrice, qui sera explicité dans la partie suivante, et notamment son aptitude a

retarder la fissuration, est prépondérant pour la durée de vie des CMC.

Si0Oz2 C0,CO2

MATRIX|]

_

PYROCARBON

Figure 9: Schéma montrant les principaux phénoménes se produisant durant
I’oxydation d’'un CMC SiC/PyC/SiC : (1) Diffusion du réactif (02) et des produits (CO/CO2)

par la porosité ou des fissures, (2) oxydation active de l'interphase de PyC, (3) (4)
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Formation d’une couche de SiO2 passivante sur les surfaces de la matrice et de la fibre
[29].

2.3. La matrice céramique :

La matrice céramique assure la cohésion du matériau. Elle protége le renfort fibreux du
milieu extérieur et transmet les efforts mécaniques. Chaque fissure matricielle constitue
une porte d’entrée du milieu extérieur jusqu’aux fibres. Gagner en limite élastique, donc
retarder le début de la fissuration matricielle, est une étape clé pour augmenter la durée

de vie des composites a matrice céramique.

Suivant les applications, la matrice peut étre en carbone, en SiC, en MAC (Matrice Auto
Cicatrisante) ou en multicouche séquencé. Pour des applications sur le long terme
(plusieurs milliers d’heures) a moyennes et hautes températures (600 - 1400°C) sous
atmosphére oxydante, les fibres bases SiC et les CMC a matrice SiC ou MAC sont

privilégiés en raison de la sensibilité a I'oxydation du carbone dés 450°C [30].

Dans le cadre des propriétés recherchées pour cette étude, la matrice en SiC est la
mieux adaptée en raison de ses propriétés mécaniques remarquables a haute

température [30] et de la relative « simplicité » de sa réalisation.

L’oxydation sous air sec d’'une matrice monolithique de SiC déposée par CVI donne lieu a

la formation d’une couche de silice protectrice selon une loi parabolique (figure 10) [26].

1000
matrice SiC - CV1 1500°¢

oxygene pur (P=100kPa)

:

600 4

SIO; thickness (mm)

0 10 20 ) 30

' (min)**
Figure 10 : Cinétique de I'oxydation de la matrice SiC-CVI a différentes températures et

Sous air sec [26].
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La formation de cette couche de silice protectrice requiert toutefois une température

suffisante; elle n’apparait pas en quantité significative en dessous de 1000°C.

Une fissuration matricielle prématurée entraine un accés direct a I’'oxygéne de I'air (figure
9) jusqu’a linterphase de PyC. Une fois cette interphase «consommée », la liaison
[fibore/matrice] n’est plus assurée et on obtient une dégradation prématurée du
composite car la matrice, dans ce cas, ne peut plus jouer son rble de répartition des

contraintes mécaniques [30].

Le SiC étant chimiquement et thermodynamiquement compatible avec le carbone et
I'interphase pyrocarbone, comme vu au sous chapitre précédent, étant la plus simple a

déposer, I'interphase PyC s’impose comme le meilleur choix pour cette étude [31].

Pour parvenir a densifier les préformes en réalisant une matrice céramique, deux voies

sont généralement mises en ceuvre : La voie gazeuse et la voie liquide.

2.3.1. La voie gazeuse:

Le dépdt se fait sur les fibres revétues d’une interphase par dépot chimique a partir de
précurseurs gazeux. Le SiC peut étre obtenu a partir de plusieurs précurseurs mais le

plus fréquent est le méthyltrichlorosilane (MTS) dilué avec de I’hydrogéne [32, 33].

Le principal intérét de cette méthode est que la température d’obtention du dépodt
céramique est dans le domaine de stabilité thermique de la préforme fibreuse, ce qui
permet de préserver au mieux les fibres pendant la réalisation de la matrice. Son
principal désavantage est la création d’'un dépot préférentiel en bord de préforme par
rapport au cceur. En effet les espéces gazeuses en diffusant plus lentement vers
I'intérieur de la préforme vont réagir et s’appauvrir en cours de route et conduire a un
dépot plus important en surface de matériau qu’a cceur. Ceci se traduit par une porosité
résiduelle relativement importante (~10-15 %) subsistant in fine lorsque les pores

d’entrée sont obstrués et ceci malgré des écroltages destinés a rétablir le flux de

matiére vers le centre des piéces a densifier [50].

22



Le choix des conditions opératoires est donc capital pour orienter le systéme vers une
densification a coeur la plus importante possible. De nombreuses méthodes de dépdt CVI
ont été développées pour améliorer la densification de ce genre de matériau, mais la
plus utilisée pour la densification de préformes, en particulier des composites SiC/SiC,

est I'l-CVI (Isothermal-lsobaric CVI) [28].
i) Principe général de la CVD / CVI :

Le Dépot ou Infiltration Chimigque en phase Vapeur (CVD / CVI) est un procédé qui permet
de réaliser un dépdt a partir de précurseurs gazeux sur un substrat chauffé. Le substrat
est placé a l'intérieur d’un réacteur dans lequel certains gaz sont transportés. Le principe
fondamental en est qu’une réaction chimique se produit entre les différents gaz sources.
Le produit de la réaction est un matériau solide qui se dépose sur toutes les surfaces

chaudes a l'intérieur du réacteur.

Il existe de nombreuses variantes de la méthode CVD / CVI. Le Dépot Chimique en phase
Vapeur a basse pression (I-CVI) en est le systéeme le plus simple (figure 11). Le procédé I-
CVI permet de réaliser des strates en composite avec une excellente uniformité
d’épaisseur et de caractéristiques mécaniques [28, 33].
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Figure 11 : Diagramme schématique du procédé I-CVI [33]
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Pour maitriser le dépot CVI, qui est d’'une grande pureté, il est nécessaire de contrbler sa
microstructure en jouant sur les différents paramétres expérimentaux : composition de la
phase gazeuse, température, pression, débit des gaz et géométrie de la préforme. La

décomposition d’alcanes permet par exemple de déposer du carbone, le MTS du SiC. Des
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mélanges gazeux plus complexes permettent de déposer du SisNs4, BN, B4aC ou encore
AL203 [52, 34 - 36].

Différentes densifications matricielles ont été utilisées lors de cette étude : le SiC et la
MAC. La MAC est une variante de la matrice SiC, elle se compose de matrices

multicouches dites auto-cicatrisantes.

=

Figure 12 : Micrographie électronique de la section transverse d’'un composite

unidirectionnel a matrice multiséquencée [37].

Leur but est d’améliorer la protection contre I'oxydation des composites SiC/SiC et
augmenter ainsi leur durée de vie en atmosphére oxydante [37, 38]. L’approche utilisée
est (i) de mieux contrOler la propagation des fissures au sein de la matrice lorsque le
matériau est sous contrainte et (ii) de se servir d'oxydes fondus formés in situ par

oxydation pour obtenir un phénomeéne de cicatrisation des fissures.

Ces matrices se composent d’une alternance de couches céramiques et de matériaux
capables de jouer le role de fusible mécanique. Lors de la mise sous contrainte du
matériau, des micro fissures apparaissent le long des couches céramiques de surface
puis sont déviées par le fusible mécanique dans les couches inférieures. Lors de
I'oxydation du matériau, I'oxygéne n’a plus un accés direct a I'interphase ni aux fibres
[37].
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Figure 13 : Schéma de l'ouverture des fissures sous charge et du processus de

cicatrisation dans: a) un composite a matrice multicouche b) un composite a matrice

monocouche [37]

i) Le dép6t en phase gazeuse :

Les réactions chimiques devant étre activées, le substrat est chauffé, a une température

généralement inférieure a la température de fusion ou de décomposition du matériau a

déposer.

Les principales étapes du dépot CVI peuvent ainsi se résumer :

1) Transport par convection forcée du mélange gazeux introduit dans le réacteur vers

la zone chaude ou se trouve le substrat (poreux)

2) Elévation de la température du mélange gazeux entrainant la décomposition du

précurseur et la formation d’intermédiaires réactionnels
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3) Transport par convection et par diffusion des espéces intermédiaires dans la

porosité du substrat

4) Réactions chimiques hétérogenes de ces espéeces au contact du substrat faisant
intervenir : (i) 'adsorption des espéces réactives (ii) les réactions de surface entre
espéces adsorbées et des espéces présentes dans la phase gazeuse (iii)

désorption des espéces adsorbées et en particulier des produits de réaction

5) Transport par diffusion des espéces n’ayant pas réagi et des produits de réaction
gazeux par diffusion a travers la couche limite puis par convection forcée vers la

sortie du réacteur
Pour mattriser le dépot CVI il est donc nécessaire de maitriser les différents paramétres
physiques et thermodynamiques afin d’orienter au mieux les réactions physicochimiques

complexes qui se mettent en place au niveau de la préforme.

La figure 14 présente un appareil de dépdt chimique en phase gazeuse :

MTS +H
C;Hy 2
__*.__
thermocouple —

mas

flow
meter
H,

@

pump

liquid nitrogen
traps

Figure 14 : Schéma d’un montage CVD / CVI [49]
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Pour tous les différents types de croissance de SiC (surfacique ou 1D) qui ont été réalisés
lors de cette étude, les précurseurs qui ont été choisis sont le MTS comme source de

carbone et de silicium et I’lhydrogéne comme gaz vecteur.

La décomposition du MTS pour former un dépot de SiC peut étre résumée suivant la
réaction globale ci-dessous bien que les mécanismes réactionnels et les lois cinétiques

soient en réalité beaucoup plus complexes :

CHsSiCls = SiC + 3 HCI

Ceci étant un condensé des 2 étapes principales suivantes :

(1) la décomposition en phase homogéne du MTS : CH3SiCls + Ho => CHa4 + SiClz +
HCI
et
(i1) la réaction hétérogene de dépdt : SiCl + CH4 => SiC + Hy + 2 HCI

La croissance de SiC, sous forme de dépdt continu ou de nanofibre, peut se former dans
le méme environnement réactionnel (MTS + Ha. La différence se situe au niveau de
I'interface de réaction qui n’est plus la surface de I’échantillon mais une bille de métal en

fusion qui sert de catalyseur de réaction [procédé de type VLS (Vapeur-Liquide-Solide)].

Dans un cas, la réaction se passe au niveau de la surface des fibres comme vu
précédemment. Dans le second cas, la bille de catalyseur sert d’interface préférentielle,
ou aprés une réaction de surface, le silicium et le carbone se dissolvent dans le métal en
fusion, cristallisent et enfin croissent de facon unidirectionnelle. Une compétition

réactionnelle a lieu entre [MTS-catalyseur métallique] et [MTS-support].
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[Bibliographie détaillée au Chapitre 2 : Croissance de SiC-NF]
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Figure 15 : Image MEB d’une croissance de nanofibre de SiC obtenue au LCTS

2.3.2. La voie liquide

Deux méthodes d’'imprégnation liquide sont régulierement associées a la densification de
préformes par une matrice céramique : l'imprégnation PIP (Polymer Impregnation
Pyrolysis) et I'imprégnation par le silicium liquide dite « Melt infiltration » (MI) (s’il n’y a
pas de réaction avec le silicium, ou «Reactive Melt Infiltration» (RMI) dans le cas

contraire).

i) La voie Ml ou RMI :

Préimprégné

= n

: Revétement P >
Bobine Imprégnation < S
de fil des fibres par Ia barbotine Empilement

> —» Imprégnation
par le silicium

Coulage d'une barbotine

g‘\ /N g @
< & P — Lot

Bobme Tissus Prefonne Revétement Imp[egn.auon
des fibres par la barbotine

Figure 16 : Schéma d’imprégnation par le silicium fondu breveté par General Electric
[39]
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Deux voies d’imprégnation au silicium fondu ont, par exemple, étaient développées par
General Electrics (GE) : la voie "prepeg" (pré-imprégné) et la voie "slurry cast" (coulage
d'une barbotine) [54].

La voie "prepreg" (Figure 16) peut se résumer aux étapes suivantes : les méches de Hi-
Nicalon S sont préalablement recouvertes par un dépoét d'une interphase de nitrure de
bore dopé ou non au silicium puis d'une couche de SiC. Elles sont ensuite, dans un
second temps, imprégnées par une barbotine contenant du SiC, des particules de
carbone, des liants organiques et un solvant. Enfin pour étre prétes a tisser, elles sont
bobinées autour d'un mandrin. Aprés séchage, les méches sont coupées puis étalées et
comprimées pour former une préforme poreuse. A ce stade la préforme peut étre
découpée selon la géométrie finale désirée. L'infiltration par le silicium liquide (Figure
16), suivant un des différents procédés mis au point par G.E., a lieu aprés une étape

intermédiaire a 500°C permettant la décomposition des produits organiques en carbone.

La seconde voie dite "slurry cast" (Figure 16) differe de la précédente du fait que les
fibres sont d'abord tissées ou tressées puis compactées pour former une préforme
fibreuse. Une interphase identique a la précédente [BN ou BN(Si) + SiC] est déposée par
CVI. La préforme ainsi consolidée est imprégnée par la méme barbotine que

précédemment puis densifiée par le silicium liquide.

La RMI n’a pas été retenue pour cette étude car elle nécessite une température de mise
en ceuvre (>1410°C: Température de fusion du silicium) supérieure au domaine
d’utilisation des fibres Nicalon (Tableau 1). C’est pour cela que GE utilise des fibres Hi-

Nicalon-S pour ses travaux sur la RMI.

i) La voie PIP :

La technique de densification par imprégnation et pyrolyse d’'un polymére (PIP : Polymer
Infiltration and Pyrolysis) consiste a faire pénétrer un précurseur polymeére liquide ou en
solution dans une préforme fibreuse, puis a le transformer en céramique par pyrolyse
(40, 41].



Elle peut se décomposer en trois étapes :
- 1. imprégnation du précurseur dans la préforme ;
- 2. réticulation in situ du précurseur ;

- 3. pyrolyse conduisant a la matrice céramique.

Ces opérations peuvent étre répétées jusqu’a obtention de la densification désirée. En
effet, en raison d’un retrait volumique important durant la pyrolyse du précurseur, de
nombreux cycles [imprégnation / pyrolyse] sont nécessaires pour obtenir une porosité

résiduelle du méme niveau que celle des matériaux densifiés par CVI [42, 43].

Différentes techniques peuvent étre employées pour faire pénétrer la résine
précéramique dans la préforme. Un bon mouillage de la préforme par la résine est

indispensable pour faire pénétrer un maximum de matiére et rendre cette étape efficace.

Les plus employées sont I'imprégnation sous pression réduite, qui consiste a réaliser un
vide primaire dans une enceinte contenant I'échantillon immergé dans la résine; et le
procédé RTM (Resin Transfer Molding) ou la résine est injectée sous pression dans une

préforme placée dans un moule [1].

Température(°C) Rendement
Type de Précurseurs Produit

/ Atmosphere massique

950/ Ar SiC

méthylsilane

methylsiloxane 1000 / He Si0,Cy 0,85
silaéthyleéne 1200 / N, SiC 0,87
méthylsilazane 800 / NH; Si3N4 0,85
Borosilazane 1000 / Ar BN / SisNy4 0,90

Tableau 2 : Quelques polyméres précéramiques et le produit de leur pyrolyse [44]

Malgré un rendement massique intéressant (Tableau 2) et un protocole de mise en
oeuvre trés simple comparé aux autres principaux procédés, les précurseurs
précéramiques sont limités, pour des applications de densification matricielle, par un

phénoméne de retrait trés important et une augmentation marquée de la porosité lors de
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la conversion polymére-céramique. Par exemple, la densité augmente d’un facteur 2 ou 3
du précurseur (1g/cm3) a la céramique (SiO2: 2.2 - 2.6 g/cm3, SisN4 and SiC: 3.0 - 3.2

g/cms3) avec un retrait volumique pouvant excéder les 50% [45].

Figure 17 : Micrographie électronique de la section transverse d’un composite SiC/SiCN
obtenu aprés 5 cycles PIP effectués avec un polysilazane sur une préforme en fibres Hi-
Nicalon S [42].

La figure 17 illustre les difficultés a obtenir une matrice monobloc méme aprées plusieurs
cycles PIP. Le principal inconvénient de cette technique est le retrait volumique du
précurseur lors de la pyrolyse, qui laisse une porosité importante et un matériau trés pré-

fissuré.

Pour limiter le phénoméne de retrait il est possible de rajouter des charges aux
précurseurs. Mais l'augmentation de la viscosité du mélange réduit I'efficacité de
I'imprégnation. Ces charges peuvent étre inertes (SiC, SisN4, B4C,...) ou réactives (Al, Ti,
...). Mélangées au précurseur, ces charges réactives sont destinées a réagir pendant la
pyrolyse pour former de nouvelles phases avec un accroissement de volume, afin de

compenser le retrait volumique du précurseur lors de la pyrolyse.

[Bibliographie détaillée au Chapitre 3: Emoussement des macropores matriciels

résiduels]
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Les composites a matrice fragile sont une combinaison de matériaux fragiles (fibres et
matrice), qui combinés forment un matériau qui n'est plus fragile, mais est plutdt tolérant

aux dommages [46]. Dans la partie suivante le comportement des composites SiC/SiC et

SiC/MAC, en particulier, sera explicité.

3. COMPORTEMENT MECANIQUE DES CMC

Les SiC/SiC sont des matériaux élastiques endommageables qui présentent plusieurs
domaines de comportement consécutifs. Il s’agit d’une succession de domaines linéaires

et non linéaires.[46] On peut estimer trois domaines explicitant le comportement

mécanique de ces matériaux (Figure 18) :

Contrainte

Déformation

Figure 18 : Schéma représentant I'impact des fibres, de l'interphase et de la matrice
sur le comportement [Contrainte / Déformation] d’'un composite SiC / SiC ou Em, Efet E¢

sont le module de |la matrice, des fibres et du composite et t la contrainte de cisaillement

limite de l'interphase.
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Premier domaine [A-B] : Il est linéaire. Le comportement du CMC est purement
élastique. Les défauts originels présents dans le composite ne croissent pas sous I'effet
du chargement. Aucune fissuration n’est générée ou augmentée lors de cette phase. La
limite élastique en déformation est de I'ordre de 0,05%. Les déformations des fibres et

de la matrice sont égales.

Deuxiéeme domaine [BC] ou [BE]: Il s’agit d’'un domaine non linéaire, les
déformations sont plus grandes que dans le domaine élastique. Ce changement de
comportement du CMC est induit par la multi-fissuration matricielle (Figure 18) pour le
composite présentant une faible déformation a rupture [BC] ou forte déformation a
rupture [BE]. Lorsque la déformation augmente, la multifissuration matricielle engendre
un report progressif des efforts sur les fils longitudinaux. Lorsque la matrice atteint un
état saturé de fissuration (C) ou (E), le comportement du composite redevient linéaire
(domaine Ill) et la tenue du composite est assurée par les fibres longitudinales. Le

gradient de contrainte qui s’installe le long des fibres est dépendant d’'une propriété
mécanique de linterphase: T ou contrainte de cisaillement limite, inférieure a la

contrainte de cisaillement de la matrice. Si la matrice posséde des défauts de sévérité
variable la multi-fissuration ne se produira pas a contrainte constante. La courbe de

comportement suivra plutét le trajet [A-B-E-D].

Troisieme domaine [C-D] ou [E-D] : le module est plus faible que dans le premier
car la participation de la matrice a la reprise des efforts est quasi nulle. La décohésion
entre les fibres et la matrice est suffisamment importante pour que la charge ne puisse
plus étre transmise a la matrice. Le module du composite est étroitement lié a celui des

fibres longitudinales.

La rupture ultime des fibres composites peut se produire de deux fagons, de maniére
fragile par une rupture quasi-simultanée de toutes les fibres ou de maniére progressive

avec une extraction progressive des fibres de leur gaine matricielle.
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Figure 19 : Processus d’endommagement de la matrice dans un composite 2D-SiC/SiC
au cours d'un essai de traction uni axiale uniforme a déformation imposée dans la

direction des fils longitudinaux [47]

Ces trois domaines de comportement sont liés a un mode d’endommagement par multi-
fissuration qui se compose de mécanismes chronologiques et séquentiels propres a
chaque domaine (Figure 18). Ces mécanismes s’activent successivement au fur et a

mesure que la déformation augmente.

[A-B] e <0,05% Domaine Elastique
Fissuration au niveau de la
[B-C]et[B-E] 0,05<e<0,15%
matrice interfils
Fissuration des la matrice
[C-D] et [E- D] 0,15<e<0,35%
des fils transversaux
Fissuration des la matrice
[D-..] 0,35% <e
des fils longitudinaux

Tableau 3 : Différents domaines de la fissuration d’'un CMC SiC / SiC en fonction de la

déformation appliquée [47, 48]

Le premier mode de fissuration du matériau intervient aux niveaux de la matrice inter-fils.
La fissuration se transmet ensuite au niveau de la matrice des fils transverses puis
longitudinaux. Pour retarder le début de la fissuration et donc augmenter la limite
élastique de ce type de composite, il faut donc repousser le premier mode de fissuration,

c’est a dire la fissuration inter-fils.
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4. CONCLUSION DU CHAPITRE 1

Les propriétés thermiques et mécaniques permettent aux CMC d’étre des matériaux de
choix en aéronautique. Dans un premier temps les CMC ont été obtenus en associant
des fibres et une matrice de carbone. Malgré des propriétés mécaniques stables jusqu’a
trés haute température, le comportement a l'oxydation du carbone a conduit a la
recherche d’une autre matrice dans un premier temps et d’un renfort fibreux dans un
autre temps pour suppléer le carbone en milieu fortement oxydant. Le choix s’est porté
sur le carbure de silicium. En effet, I'utilisation du carbure de silicium pour le renfort
fibreux et la matrice permet d’allier propriétés mécaniques et résistance a I’'oxydation

d’un trés bon niveau.

C’est pour ces deux raisons qu’il a été décidé lors de ces travaux sur les composites a
matrice céramique d’opter pour un renfort fibreux et une matrice en carbure de silicium
ou MAC. Ce matériau, dans une gamme de prix accessible pour des applications en
aéronautique et aérospatial, permet de donner des garanties en matiére de résistance a

un environnement agressif et en matiére de résistance mécanique.

Ce travail sur I'amélioration de la durée de vie des SiC/SiC afin d’envisager une
utilisation accrue de ceux-ci en aéronautique. Pour ce faire, deux voies d’étude ont été
mises en ceuvre. La premiére a porté sur l'introduction de SiC-NF a l'intérieur de la
préforme fibreuse et la deuxiéme sur 'émoussement des macropores résiduels inter-fils.
L’objectif étant pour la premiére voie de tenter de limiter la germination des grains de SiC
et de favoriser la croissance matricielle dans des zones peu accessibles par CVI
(croisements inter-fils, ...) et d’autre part pour la deuxiéme voie, de limiter au maximum la
présence d’angles saillants aux niveaux des macropores, avec a chaque fois comme
objectif 'augmentation de la limite élastique du composite en retardant son premier

mode d’endommagement et d’en augmenter par voie de conséquence la durée de vie.
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CHAPITRE 2 :
Création d’un réseau de Nano

Fibres de carbure de silicium
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1. LES NANO FIBRES SIC

1.1. Introduction aux Nano Fibres (NF):

Les nanostructures sont des structures qui ont au moins une de leurs dimensions
comprise entre 1 et 100 nm. Les nano fibres se définissent donc géométriquement
exactement de la méme fagon que les fibres dites classiques mais a une échelle et une
structure différentes. Elles ont seulement pour particularité d’avoir un diamétre inférieur
a 100 nm. Les nano structures en général, ont recu un grand intérét de la part de la
communauté scientifique en raison de propriétés physiques et chimiques supérieures a
leur homologue de taille « macro ». La découverte des nanotubes de carbone par lijima en
1991 [1] a ouvert de nouvelles perspectives de recherches dans le domaine des
matériaux en permettant d'insérer des matériaux nano dans des objets de taille macro

pour en améliorer les propriétés.

() SWNT (d) MWNT

Figure 1 : Représentations schématiques de fulleréne (a, b) et de Nano Tube de
Carbone mono (¢) et multi parois (d).

Les nano-fibres de carbure de silicium (SiC-NF) comme la globalité des nano fibres
présentent des propriétés physiques trés intéressantes comme par exemple une
résistance a la flexion de 54 GPa et un Module de Young pouvant atteindre 650 GPa [2]
(a titre de comparaison, le module de Young est de 190 et 400 GPa respectivement pour
les fibres Nicalon et High-Nicalon S). Leur diamétre est de I'ordre de 50 nm et leur

longueur peut atteindre 100 um [3].



Les nano objets du fait de leur taille (100 000 fois plus petites que celles des cellules
humaines moyennes) apportent, par rapport aux mémes objets de dimension supérieure,

de nouveaux risques sanitaires.

[Les précautions de manipulation liées a ces matériaux sont développées

a I’annexe 1]

1.2. Intéréts des NF

En réduisant la taille des grains, on peut espérer diminuer la taille des défauts et ainsi
augmenter la résistance a la rupture. Le réseau de NF a l'intérieur de la préforme joue le
role d’obstacle physique a la croissance des grains de SiC. La structure gagne ainsi, de
facon fractale, une nouvelle dimension en créant une structure dans la structure. Ceci se

rapproche du systéme des tendons observables dans le corps humain.

o0s

tendon

fibre musculaire—!

- —

filaments == fibrilles

Figure 2 : Observations de 'organisation en sous-ensemble des tendons humains

Depuis la découverte des nano tubes de carbone, de nombreuses autres structures de
croissance préférentielle 1D ont été découvertes. En dehors des nanotubes de carbone,
des nanostructures unidirectionnelles en WS2 [4], CS2 [4], MoS2 [5], BN [6], BC2N [7], AIN



[8], GaN [9], SisN4 [10] Si [11],... et des carbures de nano tubes et nano fibres ont été

synthétisés.

Lors de cette thése, les travaux de recherche ont été centrés sur les nano fibres en
carbure de silicium. En effet, I'objectif est d’étudier sur le modéle des tendons humains
I'effet de I'ajout d’'une texture nanométrique dans une préforme fibreuse. Les fibres de la
préforme étant des fibres en carbure de silicium, nous avons essayé de reproduire une

structure de NF la plus proche possible de leur composition.

NF recouverte de PyC
une fibre SiC/PyC

Figure 3 (a) et (b) : Schéma de I'addition de NF de SiC recouverts de PyC sur une
préforme SiC/PyC

En diminuant la taille de grain de la matrice, une augmentation de la limite élastique est
attendue comme le prévoit, jusqu a une taille limite, la loi de Hall et Petch, introduite

pour les métaux et transposable aux céramiques.

-

~
O’f = UC' +T
Vd

oc est la contrainte a la limite élastique, 0q est la contrainte (en GPa) de friction

nécessaire au déplacement de dislocations, k est la constante ou encore la pente de Hall

et Petch et d est la taille moyenne d’un grain.



Effet Hall & Petch
Inverse

Effet Hall & Petch

~10-20nm Grain size

Figure 4 : Exemple de I'’évolution de la limite élastique en fonction de la taille des grains
de SiC [12]

Des travaux antérieurs ont montré une stabilité de la valeur du module de Young et une
augmentation de la limite élastique du matériau lorsque la taille des grains diminuait [13

- 15].

De plus les travaux de G. He, sur les verres métalliques, ont montré que l'incorporation
de nanostructures peut jouer un rble trés favorable sur les propriétés mécaniques des
composites. G. He et son équipe ont réalisé un matériau base titane ayant un réseau de

dendrites de titane (Figure 5) [16].

Figure 5 : Cliché MEB en mode rétrodiffusion d’'une matrice composite présentant des

dendrites de Ti-B (Ta, Sn) formées in situ [17]
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Dans ce matériau, les bandes de cisaillement sont trés localisées et limitées aux régions
inter-dendritiques. La déformation se produit sous forme de bandes de cisaillement dans
la matrice et par des dislocations dans les dendrites. L'instabilité mécanique du matériau
est retardée par l'interaction des dendrites avec les bandes de cisaillement. La haute
résistance du composite est attribuable a la matrice nanostructurée avec les dendrites

agissant comme des obstacles limitant la déformation.

Figure 6 : Cliché MEB d’une zone sollicitée mécaniquement.

Sur le cliché, les petites fleches montrent les branches des dendrites et les grandes
fleches présentent les bandes de cisaillement obstruées par des dendrites [16].

Les motifs caractéristiques en forme de craquelures dans la zone inter-dendritique de la
surface de rupture indiquent que les bandes de cisaillement ont connu une déformation

importante avant la rupture.

L'objectif de réaliser une croissance de nanostructure a l'intérieur de la matrice du
composite devrait permettre a la fois une augmentation de la limite élastique en jouant
sur la diminution de la taille des grains de SiC [18 - 20] et au réseau de jouer le rble
d’obstacle a la fissuration. L'objectif est de transposer aux céramiques les résultats
observés sur les verres métalliques [16, 17]. De plus, comme il a été vu au chapitre 1 la
croissance de la matrice CVI se fait par un dépdt surfacique, la présence de SiC-NF dans
des zones difficilement densifiables permettrait d’avoir une base de croissance pour

diminuer la forte porosité inhérente a ce type de densification.

11



2. DIFFERENTS MOYENS DE CROISSANCE DE NF

Pour réaliser la croissance de NF de nombreuses voies d’élaboration sont aujourd’hui
utilisées aussi bien en recherche que dans l'industrie. Il sera détaillé dans un premier
temps les principales d’entre elles. Par la suite, les raisons qui ont conduit a orienter
cette étude vers la croissance de nano fibres selon le procédé Vapeur-Liquide-Solide
(VLS) dans des conditions de Chemical Vapor Infiltration (CVI) seront développées et le

procédé sera expliqué.

Le mode de croissance recherché doit remplir au mieux les conditions suivantes :

- Ne pas altérer les fibres (en utilisant par exemple une température de croissance
trop élevée) : la majorité de la contrainte mécanique soumise au matériau est
supportée par la préforme fibreuse. Il est donc important de ne pas venir

endommager cette structure.

- Permettre une croissance homogéne a l'intérieur de la préforme fibreuse: en
introduisant des SiC-NF dans la préforme, la surface spécifique favorable a la
future infiltration CVI en est augmentée. Si la croissance de nano-fibres se produit
majoritairement en surface, le risque de voir la matrice non infiltrée correctement

a cceur en serait tout autant augmenté.
- Réaliser un réseau de SiC-NF dense : pour présenter un réseau d’obstacle de
croissance important et limiter la taille des grains de SiC comme vu en

introduction de ce chapitre

- Obtenir des SiC-NF de longueur suffisante pour combler tout ou partie de I'espace

inter-fils

- Etre transposable a I'industrie

Dans la littérature, les procédés de croissance des NF respectant au mieux les

contraintes énoncées précédemment sont présentés dans la partie suivante.

12



2.1. Croissance en « une étape » dans un réacteur CVD :

Des SiC-NF peuvent étre synthétisées a partir d’'une source solide de silicium et de
carbone placée dans un réacteur contenant un filament chauffé a haute température.
Les NF peuvent avoir une enveloppe de Carbone [21], de SiO2 [22] ou de BN [23]. Il est
possible par cette voie d’élaboration, outre une croissance unidirectionnelle « classique »,
de réaliser des NF organisées en réseau [24], en un empilement de cones [25] ou de

dimensions macroscopiques [30].

Figure 7 : Clichés MEB montrant différentes croissances de SiC-NF a) organisés en
réseau [24] b) comme un empilement de cones [25] et ¢) de taille macroscopique [26]

D’aprés le protocole mis en ceuvre par Zhou et ses collaborateurs, les sources de silicium
et de carbone sont apportées par un mélange compacté équimolaire de poudre de
silicium [diamétre moyen 5 um, pureté de 97,5 %] contenant des impuretés constituées
de Ni, Al, Ca, Cr, Fe et Co, et de poudre de graphite [taille de grain moyen de 30 ym]. Les
différentes impuretés métalliques qui se retrouvent dans le silicium vont jouer le role de
catalyseur de croissance. Le mélange des poudres est une étape clé de ce procédé car la
bonne homogénéité de la préparation est nécessaire pour obtenir un haut rendement de

la réaction de croissance [27].

Le mélange compacté est ensuite placé proche de filaments de tungsténe chauffés a
plus de 2000°C dans un réacteur CVD. Le réacteur est maintenu a une pression de 150
mbar et est balayé par un courant d’hydrogéne de trés haute pureté afin d’éviter toute
réaction parasite. L’hydrogéne réagit avec les poudres pour former des produits de

réaction gazeux tels que SiHx, CHx ou des molécules organo-siliciées qui vont a leur tour

13



réagir et engendrer un début de nucléation a partir des impuretés de Nickel utilisé
comme catalyseur, suivi d’'une croissance de SiC-NF sur une plaque en silicium. Le temps
de croissance est relativement court. Deux heures, par exemple, suffisent pour obtenir

des SiC-NF de plusieurs um de longueur et d’environ 10-30 nm de diamétre.

Suivant le méme principe de mélange de poudres, il est également possible d’obtenir
une croissance de SiC-NF sous une autre atmosphére que I’hydrogéne. Le milieu
réactionnel contient des poudres de Si seul ou un mélange Si-SiO2, le graphite se
trouvant sous forme de poudre, de barre ou méme de creuset. Différents mécanismes
réactionnels rentrent en jeu dans la formation des SiC-NF [29 - 31]. La 1¢* étape

implique toujours la formation d’un oxyde par oxydation directe du silicium ou du

carbone :
2 Siis) + 02 (¢ — 2 SiOg) (1) [28]
2 Cis) + 02 (g = 2 COy) (2) [28]

En partant d’'un mélange de poudre de Si et de SiO2, il y a formation, a partir de 1300°C

de SiO) suivant la réaction :

Si+Si02  => 2SOy (3)

Le SiO et CO gazeux sont formés comme explicité dans les réactions (1), (2) ou (3). Dans

un deuxiéme temps ces oxydes réagissent avec les poudres de graphite, de silicium ou

ensemble pour former les SiC-NF (Réaction 4, 5 ou 6).

SiOg + 2 Cs) = SiC) + CO(g) (4) [28, 29]
3 Sii) + 2 COlg — 2 SiCe) + SiOas) (5) [29, 31]
SiO(g + COg — SiCs) + O2g) (6) [30]
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Figure 8 : Image MET de SiC-NF en 2000 obtenues par Zhou, Wang et al. [27]

L’avantage de ce mode de croissance des SiC-NF est qu’il se déroule en une seule étape
et qu’il n'est pas nécessaire de déposer le catalyseur. Celui-ci est directement contenu
dans les précurseurs (dans la poudre de silicium). A un niveau industriel, il est difficile de
travailler avec des gaz ultra purs et d’avoir un filament chauffé a 2000 °C dans un
réacteur de gros volume. De plus la longueur des SiC-NF est relativement faible
(seulement quelques pm) ou alors il faut faire appel a des intermédiaires catalytiques
difficiles a contrbler pour la maitrise de la croissance [30]. Ceci rend cette méthode
plutdt adaptée a la réalisation de dépdbt en surface et non a coeur d’un échantillon ayant

des géométries complexes.

Figure 9: Image MEB de la croissance de SiC-NF obtenues par la méthode « 1 étape »
[27]
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2.2. Obtention SiC-NF a partir de « nanotubes de carbone (NTC) »

Il est possible d’obtenir des SiC-NF en utilisant des nano tubes (NTC) de carbone comme
support. Chiu et al. [32] ont obtenu des SiC-NF en faisant réagir du SiO gazeux sur des

NTC (Figure 11) selon la réaction suivante :

SiO g+ Cintey  => SiCir + CO (g (7)

Il se base sur le méme type d’interaction qu’au sous-chapitre précédent mais a comme
principal avantage que le produit de réaction conserve la forme des NTC initiaux. Le
monoxyde de silicium gazeux est obtenu par réaction d’un mélange équimolaire de silice
et de silicium porté a 1300°C sous argon purifié. Dans un creuset sont disposés au fond

le mélange générateur de SiO(g) et au-dessus un feutre de NTC (Figure 10).

" A

Figure 10 :Image des SiC-NF produite par Chiu et al. dans un creuset en alumine [32]

Aprés la réaction, il se trouve dans le creuset : des SiC-NF en haut et milieu du creuset,
des SiC-NF et des SiO>-NF en bas du creuset avec des NTC résiduels n’ayant que

partiellement ou pas réagi avec le SiO gazeux.

50 nm
| S——

Figure 11 : Image a) MEB et b) MET de SiC-NF synthétisées dans un creuset a
1300°C [32]
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Les SiC-NF ont un diamétre sensiblement équivalent a celui des NTC dont elles sont
issues, c'est a dire entre 20 et 70 nm. |l se produit des variations de géométrie entre le
NTC initial et la SiC-NF formée. Ceci est di a 2 réactions additionnelles qui entrent en
compétition avec celle menant a la formation directe des SiC-NF.

Elles peuvent étre résumées de la facon suivante :

SiO@ + 3CO => SiCnr + 2 CO2 (g (8)

Les SiO et CO gazeux, issus des réactions (1, 2), réagissent et commencent une réaction

de croissance épitaxiale qui tend a augmenter le diamétre des SiC-NF par rapport au
NTC.

Cw + CO2¢ => 2CO g, 9)

La réaction (9) a pour effet de diminuer le diamétre et la taille des NTC.

CNT

Step 3
StEP 1 xided Fo-Ni P2 A
! Step 2 . CNT formation
Impregnation catalyst Fe-Ni catalyst
Formation of and oxidation Si0, Reduction Ar/H,/C,H,

T :{> l:(> :{> iy
ST sabsmad, i Ar/H, S 650 °C

Step 4

/ Formation of SiC
Ar

Step s Si(g) + SiOy, — 28i0y,
(a reactive gas generation)

Purification of /!
SiC nanowire /" Si0yy) + 2Ccnr, (5) = SiCs) + COyy,y
(SiC nanowires formation)

**CO,q) + Cont, (5 = 2C0y, + (CNT cutting)

Formation of
SiC nanowires

(4
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Figure 12 : Schéma de la croissance de SiC-NF obtenue a partir de NTC [33]

Cette méthode d’élaboration de SiC-NF est intéressante, car les NTC sont facilement
obtenus industriellement mais il est difficile d’envisager une répartition homogéne des
NF dans une préforme tissée de type multi-satin au vu des contraintes géométriques de

ce types de préforme. [Voir Chapitre 1 - Texture 3D]
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2.3. La croissance catalysée des SiC-NF en condition CVI a « partir
d’un film métallique »

La croissance de SiC-NF peut étre obtenue par dépdt chimique a partir d'un
organométallique ou MOCVD (Metal-Organic Chemical Vapor Deposition) en utilisant
comme précurseurs du Dichlorométhylvinylsilane  [CH2CHSIi(CH3)Cl2] ou  du
Diethylméthylsilane [CH3SiH(C2Hs)2]. Ces deux composés ont été choisis comme
précurseurs car ils contiennent tous les deux du silicium et du carbone et qu’ils sont trés
volatils a basse température ce qui permet de se passer de gaz vecteur. Un film de nickel
de quelques dizaines de nanométres d’épaisseur tient le réle de catalyseur réactionnel. Il
est préalablement déposé sur un substrat de silicium. La réaction de formation des SiC-
NF se produit a basse température [900°C], basse pression [50 mTorr] et faible temps
de croissance [0.5 - 2 heures]. Ce qui est un avantage pour tous les échantillons
thermosensibles [34, 35].

Figure 13 : Image MEB de SiC-NF recouvertes d’'une couche de pyrocarbone obtenues
par (a) dichlorométhylvinylsilane et (b) par diéthylméthylsilane a 900°C [35]

Quel que soit le précurseur, les NF obtenues présentent un diamétre compris entre 40 et
100 nm, une longueur moyenne supérieure a 10 ym et sont revétues d’une couche de
carbone de I'ordre de 2 nm. Ce dépot de carbone n’est pas forcément préjudiciable car il
représente la méme interphase que I'on dépose sur les fibres. En effet, comme il a été vu
précédemment le Pyrocarbone (PyC) comme interphase joue un réle important dans les
propriétés mécaniques du composite, il est attendu la méme chose de ce dépot
surfacique. Par contre s’il est facile de pouvoir déposer du PyC par ce procédé ou par
d’autres [36], il est moins facile d’obtenir une croissance homogéne de SiC-NF. Dans ce
cas les dépdts se font sur une surface plane mais on peut imaginer qu’il est difficile

18



d’envisager ce type de croissance dans des préformes fibreuses ou les perturbations
spatiales (flux perturbés, appauvrissement de gaz réactifs entre le bord et le cceur de
préforme...) sont importantes. Ceci étant le cas des préformes fibreuses tissées, cette

méthode semble difficilement transposable au type de composite envisagé [37].

2.4. Croissance de SiC-NF avec « le catalyseur dans le précurseur »

Il est possible de réaliser la croissance de SiC-NF a « basse température ». Ce procédé
utilise les réactions entre du sodium métallique, du tetrachlorure de silicium [SiCls] et du
ferrocéne [(CsHs)2Fe] dans un autoclave a 500°C. Dans ce procédé, le ferrocéne est
utilisé non seulement comme matériau source de C, mais également en tant que

catalyseur.

Le mécanisme de croissance est schématisé a la figure 14 :

: Fe particle
ferrocence . N 4
. =g gctive C and Fe o * o
pyrolysis s ¢
N\ .
+ — s C —
si C NN
, . , N e *
SiCl(g) = active Si . R

SiC nanowires

Figure 14 : Schéma de croissance de SiC-NF a basse température (500°C) [38]

Tous les réactifs sont analytiquement purs, et employés sans autre purification. La
réaction s’effectue dans un autoclave en acier inoxydable. La solution de croissance
chargée dans l'autoclave comprend SiCls et (CsHs)2Fe et un excés de sodium métallique.
L'autoclave est scellé et chauffé dans un four électrique. La température est portée a
500°C et est maintenue a ce niveau pendant 10h. L'autoclave est refroidi naturellement
a température ambiante. Les produits dans 'autoclave sont collectés et traités avec de
I’éthanol, un acide chlorhydrique et 40% de solution de HF. Enfin le tout est lavé avec de
I'eau distillée et de I'éthanol plusieurs fois pour éliminer les derniéres impuretés puis

séché sous vide pendant 4 heures [38].
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Figure 15 : Cliché MEB de SiC-NF réalisées par une croissance en solution et a basse

température (500°C) [38]

La formation des SiC-NF peut se résumer par la réaction :
SiCls + (CsHs)2Fe + Na — SiC + Fe + NaCl + Hp (10)

La réaction (10) se décompose selon les trois réactions suivantes :

(CsHs)2Fe =10 C + Fe + 5 H (5/2 Hy) (11)
SiCls + 4 Na = Si + 4 NaCl (12)
Si+C=SiC (13)

Le mécanisme de croissance par solution catalysée est dit dans ce cas Solide-Liquide-
Solide (SLS). Il est proche du mécanisme VLS cité précédemment. Dans ce cas une
gouttelette métalligue a I'échelle nanométrique catalyse la décomposition des
précurseurs et la croissance cristalline des nano-fibres. Le protocole de croissance est

simple et facilement maitrisable.

Dissolution into
nanocrystal

Figure 16 : représentation du mécanisme de croissance catalysée du NF en solution
[39]
20



Par contre, la croissance est ex-situ et I'introduction des SiC-NF dans un deuxiéme temps
se heurte aux contraintes spatiales occasionnées par la texture fibreuse. Il s’agit des

mémes difficultés que pour la croissance de SiC-NF a partir de NTC.

2.5. Obtention de SiC-NF a partir d’'un xérogel de silice

Il est possible d’obtenir des SiC-NF en utilisant comme base de croissance des xérogels

de silice.

Dans ce cas, la réduction carbothermique des xérogels contenant des nanoparticules de
carbone peut étre réalisée dans un four. Les granulés de xérogel réactifs sont chargés

dans des creusets en graphite et placés dans la zone chaude de I’enceinte [40, 41].

Ce mécanisme opératoire a été réalisé par Meng et ses collaborateurs, en utilisant un
programme de chauffage des xérogels avec une montée en température de 15 ° C/min
depuis la Tamb jusqu’a 1650°C, maintenue pendant 1,5 h, suivi d'une montée a 1800°C,
pendant 30 min. L’enceinte du réacteur a été maintenue sous un balayage d’argon a une
pression constante de 0,1 MPa sous un débit de 1500 I/min pendant I’ensemble de

I'expérience [42].

Lors de I’'expérience, la réaction de réduction entre le SiO2 et le carbone (C/SiO2 xérogel)

peut provoquer la formation de vapeur d’oxyde de carbone et de silicium (CO, SiO), a

partir de 1650°C, suivant les réactions : [43, 44]

SiO2 s,y + Cg) => SiOg) + COg) (14)

Ensuite, les réactions (4) et (7) peuvent avoir lieu dans le four :

SiOg) + 2Cs) => SiC) + CO(g (4)

SiO) + 3CO => SiCi) + 2 CO2g (7)
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Figure 17 : Cliché d’une croissance de SiC-NF obtenue par réduction carbothermique

de Xérogel de Silice a haute température catalysée par du Fer [45]

Cette technique se base sur le méme mécanisme réactionnel qu’au sous chapitre 2.1.
mais présente l'avantage de pouvoir réaliser directement la croissance de SiC-NF en
coeur de préforme. En effet, il est possible d’imaginer un systéeme ou le Sol-Gel réalisé en
coeur de matériau pourrait mener a une germination de NF [46]. Le probléme de cette
méthode est la température d’obtention des NF qui se réalise entre 1500 et 1800°C
dans un milieu riche en oxydes. Le risque d’endommagement de la structure fibreuse est

important. [Voir Chapitre 1 - Fibres]

Pour toutes les raisons vues précédemment (croissance ex-situ, température de
croissance supérieure a la température max de stabilité des fibres SiC, ...) ces différents
procédés n’ont pas été retenus pour cette étude. Le procédé retenu est la croissance VLS
(Vapor-Liquid-Solid) en mode CVI. Une présentation de ce dispositif, ainsi que ces

avantages et inconvénients sont discutés dans la partie qui suit.

3. METHODE DE CROISSANCE DES SIC-NF EN CONDITION CVI CATALYSEE
EN MODE V-L-S

La croissance VLS aprés un dépot du catalyseur via une solution de nitrate de X (X étant
le métal choisi comme catalyseur) a été retenue comme méthode de croissance des SiC-

NF a l'intérieur de la préforme. Le mécanisme VLS est en effet un des seuls procédés
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permettant d’obtenir un réseau controlé de nano-fibres de carbure de silicium a

I'intérieur d’'une préforme fibreuse et a « basse température » (entre 900°C et 1100°C).

L'utilisation du catalyseur est indispensable, méme si la croissance est possible sans,
pour maitriser le renforcement par des SiC-NF. De nombreux paramétres, tels que la
température, le débit, la pression et le temps de croissance influent directement sur la

géométrie et la nature des SiC-NF obtenues par ce type de croissance.

Dans cette partie, nous présenterons une étude détaillée du mécanisme VLS et du choix
du catalyseur. En suivant, les résultats expérimentaux sur le positionnement du

catalyseur et le développement du protocole de croissance seront détaillés et illustrés.

3.1. Le mode de croissance V-L-S

La croissance catalysée et contrdlée de whiskers, et plus récemment de nano-fibres, a
été découverte par Wagner et Ellis en 1964 [11]. lls ont montré que des whiskers de Si
peuvent étre produits en chauffant un substrat de Si recouvert par des particules d’or
dans un environnement gazeux de SiCls et Ha. lls ont déterminé que le diamétre des Si-
NF est déterminé par la taille des particules d’or. lls ont nommé ce mécanisme VLS pour
les trois phases en présence : le précurseur en phase vapeur, la gouttelette de catalyseur

liquide et le produit solide cristallin (Figure 18).

Catalyseur Phase

vapeur
Précurseurs Phase
Phase ~ Sous-Produits Solide
vapeur -
Phase 4\
= ‘--;Z:_ -ﬂ sl Nanofibre
Substrat —

Figure 18 : Schéma montrant les différents paramétres intervenant dans une

croissance de nano-fibre [48]
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Ce mécanisme a été utilisé aussi pour décrire la croissance de Whiskers, de NTC et de
NF. Toute croissance unidirectionnelle utilisant un catalyseur métallique est assimilée a
une croissance de type VLS. On parle de croissance assimilée VLS car dans certains
procédés on utilise un modéle Vapor-Solid-Solid (VSS) ou Solid-Liquid-Solid (SLS) comme
VU au sous-chapitre précédent [62]. Il est important de comprendre pourquoi la
croissance s’effectue selon une direction privilégiée et comment en maitrisant les
différents paramétres de la croissance on peut influer sur I'orientation, pour passer d’'une
germination conduisant a un dépdt «surfacique» a une croissance présentant une
orientation privilégiée. A titre d’exemple, la répartition du catalyseur, son emplacement et
sa nature, agit sur la densité de structure 1D que I'on va retrouver en surface de support
de croissance [50]. La température, la pression, le flux de gaz réactifs et les variations de
sa composition vont influer directement sur des paramétres comme la vitesse de
croissance ou sur les propriétés structurales comme la longueur et le diamétre des nano

fibres (Figure 19) [51, 52].

multiprong single prong

Figure 19 : Les processus catalysés probables (a) « Root Growth » : la particule reste au
bas de la nano-fibre. (b) « Float Growth » : le catalyseur reste dans la partie supérieure de
la nano-fibre. (c) « Multiprong Growth »: plus d'une nano-fibre croit sur la bille de

catalyseur. (d) « Single Prong Growth » : une NF correspond a une bille de catalyseur [61].

Dans la plupart des cas observés lors de ces différents types de croissance, on a une
croissance de la NF avec une progression de la goutte de catalyseur en sommet de celle-

ci. Dans notre cas, aucune goutte de catalyseur n'a été observée au sommet des NF,
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I’absence pourrait étre expliquée par une chute de la bille de catalyseur (Figure 20) [55 -
57].

o)
[o3

Figure 20 : Schéma de croissance de nano-fibres de In-As. La chute de la bille de

catalyseur d’indium se produit lors du refroidissement de I'échantillon [59]

Ce n’est pas la seule possibilité. Il a été observé une croissance de SiC-NF présentant,
dans certains cas, une diminution du diamétre entre la base et le sommet. Le haut de la
structure formant une pointe. Deux mécanismes possibles expliquent I'effilage des nano-
fibres synthétisées: Soit le nickel présent a I'extrémité de la NF est transféré en partie
dans la NF lors de la croissance. Ceci réduit graduellement la taille de la nanoparticule de
catalyseur et de la NF. Une fois que la pointe est complétement déchargée de nickel, un
dépodt final de silicium non catalysé provoque un épaississement de la pointe. Autre
possibilité, une croissance non catalysée sur les parois latérales de la NF maintient une

forme conique a la croissance unidirectionnelle (Figure 21).

t=t2

(a) (b)

Figure 21 : Schéma d’une croissance VLS ne laissant pas de catalyseur en pointe [60]
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Figure 22 : clichés MEB montrant une croissance VLS de silicium sans une bille de

catalyseur en pointe de nano-fibre [60]

Lors d’une croissance de Si-NF catalysée par du titane, le réseau observable sur la figure
22 a été obtenu [60]. Ceci se rapproche du type de croissance que I'on a parfois observé
lors de cette étude (Figure 23).

3.8 kV X4@8.0K 758nm

',/
HV mag HFW WD det |
20.00 kV|80 000 x [3.73 ym|14.0 mm|ETD

Figure 23 : clichés MEB montrant une croissance VLS obtenue au LCTS.
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Une autre possibilité est un mode de croissance de type « root growth », vu au début de
ce chapitre. C’'est a dire que la croissance se fait avec la bille de catalyseur en contact
avec le support. C’'est le mode de croissance principal supposé des NF lors de cette

étude (cf paragraphe 3.2 L’importance du catalyseur).

) Croissance
Croissance VLS latérale

11 1
17 1

Vapeur

Métalen 3¢ ‘ * +

oS <5>11

Figure 24 : Schéma reprenant les étapes de la croissance VLS et de la croissance

latérale

Ce mode de croissance est essentiellement observé pour les NTC avec une croissance de

type VS (Figures 24 et 25).
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Figure 25 : Schéma reprenant les étapes de la croissance de NTC avec la bille de

catalyseur qui reste fixée au support [54]

Il est difficile de pouvoir déterminer le type exact de croissance des nano-fibres. Il est
possible qu’il y ait, en fonction des conditions environnementales et/ou surfacique, une

croissance sur une bille de catalyseur qui reste en contact avec le support (root growth)
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Ou une croissance de type «top growth » avec chute ou appauvrissement de la bille de
catalyseur ou méme que les deux phénomeénes se produisent simultanément. C’est cette

derniére possibilité, qui est la plus probable dans le cadre de cette étude.

Méme si le mode exact n’est pas déterminé avec certitude, et qu’il est possible que
plusieurs modes de croissance se produisent simultanément, on peut néanmoins
prendre en considération que pour chaque croissance de type VLS il est possible de fixer
quatre éléments majeurs de croissance des NF :

- L’échange de la phase gazeuse avec la goutte de catalyseur métallique

- La sursaturation du catalyseur liquide en silicium et carbone

- Les conditions environnementales

- Le processus de germination

Les quatre éléments ci-dessus, qui permettent le passage de la bille de catalyseur aux

nano-fibres, sont détaillés dans la partie suivante.

i) Echange entre la phase gazeuse et le catalyseur métallique :

Une étape préalable a la croissance VLS est le mouillage du support par la bille de
catalyseur. Le diamétre de la bille influe sur le diamétre de la NF [50, 62, 63]. Dans un
premier temps, les précurseurs doivent étre acheminés vers la surface de I’échantillon et
plus précisément vers la surface du catalyseur (Figure 26). Dans notre cas il s’agit du
MTS véhiculé par I'hydrogéne qui se décompose probablement en silicium et carbone au
contact du catalyseur liquide. Dans un deuxiéme temps, les espéces réactives sont
incorporées dans le catalyseur. Le coefficient d’incorporation est le rapport entre les
especes qui rentrent effectivement dans le catalyseur aprés avoir été adsorbées et celles

qui désorbent ou diffusent ailleurs.
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@ (b) () :

Figure 26 : Modéles de diffusion des molécules de précurseurs dans le catalyseur: (a)
VLS classique avec diffusion a travers un catalyseur liquide, (b) une particule
partiellement fondue avec l'interface liquide et le noyau solide, (¢) un catalyseur de
croissance solide ayant une interface liquide avec la nano-fibre et une zone de diffusion

supplémentaire [64]

L'énergie d'activation de croissance peut étre liée au phénoméne d’adsorption ou de
diffusion en surface. Le rOle essentiel du catalyseur semble étre l'abaissement de

I'énergie d'activation de la nucléation a l'interface [48].

i) La sursaturation du catalyseur liquide

Pour parvenir a une croissance de nano fibres, le catalyseur métalligue ou phase
collectrice doit étre sursaturé en espéces sources (ici en carbone et silicium) a un niveau
suffisant pour permettre (i) la précipitation a I'interface liquide-vapeur ou liquide-solide et

(i) la croissance a I'interface [catalyseur/nano-fibre] [49, 50, 61].

i) Les conditions environnementales

Les conditions environnementales jouent un rbéle prépondérant sur la croissance de nano
fibres. On peut par exemple noter que I'apport en précurseurs (débit du gaz vecteur,
concentration des précurseurs,...) change la vitesse de solubilisation [65], la température
du réacteur influe sur la tension de surface de la bille du catalyseur ou la solubilité de
celle-ci (température du réacteur de croissance) [66], le support peut réagir avec le
catalyseur et en changer la composition ou impliquer différentes orientations de
croissance [67]. C’est pour cela que, en plus des espéces réactives et du catalyseur, la

géomeétrie, I'emplacement et la densité des NF obtenues sont directement concernés par
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la température, la pression, le débit des espéces réactives et du gaz vecteur, le choix du
ou des précurseur(s) et le rapport [gaz vecteur/précurseur]. L'influence des divers

paramétres expérimentaux sera discutée plus en détail dans la suite de cette étude.

iv) Le processus de germination

Les énergies de surface des plans {1 1 1} du SiC-§ sont d'environ 0,28 erg.m?2 (a
1100°C), ce qui est beaucoup plus faible que celles des autres plans réticulaires tels
que le {1 1 0} (0,35 erg.m2) et {2 1 1} (0,40 erg.m?2) [68, 69]. C’'est pourquoi, les nano-
fibres de SiC croissent de facon préférentielle dans la direction <1 1 1> pour minimiser

I'énergie liée a la croissance [68, 70 - 73].

La croissance continue des nano-fibres de SiC le long de la direction <1 1 1> pourrait
étre expliguée comme une succession de dépodts d’atomes de Si et C sur la surface de
croissance {1 1 1} dans un processus de développement couche par couche [68, 74,
75].

Le SiC peut aussi croitre le long d’autres axes que la direction principale <1 1 1 >. Les
changements d’orientation aprés la formation de défauts (par exemple, fautes
d'empilement) sont thermodynamiquement favorables en termes de diminution de
I'énergie libre totale [68, 75]. lls peuvent conduire a la formation de différents types de
défauts [72, 75].

L'effet des dislocations sur la croissance des cristaux a été rapporté pour la premiére fois
par Burton et ses collaborateurs il y a 60 ans [76]. Dans un cristal parfait la croissance
ne peut se produire que si des nouvelles surfaces sont formées et ceci couche-par-
couche. Le taux de croissance des cristaux unidirectionnels est beaucoup plus élevé en
raison de la présence de défauts (dislocations, ...). Le premier rapport traitant d’une
croissance unidirectionnelle utilisant les dislocations a été rapporté par Sears en 1955

pour le mercure [77].
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Figure 27 : image HRTM des différents plans de croissance de SiC empilés suivant la
direction <1 1 1> du SiC-NF [74]

Le mode VLS, quel que soit le type (root, top, ...), permet de maitriser le développement
de SiC-NF en localisant la croissance au niveau de la bille de catalyseur métallique
(fondue partiellement ou totalement). La direction préférentielle <1 1 1> permet de

maintenir une tendance rectiligne a la croissance [72].

Plusieurs catalyseurs permettent de réaliser une croissance de SiC-NF. Mais pour cela, le
catalyseur, comme il a été énoncé précédemment, ne doit pas étre perturbé par
I’environnement (gaz vecteurs, support de croissance,...) et doit étre opérationnel dans

les conditions acceptables pour la préforme fibreuse (température).

Dans la partie qui suit, la pertinence de différents catalyseurs est discutée.

3.2. L'importance du catalyseur

Bien que la croissance de SiC-NF soit théoriquement possible sans catalyseur, la
germination pouvant débuter au niveau des défauts de surface de la couche de PyC
(interphase) [47], le catalyseur permet de mieux maitriser I'’étape de germination et ainsi

plus généralement la croissance.
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On peut voir a la figure 28 un départ de croissance au niveau d’un défaut de surface.

Z0kV  X2@, 288  lmm

L 1

Figure 28 : croissance de SiC-NF au niveau d’un défaut surfacique d’un film de SiC [47]

En effet, le catalyseur permet de densifier plus ou moins la préforme en fonction de sa
concentration et d’obtenir une croissance dans les zones plus difficilement accessibles
aux gaz réactifs (comme le cceur de I’échantillon). Il est donc un élément essentiel a la
croissance de NF dans une préforme fibreuse tissée 3D, si I'on souhaite un réseau de NF

relativement dense et homogeéne.

Nano-fibres de SiC

Catalyseur

Figure 29 : Croissance de SiC-NF sur une goutte de catalyseur Nickel
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Comme vu précédemment, le catalyseur doit permettre une dissolution convenable des
gaz réactifs a la température fixée pour la croissance afin d’assurer la sursaturation
nécessaire a la cristallisation de I’espéce souhaitée. Mais en méme temps, il ne doit pas
réagir avec le support (dans notre cas une interphase en PyC) au risque, par exemple, de

former une couche inhibitrice de croissance sur la goutte de catalyseur.

Différents catalyseurs ont été testés lors de cette étude : Fer, Cobalt, Nickel et Cérium. lls
ont tous été fixés au niveau de I’échantillon en suivant le méme protocole. Le catalyseur
est déposé a partir d’'une solution de nitrate métallique. Quatre étapes sont nécessaires

pour répartir le catalyseur sur la préforme a partir de cette solution :

- (1) La préforme fibreuse est immergée pendant 15 min dans une solution de
nitrate métallique a une concentration optimisée de 0,02 mole/L.

- (2) Aprés I'imprégnation, le solvant est évaporé en placant I’échantillon dans une
étuve portée a 100°C.

- (3) Cette préforme est alors introduite dans un four CVI qui est porté
progressivement en température jusqu’a 900°C, le nitrate déposé se transforme
alors en oxyde.

- (4) L'oxyde est réduit sous Hz et I'on obtient du métal pur en surface des fibres de

la préforme.

@ x oo,

croissance

croissance

Figure 30 : Schéma représentant les étapes nécessaires pour déposer le catalyseur

sous forme métallique sur la préforme
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Afin d’obtenir la répartition du catalyseur la plus homogéne et la plus dispersée possible
deux étapes du protocole sont particulierement importantes :
- Le choix d'un solvant qui permette une mouillabilité optimale,

- Laréalisation d’'une « évaporation flash » dans I’étuve.

Le solvant qui a été retenu est I’éthanol. Et ce pour trois raisons :
- Il permet, contrairement a l'eau, d’obtenir une mouillabilité suffisante de
I’échantillon a cceur pour y déposer suffisamment le catalyseur.
- Sa température d’évaporation de 78°C permet la réalisation d’'une évaporation
« flash » a relativement basse température.
- Il n’est pas nocif et ne demande pas de précautions. Contrairement au butane-2-
one qui permet une bonne mouillabilité de la structure mais nécessite I'utilisation

d’EPI (Equipement de protection individuelle) en raison de son classement CMR.

On peut voir la différence de répartition de catalyseur entre une évaporation

«instantanée » et progressive du catalyseur sur les figures 31 et 32.

Figure 31 : clichés MEB : répartition du catalyseur sur tissu 2D [NL 202/PyC] aprés une

évaporation « flash » du catalyseur a 100°C
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Figure 32 : clichés MEB : répartition du catalyseur sur tissu 2D [NL 202/PyC] aprés une

montée de 'ambiante @ 100°C en 1h

La répartition du catalyseur est moins homogéne lors d’'un séchage progressif et se
caractérise par des amoncellements plus importants qui ont tendance a s’organiser
selon les génératrices des fibres (peut-étre au contact entre deux fibres) et forment des

amas comme on peut le voir sur la figure 33.

Figure 33 : a) et b) Amas de catalyseur présent sur un wafer de SiC aprés une montée

progressive en une heure de Tamp @ 100°C et ¢) défaut de croissance occasionné par un

amas de catalyseur (« Multiprong Growth » - Cf Chapitre 2 3.1. Mode de croissance VLS)

La répartition homogéne du catalyseur sur toute la préforme, et une taille des billes de
catalyseur proche de celle des NF (~ 100 nm), est importante pour permettre une bonne
croissance des NF. Elle conditionne la croissance tout comme les parameétres

environnementaux.
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Une observation du role des catalyseurs sur la croissance des NF, de leur effet sur le

rendement et une discussion sur leur intérét sera menée lors de la partie suivante

3.3. Les résultats obtenus pour les différents catalyseurs

Le catalyseur doit donc étre capable de réaliser une croissance de SiC-NF dans les
conditions suivantes :
- Température maximale : 1200°C (Température maximale supportable par les
fibres)
- Support de la bille de catalyseur : PyC
- Gaz vecteur : Hydrogéne
- Gazréactif : MTS

3.3.1. Le fer, le cérium et le cobalt

Le fer est un catalyseur utilisé pour la croissance de NTC et de SiC-NF. Il peut étre utilisé
a partir de nitrate de fer, [78] dans un mélange de poudres compactées, [79] ou en
solution sous forme de ferrocéne [38]. Le fer présente comme avantage de n’étre soumis

a aucune restriction sécuritaire particuliére.

Figure 34 : cliché MEB : Croissance de SiC-NF a partir d’'une goutte de fer par procédé
VLS [80]
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Figure 35 : cliché MEB : Croissance de batonnets avec comme catalyseur le fer sur
fibre NL 202.

Le fer en tant que catalyseur permet une croissance colonnaire de « micro » fibres (Figure
36). Le diamétre moyen des structures unidirectionnelles est de I'ordre du micron. La
longueur de ces structures est de quelgues microns. La prise de masse est de 'ordre de

20% (par rapport a la masse de la préforme).
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Figure 36 : cliché MEB : Croissance de « micro » mosite avec comme catalyseur le
fer sur fibre NL 202.

Le diagramme binaire du fer et du carbone montre un eutectoide a 727°C et 0,77 % en
poids de carbone constitué de ferrite o (@ 0,02 % de carbone) et de cémentite FesC (a
6,69 % de carbone).
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La réaction au niveau de |'eutectoide s’écrit :
Austénite y (2 0,77 % pds de C) « Ferrite o (0,02 % pds C) + FesC
Le catalyseur liquide dissout le carbone de l'interphase servant de substrat ; il en résulte

un carbure ou une solution solide. Ceci entraine une pollution du catalyseur qui ne peut

plus jouer son role correctement.
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Figure 37 : diagramme fer-carbone [81]

Les résultats obtenus avec le cérium et le cobalt sont similaires a ceux obtenus avec le

fer. On observe au mieux une croissance colonnaire dispersée.

3.3.2. Le nickel

Le nickel est le catalyseur qui a donné les meilleurs résultats quant a la croissance des
SiC-NF, ce qui peut s’expliquer par I'absence de carbure de nickel. Il peut étre utilisé
dans cet objectif sous différentes formes. On peut retrouver une croissance de type VLS a
partir de billes de catalyseurs, [82] de film de plusieurs dizaines de nanométre [83],

dans un mélange de poudres compactées [79].
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Dans le cadre de cette étude, il a été utilisé sous forme de billes métalliques pures issues

de la dispersion de nitrate de nickel sur I'interphase PyC de la préforme fibreuse.
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Figure 38 : cliché MEB: Présence de SiC-NF dans une préforme fibreuse NL 202 au
niveau d'un croisement inter fils (préparation réalisée par imprégnation de cette
préforme par une résine, polymérisation, découpe et polissage par décapage ionique a

I'lon-Slicer).

Au niveau du croisement inter fils (dans les espaces non occupés par la résine), zone
difficilement accessible par les gaz réactionnels en cceur de préforme, une présence
importante de SiC-NF est observée. Le catalyseur permet de densifier en NF des
préformes 3D en formant des pontages inter-fibres (visibles sur I'agrandissement de la
figure 38).

La croissance se produit aussi bien en surface qu’a cceur d’échantillon. Les conditions
environnementales permettant d’obtenir ce réseau de SiC-NF seront explicitées par la
suite. Cette croissance de SiC-NF est observable dans une texture 3D ayant une

épaisseur de 5 mm (Figure 39a).
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Figure 39 : cliché MEB : croissance de SiC-NF en cceur de préforme Guipex/PyC a) a

gauche et b) fibres nues a droite

Le réseau de NF est dense et homogéne. Les diamétres des NF sont compris entre 70 et
120 nm. Entre fibres voisines les NF se développent et s’enchevétrent dans la zone inter
fibres (Figure 40).

Figure 40 : cliché MEB : croissance de SiC-NF en cceur de préforme 3D SiC/PyC
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Figure 41 : cliché MEB : croissance de SiC-NF sur une fibre SiC/PyC

La prise de masse observée est comprise entre 7 et 10 % des masses des préformes
Guipex® et se traduit par une augmentation de la surface spécifique importante de la

préforme (cf Chapitre 2 Annexe 2).

Le catalyseur peut entrainer la croissance directe de NF mais pas uniquement. Un
phénoméne de transfert de catalyseur a été observé. Son mode opératoire, ainsi que les

conséquences sur la croissance seront discutés dans le sous-chapitre suivant.

3.3.3. Le transport « aérien » du catalyseur

Pendant le processus de croissance en condition CVI comme il a été vu au chapitre 1, le
MTS se décompose en phase gazeuse selon la réaction que I'on peut résumer de la

facon suivante : [84]

CH3sSiCls + H2 => CHa + SiCl2 + HCI (15)
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Et la réaction de dépot de SiC étant :

CH4 + SiClo  => SiC) + 2HCI + H» (16)

Lors de chacune de ces deux réactions qui ménent a la formation du SiC, il y a une
formation de chlorure d’hydrogéne gazeux.
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Figure 42 : Energies libres standard de réactions calculées a partir des données

thermodynamiques en fonction de la température [85]

Ni(NO3)2 lors du traitement thermique sous hydrogéne doit conduire a la formation d’un
mélange d’oxyde de nickel et de nickel métallique. En présence d’HCI, seul NiO réagit lors
de la montée en température sous [MTS + Hx] pour former du NiClz (g) qui est transporté
dans la phase gazeuse. Lorsque la température dépasse environ 440°C, le mélange
[NiCl2 + H2] devient instable et redonne alors du nickel métallique qui sert a la croissance

de SiC-NF (Diagramme Figure 42).

Ce nouvel ensemencement peut se faire de fibre a fibre ou en deux temps. Pour protéger
le tube en silice du réacteur CVI, une feuille en graphite expansé/comprimé (Papiex ou
Sigraflex) tapisse généralement l'intérieur de celui-ci. Le but de cette protection est
d’éviter tout dépdt sur le tube en silice qui viendrait a le fragiliser. Dans notre cas, cette
protection en Sigraflex a été retirée car le catalyseur se fixe au sein de cette protection.

Lors de la manipulation suivante, le Sigraflex, connu pour contenir de nombreuses
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impuretés, relacherait le catalyseur pollué qui viendrait se déposer sur la nouvelle

préforme en parasitant la nouvelle croissance des NF.

HCI Chlorure de X

T
(=]

Chlorure de X

i

Catalyseur
Interphase PyC Gaz vecteur Hz

Fibre SiC

Fibre + interphase + catalyseur Fibre + interphase + catalyseur dispersé

Figure 43 : Schéma représentant la migration du catalyseur d’une fibre vers une autre

Ou

- Chlorure de X

HCI ' parasité
@ He

Fibre + interphase de

Chlorure de

O

Fibre + interphase de

Figure 44 : Schéma représentant la migration du catalyseur d’une fibre a une autre
aprés passage par le Sigraflex

Plusieurs éléments chlorés solides et gazeux peuvent se former a l'interface selon la
réaction suivante :
Me + (x/2) Cl2 (g) => MeCl (s, g) (17)

Une comparaison des énergies libres de formation pour les différents chlorures divalents

montre les plus fortes valeurs négatives pour CrCl, suivies par FeClz et NiCl2 (2 600°C :
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CrCl2 -286,0 kJ/mole; FeClz -232,1 kJ/mole; NiCl2 -174,2 kJ/mole). Selon ces données,

un comportement moins réactif est prévu pour le nickel que pour le fer [86].

Les solides chlorés formés ont une vapeur d’équilibre pv(MexCly) élevée et s’évaporent
continument selon la réaction suivante :

MeClx (s) <&  MeClk (g) [86]

Les deux clichés MEB, Figures 45 et 46, illustrent la croissance indirecte de fibre a fibre
sur un tissu 2D comprenant respectivement du fer comme catalyseur et aucun
catalyseur.

Figure 46 : cliché MEB: croissance de SiC-NF sur un tissu 2D NL 202/PyC sans

catalyseur et proche d’un échantillon ensemencé par du nickel.
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La croissance des NF a été obtenue en mettant dans un méme porte échantillon en
alumine trois échantillons de tissus 2D contenant respectivement: aucun catalyseur

(échantillon référence), catalyseur nickel et catalyseur fer (Figure 47).

Aucun Fer

Nickel

Figure 47 : Répartition des différents échantillons dans le support en alumine.

Le fait de déposer le Ni depuis sa forme nitrate permet d’avoir une taille de billes de
croissance au diamétre ad hoc pour la croissance de NF, par étude statistique, d’environ
70 nm de diamétre. Cette croissance se produit certainement aussi de facon indirecte
avec le Ni volatilisé puis redéposé sur les fibres. Par contre lorsque le Ni se redépose
aprés avoir transité par la feuille de Sigraflex, il méne a une croissance anarchique
colonnaire. Dans ce cas, le catalyseur est certainement pollué par des espéces présentes

dans le Sigraflex.
Quel que soit le mode principal de dispersion du catalyseur pour parvenir a réaliser ce

type de croissance, aussi bien en surface qu’a cceur de préforme, une optimisation des

paramétres environnementaux a été nécessaire.

4. MAITRISE DE LA CROISSANCE DES NF

Le choix des paramétres de croissance a un role déterminant sur la morphologie des
nano fibres obtenues. En effet il peut conditionner la vitesse de croissance, la longueur,

le diamétre, la distribution et la composition des NF.

45



4.1. Les principaux parameétres de croissance :

Dans le cadre de la croissance de NF au sein d’'une préforme fibreuse en vue de la
réalisation d’un composite a matrice céramique, diverses opérations sont nécessaires

avant et aprés la croissance des NF [70].

Ces opérations sont les suivantes :

- Désensimage de la préforme fibreuse: 1h a 900°C sous azote

- Dépbt d'une interphase de PyC: 35 min a 1000°C sous 30 mbar sous un
mélange de propane et de méthane (9/1)

- Dépobt du catalyseur

- Croissance de SiC-NF entre 1000 et 1100°C

- Dépobt de PyC sur les SiC-NF pour les stabiliser et servir d’interphase avec la
matrice de SiC : 10 min de dép6t a 1000°C sous le méme mélange de propane et
méthane (9/1)

Aprés avoir désensimé les fibres, une interphase de PyC y est déposée et la croissance

de SiC-NF se déroule sur celle-ci aprés y avoir préalablement déposé le catalyseur.

Dans la prochaine partie nous allons nous intéresser aux conditions environnementales

qui ont été choisies pour la croissance des NF dans un réacteur CVI.

4.1.1. La température

La température va jouer un rbéle dans de nombreux processus, par exemple : I'adsorption
dissociative, la diffusion en surface, la diffusion a travers le catalyseur, la composition du
catalyseur (en affectant la mouillabilité du pyrocarbone par la bille de catalyseur, la
stabilité thermodynamique de certaines phases solubilisées ainsi que la diffusion
d'atomes dans le métal) [61, 67, 71]. Plus la température est élevée et plus la solubilité

des espéces au niveau des gouttes de catalyseurs placées en surface des fibres va étre
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importante. Ceci va avoir une influence directe sur la nature des nano structures

obtenues (forme, propriétés, direction de croissance,...) [50, 59, 67, 87, 88].

Si la température est insuffisante, on observe le développement non pas de NF mais de
sphéres en surface d’échantillon (Figure 48 a). En effet si la réaction de croissance
latérale prend le dessus sur la croissance 1D et qu’il commence a se produire une
interaction forte entre la croissance latérale de SiC (colonnaire) et la surface de la fibre,
la goutte de catalyseur se retrouve entierement recouverte de SiC, la réaction de
solubilisation ne peut plus se produire et la croissance des NF est stoppée. Un
inconvénient de la croissance VLS en condition CVI est le besoin de températures parfois

« élevées » afin d'avoir une mobilité suffisante des atomes de surface [64, 65].

On observe sur les clichés de la figure 48 (a - d), une évolution de la structure du dépot

qui passe de sphéres a des nano fibres.

Figure 48 : cliché MEB : types de croissance observés pour différentes températures de
dépbt sous une pression de 15 mbar : a) 950°C b) 1000°C ¢) 1050°C d) 1100°C
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4.1.2. La pression

Plus la pression est basse a l'intérieur de I’enceinte CVI, plus la rencontre des différentes
espéces est difficile. Les cinétiques de réaction sont donc ralenties. Ceci favorise la
croissance 1D catalysée par rapport au dépdt surfacique [Figure 48c]. La pression
permet d’obtenir plus ou moins rapidement la saturation du catalyseur a une

température donnée [49, 64].
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Figure 49 : Effet de la pression partielle du précurseur et de la température de
croissance sur la direction de croissance de Si-NF [67]

La pression et température influent sur la croissance des NF : plus elles sont faibles, plus

la croissance 1D est importante (Figure 49).

En conséquence, le fait d’avoir un a [i.e. le rapport (débit Hz) / (débit MTS)] élevé favorise
la croissance 1D. Le réacteur de croissance type CVI se retrouve ainsi dans un systéme

qui sera favorable a la croissance catalysée de structures 1D (Figure 49 et 50) [37, 49].
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Figure 50 : Variation du diameétre moyen des SiC-NF en fonction du rapport a [73]
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Comme on peut le voir sur les clichés MEB des figures 51 et 52, le changement de

pression dans le réacteur CVI influe sur la nature des NF obtenues. Plus la pression est

basse et plus le diamétre des NF est faible.

S
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Figure 52 : Micro structures obtenues pour P = 15 mbar, T=1100°C et a = 60

4.1.3. Le temps de croissance

Le temps de croissance doit étre choisi pour permettre a la fois au réseau de SiC-NF de
devenir le plus abouti possible tout en évitant une croissance latérale trop importante.
Comme il a été vu précédemment, les SiC-NF ne poussent pas de la méme maniére selon

la taille de la bille de catalyseur et de sa position dans la préforme. Plus le temps de
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réaction sera long et plus la croissance sera importante dans les zones peu accessibles.
Une croissance homogéne et dense des NF pourra alors étre obtenue dans toute la

préforme.

La croissance peut se produire a différents endroits: (i) au niveau de la bille de
catalyseur, ce qui va dans le sens de la croissance unidirectionnelle mais (ii) également
sur le support (dans notre cas le PyC recouvrant la fibre) comme un dépdt surfacique ou
(iii) directement sur les parois des NF. Dans certains cas vus précédemment l'intérét peut
étre de fonctionnaliser la fibre (dépot de C, SiO2 ou BN). Mais dans d’autres cas ce dépot

peut s’avérer problématique pour les propriétés souhaitées du composite (Figure 53).

Figure 53 : lllustration représentant la nucléation au niveau des différentes interfaces
dans un systéme triphasé. i) Nucléation sur une surface collectrice hétérogéne (a
l'interface Vapeur/Liquide). ii) Nucléation homogéne ou auto nucléation. iii) Nucléation
sur un cristal directement (croissance latérale). iv) Nucléation sur l'interface Liquide-

Solide, et v) Nucléation a la frontiére des trois phases [49]
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Figure 54 : cliché MEB de croissance de SiC nano et micro structures avec P = 15
mbar, T=1100°C, o =110 et temps de croissance de 3h

La figure 54 montre clairement des croissances latérales sur les NF (au dessus de la
ligne bleue) quand le temps de croissance est trop important. Ce phénoméne est
problématique car lors de la densification de la matrice par CVI, il bloquerait I'arrivée des

gaz au coeur du matériau.

4.2. Les structures observées

En jouant sur les différents paramétres vus précédemment il est possible en fixant le
systéeme dans un domaine intermédiaire entre le dépot surfacique et la croissance de NF
de former des structures médianes. Ces structures ont servi d’indicateur du type de

croissance en permettant de fixer les conditions non favorables a la réalisation de NF.
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Les différentes morphologies de SiC que nous avons obtenues sont présentées aux
figures 55 (a - d).

Fibre NL 202 T=1000°C, o= 110 Fibre NL 202 T=1100°C, o. = 110, P = 150mbar :

P = 150mbar : Pas de croissance filamentaire Croissance d’hémispheéres (d=10 micron)

V3.8 kY R2LeaK 15 Brmi

Fibre NL202, T=1100°C, P=50 mbar, 0=50 : Fibre NL202, T=1100°C, 0=110, P=15 mbar :

Croissance de batonnets (d=5 micron) Croissance de SiC-NF (d=50 nm)

Figure 55 : Différents types de croissance du SiC sous forme (a) de «carapace de
tortue », (b) d’hémisphéres, (c) de batonnets, (d) et de NF.
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Ces résultats sont comparables aux résultats trouvés dans la bibliographie en jouant sur

les mémes paramétres :

v Z, 8089 ™
\_\_ly.. XZ, 80

Figure 56 : Image MEB de SiC déposé avec les paramétres suivants (a) 1050°C, o =
80 (b) 1050°C, o« = 20 (c) 1150°C, & = 20 (d) 1150°C, o« = 10 [47]

Les observations montrent qu’il est possible, en jouant sur les paramétres P, T, a et t de

modifier le type de dépobt et d’orienter ou non la croissance vers des NF.

D’autres structures sont réalisables dans le domaine nanométrique, pas forcément en
SiC, mais en changeant le type de nano structures ou le mode de dépdt comme par
exemple : les « nano-fleurs » en SiC, [88] « nano-murs » en carbone, [48, 89] et les « nano-
ceintures » en CdS [64].
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Figure 57 : Différentes réalisation de nano structures : a) Nano-Fleurs en SiC, b) Nano-

Ceinture en CdS et ¢) Nano-Mur en Carbone
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4.3. Dépot d’un film de silicium sur les SiC-NF

Les SiC-NF sont recouvertes d’un film de silicium. Cette couche résulte de 'augmentation

du rapport [Hz2] / [MTS] dans la phase gazeuse lors de la coupure du gaz réactif MTS [90].

Nous avons pu mettre en évidence la présence en quantité relativement importante de
silicium en portant les NF a 1450°C. En effet, le silicium fond a 1410°C alors que le SiC
est solide au-dela de 2000°C, ce qui permet d’observer deux phases distinctes aprés
refroidissement: une phase qui a fondu correspondant au silicium et une autre stable

constituée de I'ossature en carbure de silicium des NF (Figure 58).

Figure 58 : Image MEB d’un échantillon placé a 1450°C pendant 20 min sous argon

afin d’identifier le dépodt de silicium en surface des SiC-NF

Afin de limiter le dépodt de silicium en fin de réaction de croissance de SiC-NF, une vanne
motorisée a été placée en entrée de réacteur. Cette vanne, coupée dés la fin du temps

de croissance, a permis de grandement limiter ce phénomeéne.

54



4.4, Les parameétres choisis

Pour tenir compte de toutes ces considérations et afin d’obtenir des SiC-NF ayant un
diameétre inférieur a 100 nm, les conditions de croissance ont été choisies de cette
facon :

- Température : 1100°C

- [MTS]/ [H2] avec o : = 80

- Catalyseur : Nickel

- Durée: 2h

La préforme qui a été choisie pour réaliser les composites permettant des essais
mécaniques en traction est un Guipex de 1,5 mm d’épaisseur avec une consolidation
préalable de 150 nm de PyC. La croissance est homogéne dans toute la préforme :
densité, longueur (compris entre 15 et 25 ym) et diamétre des NF (compris entre 50 et
120 nm et avec un diamétre moyen proche des 70 nm). La prise de masse de la texture
est de I'ordre de 10 %.

Pour permettre une croissance sans dépot de Si en surface, une vanne a été installée en
entrée de réacteur. Elle est utilisée pour couper instantanément I'entrée des précurseurs
gazeux et en faisant le vide dés I'arrét de la manipulation, elle permet de fortement

limiter le dép6t de silicium sur les NF.
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Le montage validé pour la croissance de SiC-NF reprend le méme dispositif expérimental

que pour la croissance de SiC CVD (Figure 59):
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Figure 59 : Montage utilisé pour la réalisation de SiC-NF
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Figure 20 : Image MEB d’un échantillon 3D d’épaisseur 1,5 mm aprés croissance des

nanofibres [1100°C, 2h, a= 110, P = 15 mbar] a) a cceur b) en surface
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5. CARACTERISATION MECANIQUE :

Ces essais ont été réalisés sur un bati Instron 4505 controlé en déplacement et le
serrage des éprouvettes était assuré par des mors hydrauliques. Il s’agit du méme
dispositif expérimental que pour la caractérisation mécanique des éprouvettes ayant

connu un émoussement de la macro-porosité.

5.1. Procédure expérimentale :

5.1.1. Description des éprouvettes :

Il s’agit de deux matériaux de la méme famille : les deux ont une matrice SiC renforcée
avec des fibres Nicalon et une interphase en pyrocarbone. La matrice SiC a été générée
en deux cycles. Certaines macroporosités (entre 5 et 10% de la fraction volumique)
existent toujours entre les fils adjacents et croisés. La différence entre ces deux familles
de matériaux est que les éprouvettes avec NF ont connu un cycle de croissance de NF et
un dépot de PyC entre les 2 cycles CVI. Une fois que les éprouvettes sont usinées a partir
de la plaque initiale, un joint d'étanchéité externe, ou seal-coat, est réalisé par plusieurs
étapes de dépdt CVI, ce qui entraine la fermeture de la porosité ouverte des éprouvettes
de traction et augmente la fraction volumique de matrice. Le seal-coat joue le méme réle
mécanique que la matrice dans le composite, il est soumis a de la fissuration a faible

déformation.

Figure 61 : Schéma des barreaux de traction de dimension 120 mm x 25 mm x 2 mm

5.1.2. Dispositif de traction :

Cf. Chapitre 3 - 9.1. Procédure expérimentale
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5.2. Observations Post Mortem :

Une analyse par MEB a été réalisée sur les échantillons aprés rupture. Une observation
des barreaux a été effectuée dans le sens longitudinal (direction X) et orthogonal
(direction Z), I'objectif étant de mettre en évidence le mode d’endommagement du

matériau (Figure 61).

5.2.1. Observations de I’échantillon avec NF :

Le matériau présente une porosité résiduelle de I'ordre de 5%, légérement inférieure a la
norme de ce type de matériau (Cf Chapitre 3 1.1 La porosité du matériau CERASEP au
stade 11), avec une porosité intra-fils et inter-fils présente mais sans cavité liée a la
présence de NF (Figure 62 a). En effet, la densification s’est bien opérée autour des
nano-fibres sans phénoméne de sur-croissance (Cf Chapitre 2 4.1.3, Le temps de
croissance) en surface empéchant une bonne densification a coeur de matériau (Figure
62 b).

HFW | det [mag B WD
320 x [10.4 mm

Figure 62 : Images MEB d’un échantillon ayant connu une croissance de NF (a)
Croissance matricielle intra et inter fibres et (b) spécifiquement autours des SiC-NF (EDS)

Les mécanismes d’endommagement sont les mémes que ceux observés sur les
éprouvettes n'ayant pas connu de croissance de NF avec une fissuration inter et intra fils
présente. Il n'y a pas d’augmentation de la déviation des fissures dans les zones trés

riches en NF (Intra-fils et zone de contact de fils) (Figure 63 a et b).
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Figure 63 : Images MEB d’un échantillon ayant connu une croissance de NF (a) Départ
de fissuration intra-fils et (b) inter-fils

Le profil de rupture des éprouvettes montre une décohésion forte de la matrice au niveau
des fibres (Figure 64). La rupture brutale a entrainé un fort déchaussement des fibres

par rapport a 'ensemble Interphase/Matrice.

Figure 64 : Image MEB d’un profil de rupture au niveau d’une éprouvette ayant connu
la croissance de SiC-NF
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5.2.2. Observations des éprouvettes sans NF (références) :

Les éprouvettes n'ayant pas eu de croissance de NF sont passées dans les mémes
cycles de densification pour servir de référence aux éprouvettes avec NF. Une couche de
PyC, sensé servir d’interphase entre les NF et la matrice mais aussi protéger contre tout
phénoméne de croissance parasite (Cf Chapitre 2 - 3.3. Le transport aérien du
catalyseur), a été déposé avant la 1 croissance matricielle de SiC. Malgré ce dépot de
pyrocarbone, le catalyseur nickel s’est volatilisé et a ensemencé les préformes de
référence. Il a certainement diffusé dans le pyrocarbone avant de réagir avec le HCl issu
de la formation du SiC matriciel et ceci malgré I'éloignement des deux familles

d’éprouvettes dans le four de croissance.

Figure 65 : Images MEB de croissance de nodules sur échantillons sans croissance de
SiC-NF

Cette croissance parasite nodulaire a perturbé la croissance matricielle et crée des

macro-porosités dans toute la matrice composite (Figure 66).

B

Figure 66 : Image MEB de la porosité induite par la croissance de nodules issus du
transport aérien du catalyseur nickel
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De ce fait, I’étude du comportement mécanique n’a pas pu se faire a partir des résultats
de ces échantillons pollués. Dans la partie suivante, les analyses se feront par rapport a
un matériau type ayant les mémes caractéristiques structurales (Texture, Interphase et

Matrice) mais n’ayant pas connu les mémes cycles de densification.

5.3. Résultats mécaniques :

Le matériau avec NF a le méme type de comportement mécanique que celui sans NF
(Figure 67). Les modules initiaux et les propriétés a rupture (Contrainte max et
déformation max) sont sensiblement les mémes. L'allure générale de la courbe
[Contrainte/Déformation] (Figure 67) présente la méme allure, impliquant les mémes
modes de dégradation. Elle présente bien les trois domaines d’endommagement par

multi-fissuration (Cf Chapitre 1 - 3. Comportement mécanique des CMC).

Comportement Eprouvette avec SiC-NF

- 200 Reférene [SiC/SiC] / 12000000
m |-
S 150 10000000
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Figure 67 : Courbe [Contrainte/Déformation] et [Contrainte/Emission Accoustique] type
d’un matériau [SiC/PyC/SiC] avec NF

Le domaine linéaire, c’est a dire la zone sans création de fissure, est borné par la ligne

verte sur la Figure 68. Elle se situe entre 50 et 60 MPa.
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Comportement Eprouvette avec SiC-NF
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Figure 68 : Courbe [Contrainte/Déformation] type d’'un matériau [SiC/PyC/SiC] avec NF

Il est possible que la disposition de NF, orientés de fagon radiale par rapport a la fibre ne
participe ni a la déviation de fissures ni a une quelconque participation a I'effort de
traction mais puisse favoriser la propagation des fissures. De plus, I'espacement entre
les NF obtenu lors de cette étude, proche de la centaine de uym, est trop proche de la
taille des grains de SiC formés par CVI. lls ne permettent donc pas d’en changer la
structure et de faire évoluer les propriétés mécaniques de la matrice.

Malgré tout, I'incorporation de NF a permis de diminuer la porosité du CMC mais sans
changer la répartition de la porosité ni sa géométrie. L'impact sur le comportement du

matériau n’est donc pas significatif.

Ceci concerne uniguement les propriétés mécaniques en traction suivant le sens
longitudinal. La perspective d’enrichir la préforme fibreuse en NF ouvre néanmoins des

perspectives d’amélioration du matériau.

5.4. Perspectives de |'utilisation de NF dans les CMC

Le matériau avec NF ne présente pas d’amélioration des propriétés mécaniques dans le
sens longitudinal mais la présence des NF dans les directions orthogonales a la traction
ie dans le plan (y; z) laisse entrevoir des possibilités d’amélioration a la traction sens z,

au cisaillement hors plan (x ; z) et en torsion (couplage de cisaillement de (x; y) et (X ; 2))
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[93, 94]. Elles permettraient peut-Etre de lier entre elles des strates de tissus 2D ou des

strates 1D et d’accroitre ainsi le cisaillement interlaminaire.

Wb T T T T T

20 - "'A'"'O-F'LS/O-FRC T
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Figure 69 : Effet de la fraction volumique de SiC-NF sur le module en flexion et la

contrainte max en flexion de composite SiC/SiC [93]

6. CONCLUSION DU CHAPITRE:

La découverte des nanotubes de carbone par lijima en 1991, a ouvert de nouvelles
perspectives de recherches dans le domaine des matériaux en permettant d'insérer des
matériaux nano dans des objets de taille macro pour en améliorer les capacités. Afin de
changer les propriétés mécaniques d’un CMC et notamment de sa matrice SiC, des NF de
carbure de silicium ont été introduites a l'intérieur d’'une préforme fibreuse. Ces NF
devaient par leur présence, géner la formation des grains de SiC, améliorer la déviation

des fissures matricielles et améliorer la densification.

De nombreuses méthodes permettent d’obtenir des NF de SiC. Mais seule celle de type
VLS catalysée conduit a une croissance homogene, dense et de plusieurs dizaines de
microns. La réussite de la croissance est grandement conditionnée par le type de

catalyseur, les gaz réactifs et I’environnement du réacteur. Le catalyseur ne doit pas
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réagir défavorablement avec le support, étre dispersé finement et permettre une bonne
solubilisation des gaz réactifs. Il détermine autant la répartition des NF dans la préforme
fibreuse que sa géométrie (diamétre). Les gaz réactifs doivent se décomposer a une
température acceptable pour la préforme. Les paramétres du réacteur de croissance
(température, pression, débit, temps de croissance) conditionnent le bon déroulement de
la germination. lls permettent essentiellement de maitriser la géométrie des croissances

obtenues (longueur, diamétre, ...).

Malgré une présence importante de NF (10% de la masse de la texture), ceci n’a pas
permis d’améliorer les propriétés mécaniques en traction longitudinale des CMC
[SiC/PyC/SiC]. L'allure générale de la courbe [Contrainte/Déformation] des matériaux
avec NF présente la méme allure que celle sans NF, impliquant les mémes modes de
dégradation. Les modules initiaux et les propriétés a rupture (Contrainte max et
déformation max) sont sensiblement les mémes. La répartition des NF dans la préforme

ne permet toutefois pas d’en changer les propriétés de facon significative.

Néanmoins, une amélioration de la densification matricielle est observée. Il est donc
possible, par l'incorporation de NF de diminuer le temps de dépdt de la matrice
composite. Cet élément étant I'un des principaux défauts de la CVI, il pourrait s’agir d’'un
moyen d’améliorer grandement cette lacune en permettant une augmentation trés
importante de la surface de dépdt (Cf Chapitre 2 - Annexe 2). De plus, des
améliorations des propriétés en flexion ont été observées pour ce méme type de
matériau. Ainsi, si I'incorporation de NF dans la préforme n’a pas permis d’en augmenter

la limite élastique, elle reste néanmoins prometteuse dans d’autres domaines.
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ANNEXE 1 :

Précautions d’usage en présence de nano-objets

1) Phases préliminaires de production :

Il s’agit des phases d’élaboration antérieures a la croissance catalysée des NF. Il faut
prendre les précautions d’usage pour la manipulation des substrats fibreux et le
fonctionnement de réacteurs thermiques utilisant des gaz réactifs.

Dans la phase de dépdt du catalyseur par imprégnation, on peut étre amené a utiliser
des nano particules en suspension dans un liquide. Dans ce cas, il faut éliminer les bains

d’'imprégnation usagés dans les récipients dédiés aux nano particules en milieu liquide.

2) Ouverture du réacteur et récupération des échantillons :

» Attendre le refroidissement du réacteur (température inférieure a 200°C).

e Faire le vide primaire, puis remettre lentement a pression atmosphérique sous gaz
neutre.

e Porter un masque puis ouvrir le réacteur et récupérer les échantillons a I'aide d’une
pince.

* Stocker les échantillons dans des boites étanches.

3) Manipulation et transport des échantillons :

* Manipuler avec précaution pour éviter le décrochage des NF.
* Transporter les échantillons dans des boites étanches.
 Limiter au maximum les sorties d’échantillons des boites.

e Manipuler avec des pinces.

4) Prélévement d’échantillons :

* Sortir les échantillons sous la hotte, capot rabattu, aspiration inactive.
* Appliquer les principes de manipulation définis en 1-2.

e Manipuler avec des pinces.

65



* Découpe des échantillons : au ciseau ou au cutter. Cette découpe n’est a réaliser que
si nécessaire. Découpage si possible en milieu liquide. C'est I'opération la plus
susceptible de libérer des NW dans I'air ambiant. Activer I'aspiration de la hotte aprés

chaque opération de découpe et nettoyage du plan de travail.

5) Stockage:

» Stockage dans des boites étanches confinées dans des pochettes plastiques.
* |dentifier les boites avec la mention «nano fibre».

* Réserver une zone de stockage (tiroirs, rayonnage) pour les échantillons NF.

6) Elimination des échantillons et des déchets souillés :

Les produits a éliminer sont les échantillons ou résidus d’échantillons de textures
enrichies en nanofilaments, ainsi que les déchets souillés par les nanofilaments lors des
diverses opérations effectuées sur les textures enrichies.

* Emballer chaque déchet dans des pochettes plastiques.

» Stocker temporairement dans un conteneur plastique spécifique réservé a cet usage
(seau avec couvercle) et identifié comme tel.

* Eliminer le conteneur plastique selon la procédure en vigueur (*).

(*) Procédure d’élimination des déchets «nano» au LCTS: Le LCTS sous-traite
I’élimination des ses déchets a la SIAP, filiale de Véolia, gestionnaire conventionné des
déchets de l'université de Bordeaux 1. Le LCTS a obtenu de la part de la SIAP un
certificat d’acceptation des déchets « nano ».

Les déchets «nano» a éliminer sont ainsi fournis a la SIAP dans les conditions

préétablies (conteneur plastique).

Cette procédure permet de protéger I'utilisateur des risques liés aux NF dans la mesure
ou leur dangerosité n’a pas encore été clairement définie. Il y a une jurisprudence
«amiante ». En effet, Les caractéristiques physico-chimiques de I'amiante, associées a
une capacité a se fractionner en particules microscopiques pour atteindre les alvéoles
pulmonaires, et méme migrer jusqu’'a la plévre, font que l'inhalation importante de

particules d’amiante est dangereuse.
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L'appareil respiratoire constitue la voie majeure de pénétration des nano-objets et
notamment des nanoparticules et des nanofibres dans I’'organisme humain.

Une fois dans 'organisme les nanomatériaux peuvent soit étre évacués par I'organisme
soit, si inhalés, venir se fixer de facon préférentielle dans les différentes régions de
I'arbre respiratoire que sont les voies aériennes supérieures (les fosses nasales, la
bouche, le pharynx et le larynx), I'arbre trachéo-bronchique (la trachée, les bronches et
les bronchioles) et les alvéoles pulmonaires. Le dépbt de nanomatériaux qui en résulte,
n’est pas homogéne au niveau de tout le systéme respiratoire. Il dépend essentiellement
du diamétre des particules absorbées, des degrés d’agrégation et d’agglomération ainsi
que du comportement dans l'air des nano-objets. Les particules de diamétre compris
entre 10 et 100 nm se déposent ainsi majoritairement dans le poumon profond (dans les
alvéoles pulmonaires), dans une proportion nettement supérieure a celle des particules
micrométriques. Les particules plus petites, quant a elles, se déposent principalement
dans les voies aériennes supérieures et dans une moindre mesure, dans la région

trachéo-bronchique.

Sécurité vis-a-vis des nanofibres

Les nano objets du fait de leur taille (100 000 fois plus petites que celles des cellules
humaines moyennes) apportent de nouveau danger pour I'organisme. C’est pour cela
gu’un méme matériau est plus dangereux lorsqu’il est sous dimension nanométrique.

Ces dangers peuvent se manifester en cas :
- D’inhalation
- D’ingestion

- Ou de contact cutané

C’est pour cela que lors de cette étude, il a été pris des consignes strictes d’utilisation

des échantillons contenant des NF.

En ce qui concerne le travail sur les SiC-NF a I'air libre :
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- Lors de la sortie des échantillons du réacteur de croissance, I'utilisateur doit étre
équipé d’un masque a cartouche, d’une blouse et de 2 paires de gants. Les

échantillons sont stockés dans des boites étanches.

- Lors du travail sous sorbonne, I'utilisateur doit étre équipé du méme équipement
individuel que pour la sortie de I’échantillon du réacteur de croissance et en plus il
doit travailler sur un papier absorbant imbibé d’éthanol pour piéger au mieux les

SiC-NF émis. La hote aspirante doit étre coupée et le capot rabattu. .

Dans la phase de dépdt du catalyseur par imprégnation, on peut étre amené a utiliser
des nano particules en suspension dans un liquide. Dans ce cas, il faut éliminer les bains
d’'imprégnation usagés dans les récipients dédiés aux nano particules en milieu liquide.

Les objets souillés doivent étre stocké dans une double poche. Cette poche est stockée
de facon temporaire dans un conteneur plastique uniquement dédié a cet effet. Les

déchets sont ensuite collectés par SIAP, une filiale de Véolia.

Cette procédure permet de protéger I'utilisateur des risques liés au NF dans la mesure ou
leur dangerosité n'a pas encore été clairement définie. Toutes ces mesures de
précautions découlent d’une jurisprudence « amiante » et des dangerosités non anticipés

de ce produit.
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ANNEXE 2 :

Plus la surface est importante et plus la vitesse de dépot est rapide. La surface de dépot
est grandement augmentée dans la texture fibreuse avec l'incorporation de NF. En plus
d’améliorer la densification en comblant les zones inter-fibres, il est possible par cette
incorporation de nanostructures d’améliorer la densification en faisant progresser un des

principaux défauts de la CVI : la lenteur du dép6t.

Une estimation de la surface spécifique des préformes fibreuses et du réseau de NF peut

étre effectuée.

1° hypothése :

Les SiC-NF représentent 10% de la masse de la préforme et la masse volumique des SiC-
NF est la méme que celle des fibres.

Ainsi :

1
Volume, = 10 X Volume,

2° hypotheése :

Le diamétre des fibres et des nano-fibres est constant et respectivement de 1 mm et de
100 nm.

Ainsi :

Volume, = m X R{X hy; = 1—10 X 1T X RyXh, > h; =107 X h, car R, = 107* X R,

Surface, = 2R Xh, = 2m10™* x 10° = 10° Surface,

On a donc une surface spécifique qui augmente d’un facteur 10°. La surface permettant
la croissance de la matrice est donc augmentée de facon considérable avec la présence
de SiC-NF
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Annexe 3 :

Le carbure de silicium :

* Notions cristallographiques :

Les cristaux de SiC ne différent pas dans le nombre d’atomes de Si et de C mais dans
I'arrangement des couches atomiques. Ces structures cristallographiques différentes
sont appelées polytypes, constituées d’empilements de bicouches élémentaires silicium
/ carbone. Quelle que soit la structure considérée, les bicouches mises en jeu sont
identiques et la différence porte sur la facon de les assembler. Les différents polytypes
du SiC sont généralement désignés par la forme [NX], avec N le nombre de bicouches
formant la maille élémentaire, et X la symétrie du réseau, les symétries les plus
courantes étant les symétries cubique C, hexagonale H et rhomboédrique R. Par
exemple, le SiC-6H signifie que ce cristal est sous la forme hexagonale avec 6 couches
Si-C avant que la maille élémentaire se répéte. Il existe plus de 200 variétés

cristallographiques différentes de SiC.

De plus, les propriétés physiques du cristal dépendent de sa structure cristallographique.
Parmi les nombreuses structures cristallographiques répertoriées, seules quelques unes
présentent un intérét technologique, avec principalement les formes hexagonales 4H et

6H, ainsi que la forme cubique 3C.
Les deux formes cristallographiques les plus communes sont les suivantes :

- Cubique

-  Hexagonal
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Cubique Hexagonale

Vue de cbté

Vue de
dessus

Figure 14 : les 2 formes cristallographique du SiC les plus communes

* Propriétés et applications :

La longueur de la liaison Si-C est de 0,189 nm, contre 0,154 nm pour la liaison C-C et
0,235 nm pour la liaison Si-Si. La liaison Si-C, contrairement aux deux autres, n’est pas
purement covalente (elle est ionique a 12 % du fait de la différence d’électronégativité).
Des caractéristiques de cette liaison Si-C découlent les propriétés physico-chimiques
telles que la dureté du matériau, trés élevée, mais aussi son inertie chimique (résistance
a la corrosion), sa résistance aux irradiations, etc. La rigidité de la liaison Si-C, ainsi que
la masse importante du C et du Si, fait que la conductivité thermique A du SiC, est élevée.
Dans le tableau ci-dessous sont résumées les principales caractéristiques physico-
chimiques du carbure de silicium qui font du SiC un matériau de choix dans de nombreux

domaines:



Propriétés Valeurs

Dureté 1600 kg.mm=2 soit 9,5 sur [I'échelle de
Mohs. Seul le nitrure de bore (BN) cubique,
le carbure de bore (B4C) et le diamant ont

des duretés plus élevées (de 14 a 15).

Résistance a I'oxydation Entre 1500 et 1600 °C, pour une pression

partielle d’oxygéne supérieure a 100 Pa

Réfractarité Le SiC présente, en atmosphére inerte, une
stabilité thermique jusqu’a une
température de 2400-2500°C

Coefficient de dilatation thermique faible et |de I'ordre de 4,3.10°€ C1, ceci étant lié au

résistance au choc thermique caractére covalent de la liaison Si-C
Module de Young ~ 400-500 GPa, Ofiexion ~ 500-610 MPa,
Ocompression ~ 3500-4500 MPa
Résistance aux radiations Résistant a certaines radiations
Gap électrique 2,4et3,3eV

Tableau 4 : différentes propriétés du carbure de silicium

En plus, il posséde une dureté élevée qui fait de lui un matériau utilisé pour les abrasifs
et outils de coupe. Avec une large bande interdite comprise entre 2,4 et 3,3 eV en
fonction de la symétrie adoptée, le SiC appartient a la famille des semi-conducteurs. Ces
valeurs de gap élevées le destinent prioritairement a des éléments électroluminescents

dans le domaine du visible.

Enfin, résistant aux radiations, le SiC trouve sa place dans des domaines comme
I’aérospatiale ou le nucléaire, embarqué dans des satellites ou utilisé dans les cceurs des

centrales.

Les propriétés remarquables du SiC justifient donc son implication croissante dans la vie
quotidienne : si ce matériau a, dans un premier temps, été principalement utilisé en tant
gu’abrasif, additif pour la production de fer et d’acier, ou encore comme élément
réfractaire, de nouvelles applications en termes de résistance a l'usure, d’échangeurs

thermiques, d’électronique de puissance ou de miroirs spatiaux se sont développées. De
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facon plus originale, le SiC est également utilisé comme substitut du diamant en joaillerie
ou en décoration. A titre indicatif, notons que la production mondiale de SiC était estimée

autour de deux millions de tonnes en 2005, avec une valeur moyenne par tonne de
I’ordre de 300 euros.
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1. LA POROSITE MATRICIELLE

La matrice céramique réalisée par CVI présente une porosité inter et intra fibres. Du fait
des contraintes géométriques occasionnées par la préforme fibreuse, la porosité inter fils
présente des angles saillants. Ces angles apparaissent dés la 1 étape de densification.
lls fragilisent la structure et facilitent le départ de fissuration. Ceci diminue donc le
domaine élastique. Pour limiter ce phénomeéne, il a été réalisé lors de cette étude un
émoussement de la porosité par une céramique issue de la pyrolyse d’un polymeére
(CIPP).

Emoussement

Angle
émoussé

Figure 1 : Schéma montrant le principe d’'un émoussement d’une porosité

Dans la suite de ce chapitre, il sera abordé, dans un premier temps la nature de la
porosité présente dans la matrice et les effets mécaniques de cette porosité, puis dans
un second temps, les particularités des différentes résines utilisés pour émousser les
porosités et les différents résultats pour les formulations testées seront présentées.
Enfin, un bilan des essais mécaniques de la formulation choisie viendra cléturer ce

chapitre.

1.1. Définition :

La porosité peut se définir a la fois comme une propriété caractéristique d’un milieu
poreux et comme un paramétre qui I'exprime quantitativement (rapport de volumes, sans

dimension). D’aprés cette définition, il est possible de se représenter le défaut de



porosité dans un matériau composite comme étant de petites cavités emprisonnant de la

matiére gazeuse [taches grises foncées sur la figure 2 (a)].

Schoeller [1] distingue deux catégories de pores représentées sur la figure 2 (b) : les
porosités ouvertes, composées de vides inter-communicants connectés a la partie
extérieure du matériau, et les porosités fermées, isolées a l'intérieur du matériau et ne

permettant aucune perméabilité.

Les pores pénétrants sont des pores ouverts qui ont la particularité de relier au moins

deux faces du matériau poreux.

Les nombreuses applications des matériaux poreux font appel a des tailles de pores qui
peuvent varier de I'échelle atomique a I'échelle millimétrique. L'IUPAC (International
Union of Pure and Applied Chemistry) a recommandé la nomenclature relative a la taille

des pores présentée a la figure 2 (c) [2].

La porosité est donc un concept indépendant de la forme et des connexions entre les
pores. Seuls les volumes sont considérés. Néanmoins, il est utile de signaler que pour les
matériaux composites concernés par notre étude, le concept de porosité correspond a

des interstices de petites tailles (ordre millimétrique et inférieur).

b Pores ouverts Pores termés

(VR ¢ \ E (
f . f-L .;‘ > !

Pore pénétrant Pore non pénétrant

T‘é‘.lF' A
B

C) Micropores Mesopores Macropores

0 2 50 1000
Diameétre des pores (nm)

Figure 2 : (a) Microscopie optique des porosités étudiées, (b) Schématisation des

différents types de pores, (c) et (d) Nomenclatures relatives a la taille des pores.



La méthode d’élaboration des composites SiC/SiC par CVI, comme vue au premier
chapitre, conduit a une porosité matricielle non désirée. Cette méthode d’élaboration
consiste en un dépdt de SiC directement sur la préforme fibreuse. La porosité matricielle
est visible sur la figure 3 qui montre un cliché de microscopie optique en fond clair d’'un

composite céramique SiC/SiC.

Fils

longitudinaux

Macropore
matriciel

Fils

transverses

Figure 3 : Observation de macropores inter fibres a I'intérieur d’'un composite SiC/SiC
densifié CVI

1.2. La porosité du matériau CERASEP au stade |1 :

Le matériau choisi pour mettre au point et étudier le procédé d’émoussement des
macroporosités par voie liquide est un composite SiC/SiC a matrice auto cicatrisante
produit par Herakles (anciennement Snecma Propulsion Solide) et nommé CERASEP.
Quelques matériaux dérivés de ce dernier et produits par Herakles ont aussi servi de

support aux différentes études.

Le matériau CERASEP est le fruit d'une approche particuliere menée par Herakles au
niveau des matériaux d'interphases, de la composition de la matrice, de I'architecture

fibreuse et du procédé de densification par voie gazeuse (CVI).



Il est destiné a remplacer les superalliages dans les moteurs aéronautiques (volets,
chambres de combustion, aubes de turbine...). L'objectif de Herakles est de développer
un composite utilisable en dessous de son point de rupture mécanique a des
températures supérieures a 1100°C et capable d'étre opérationnel plusieurs milliers

d’heures en atmosphére oxydante et en environnement réel (humidité,...).

La gamme de fabrication du matériau, pour atteindre le stade |1, est la suivante:

1) Préparation d'une texture fibreuse Guipex® a partir de fibres Nicalon®

2) Traitement de la texture (Déguipage, désensimage)

4
5

)
)
3) Dépobt de l'interphase et consolidation de la préforme
) Dépot de la premiére séquence de la matrice auto cicatrisante
)

Usinage des tranches / Nettoyage du composite

Les étapes 1 a 5 sont réalisées a Herakles (site du Haillan). Elles ménent a un matériau

identifi€é comme étant au stade 11.

L'imprégnation de milieux poreux par un liquide dépend de la porosité de ce dernier et
notamment de la taille et de la géométrie des pores mais aussi de I'aptitude au
mouillage des surfaces des pores par le liquide. Une idée globale de la répartition et de la
morphologie de la porosité du CERASEP® au stade |1 est présentée dans la suite de ce

chapitre.

Le cliché réalisé en micro-tomographie (Figure 4) montre la présence d'une porosité
située entre les différents fils (porosité interfil). Le cliché optique (Figure 5) montre la
présence d'une autre porosité située au sein des fils (porosité intra fil). Ces deux familles

de pores ne sont pas connectées l'une a l'autre car la matrice intra-fil les sépare.
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Figure 4 : Observation a partir d’'une micro-tomographie X de macropores inter

fibres a I'intérieur d’'un composite CERASEP au stade |11

Les pores inter-fil possédent une géométrie particuliére avec une section « rectangulaire »
et une taille d'entrée des pores généralement nettement plus faible que celle du cceur du
pore (figure 5). Les longueurs d'entrée comme celle du cceur sont trés variables, il en va
de méme pour leur hauteur. Par exemple, sur la figure 5, les coeurs des pores possedent
une hauteur allant de 100 ym a 300 ym et une longueur variant de 700 um a plus de
1000 um.

~

Figure 5: Observation a partir d’'une micrographie de macropores inter fibres a

I'intérieur d’'un composite CERASEP au stade |1

Les spectres obtenus en porosimétrie a mercure lors des travaux de J.C. Ichard au LCTS
[97], pour caractériser ce matériau au stade 11, montrent la présence de deux familles de
pores, une premiére vers 0,5-10 ym et une deuxiéme vers 90-120 ym accréditant le fait
que les entrées de pores sont de cet ordre (figure 6). Ces diamétres peuvent étre
attribués a la porosité intra fil pour le premier et a celle inter-fil pour le second. Les
valeurs mesurées ne donnent que la taille de I'entrée du pore et non celle du cceur, elles
sont de plus cohérentes avec celles estimées a partir des clichés précédents. Le volume
poreux, correspondant a la porosité inter-fil, est plus important que celui de la porosité

intra-fil.
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Figure 6 : Spectre de pore du matériau CERASEP au stade 11 [98]

Des spectres de pores effectués sur des échantillons issus de plaques différentes
montrent une |égére différence dans la taille d'entrée des pores ainsi que dans la

dispersion de ces pores (figure 7).
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Figure 7 : Spectres de pore d'échantillons du matériau CERASEP® au stade 11, issus de
plaques différentes [98]
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En se basant sur ces analyses précédentes, il apparait que le rapport de taille entre
I'entrée des pores et le coeur des pores est compris entre 2 et 3. La pression capillaire
ainsi que la vitesse et le débit d'imprégnation seront trés différents suivant la localisation

du ménisque du liquide.

Les travaux de J.C. Ichard au LCTS sur ce matériau montre que la porosité du matériau
posséde une structure complexe et trés hétérogene. Elle est divisée en deux réseaux de
pores distincts et a la géométrie totalement différente. La dispersion de la taille des
pores semble, a partir des prises de vues réalisées en coupe, importante aussi bien en
hauteur qu'en longueur. Le taux de porosité et les densités du matériau évoluent
également sensiblement selon I'origine des échantillons. C’est pour cette raison que lors
de cette étude, pour s’assurer une répartition la plus homogéne possible, les solutions
utilisées sont trés diluées pour diminuer le plus possible la viscosité. En effet, I'objectif
est d’émousser un maximum d’angles saillants et non de remplir de facon importante les

porosités.

1.3. Géométrie de la porosité et contraintes mécaniques :

La concentration de contraintes est un probléme souvent rencontré dans la conception
mécanique d’un composant. C’est un phénoméne d’augmentation locale des contraintes
dans une zone comportant une modification géométrique de la piéce. Dans notre cas ce
sont les angles saillants présents dans les macropores du matériau qui fournissent des
zones de fortes contraintes locales. La zone de concentration de contraintes est souvent
le site d’amorcage des fissures de fatigue mais peut étre aussi a I'origine d’une rupture

brutale dans le cas d’'un matériau fragile.

L’étude passe par deux étapes :

- une étude de RdM (Résistance des Matériaux) qui permet un calcul de
la contrainte nominale,
- le calcul de la contrainte réelle a partir du coefficient de concentration

de contraintes.
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On appelle contrainte nominale, que I'on note OGnom OU Tnom, la contrainte maximale
calculée a partir d’'une étude de RdM, en supposant que I'on prend en compte la plus

petite section sollicitée.

La contrainte réelle notée omax OU Tmax €St la valeur maximale de la contrainte obtenue

sur le volume avec le défaut géométrique.

Oreelle €St calculable par les méthodes numériques comme la méthode des éléments finis
ou par les méthodes analytiques pour les géométries simples. Elle est également
mesurable par les techniques d’analyses de contraintes expérimentales comme la

photoélasticimétrie, I'extensométrie ou encore les méthodes thermiques.

Le coefficient de concentration de contraintes K: est défini par le rapport entre la

contrainte réelle et la contrainte nominale :
Kt = Omax / Onom OU Kt = Tmax/ Tnom

L'indice « t » est employé pour indiquer que ces coefficients sont théoriques et que leur

calcul repose sur les hypothéses de la théorie de I'élasticité.

L’expression mathématique a été donnée par Peterson [4] a la suite des travaux de

Neuber, pour des formes de piéces simples, pour les cas en traction [5].

Il propose :

« a» étant la demi-longueur de I'entaille et « p» le rayon de courbure de I'entaille.

Dans le cas d’un trou cylindrique, ona:a = p d'ou K= 3.

On peut donc voir que plus le rayon de courbure est faible plus le coefficient de
contrainte locale est important. Donc si I'on augmente le rayon de courbure de 'entaille
en passant d’'un angle saillant a un angle émoussé, la contrainte locale en sera
diminuée. Ceci retardera la formation des fissures et donc augmentera la limite élastique

du matériau.
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Pour vérifier la répartition de la contrainte dans le composite au niveau de la
macroporosité il a été réalisé une simulation de contraintes, pour une plaque 2D
contenant le type de macropore avec des angles saillants, qui se forment dans le
composite sollicité mécaniquement. Cette simulation représente une mise en traction de

la plague avec en son centre le défaut de porosité.

Pour étre le plus représentatif de la porosité du matériau, le macropore utilisé est tiré
d’un cliché MEB du matériau comme on peut le voir sur la Figure 8. Pour avoir le meilleur
rendu, le matériau n’a pas été poli a la polisseuse mécanique (passage de différents
disques aux grains de plus en plus fins) mais a I'lon Slicer (JEOL) qui permet de réaliser
un polissage trés net par passage sous un faisceau d’ions. Le cliché obtenu est ensuite

seuillé avec le logiciel Imagel pour extraire 'empreinte de la macroporosité.

Figure 8 : Extraction de la forme de la porosité par un seuillage de I'image obtenue par
MEB

Cette empreinte est ensuite utilisée pour étre incorporée dans un maillage représentant
une plaque 2D. Il y est réalisé une simulation de traction avec le logiciel ZEBuLoN. Sur la
figure 9, on peut voir une image de la plaque en traction. La concentration de contrainte
apparait dans un dégradé, Physics, (reprenant le spectre lumineux avec comme
concentration la plus faible en violet et la plus forte en rouge). Les concentrations de
contrainte les plus élevées peuvent s’observer, comme attendu au sous-chapitre

précédent, au niveau des angles saillants perpendiculairement au sens de traction.
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Figure 9 : Simulation de la traction de la plague 2D contenant le défaut

Pour éviter ces angles saillants favorables au départ de fissuration, il a été décidé lors de
cette étude de rajouter une étape intermédiaire dans le cycle de densification matricielle.
Cette étape d’émoussement se situe au milieu de la densification par CVI. Cette étape

est décrite dans le sous-chapitre suivant.

2. LE PROCEDE D’'IMPREGNATION D’UNE RESINE POLYMERE SUIVI D’UNE
PYROLYSE (PIP) :
La densification par voie liquide, comme vu au chapitre 1, désigne généralement deux
modes opératoires la Melt Infiltration (MI) [ou Reactive Melt Infiltration (RMI)] et le
procédé PIP. Le procédé MI, qui consiste en I'imprégnation de silicium en fusion dans le
composite, nécessite des températures de mise en ceuvre élevées (1450°C, c’est a dire
au dessus de la température de fusion du silicium) qui sont trop destructrices pour la
matrice réalisée par CVI. Le procédé PIP permet d’émousser la macroporosité mais a plus
basse température. Les fibres Nicalon, ne supportant pas un passage a des
températures supérieures a 1200°C [Chapitre 1 - Tableau 1], il a été décidé d’émousser

les macroporosités par la méthode PIP.
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2.1. Le procédé PIP :

Le procédé PIP est une méthode de densification de préforme fibreuse par voie liquide.
Le procédé consiste a faire rentrer une résine polymére a l'intérieur de la préforme

fibreuse et a transformer ensuite cette résine en céramique [6].

Le procédé PIP, dans le cadre d’une densification de matrice céramique, peut se résumer
en trois étapes :

- imprégnation dans la préforme du précurseur polymére

- réticulation du polymére dans la préforme

- pyrolyse conduisant a une matrice céramique

L’opération peut ainsi étre répétée de multiples fois, afin d’obtenir la densité voulue du
matériau, tant que la porosité est suffisante pour permettre une bonne rentrée du
précurseur céramique a l'intérieur de I’ébauche. En effet, en raison du retrait important
du solvant et de différentes espéces gazeuses lors de la pyrolyse il peut étre nécessaire
de renouveler I'opération plusieurs fois. Ceci sera explicité plus en détail dans la suite de

cette partie.

Dans le cadre de cette étude, il n'y a qu'une seule étape d’'imprégnation de résine
céramique a l'intérieur de la préforme car I'objectif premier n’est pas de densifier une
nouvelle fois la matrice mais de changer les formes de sa porosité. L'important est que la
« nouvelle » matrice céramique ainsi obtenue change la forme de la porosité pour
émousser les angles saillants des macroporosités en leur donnant une forme ovoide. La
densification finale de la matrice, pour obtenir la densité souhaitée du matériau, est

obtenue par CVI.

Pour faire pénétrer la résine précéramique dans la préforme de nombreuses techniques
peuvent étre utilisées. Les plus courantes sont I'imprégnation sous pression réduite, qui
consiste a réaliser un vide primaire dans une enceinte contenant I’échantillon immergé
dans la résine, et le procédé RTM (Resin Transfer Molding) qui consiste a injecter la
résine sous pression dans une préforme placée dans un moule. Dans notre cas le

systéme utilisé est I'imprégnation sous pression réduite. Un bon mouillage de la préforme
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par la résine, ou du solvant contenant la résine, est indispensable pour faire pénétrer un

maximum de matiére et rendre cette étape efficace.

Le rendement et la composition du matériau céramique final dépendent d’abord du
précurseur, mais aussi largement des conditions de réticulation et de pyrolyse. Ceci est

illustré au tableau 1.

T (°O) Si 0 C H
300 (cured) 1 1.52 0.96 2.88
800 1 1.52 0.70 0.80
1000 1 1.52 0.67 0.09
1200 1 1.52 0.66 0.03
1400 1 1.52 0.64 -

Tableau 4 : Composition aprés pyrolyse sous argon d’une résine poly-methyl-silicone,

avec comme base de référence 1 mole de silicium [7]

Les polyméres organo-siliciés sont intéressants en raison leur facilité de mise en oeuvre
et de leur transformation en céramique a basse température [8-12]. De plus certains
peuvent également contenir du bore, de I'aluminium ou du titane et conduire a des

céramiques présentant des propriétés spécifiques [23].

Polysiloxane
[-R,Si0O-],
Polyboro- Polysil Polycarbo-
siloxane SSISp— siloxane
[-RSIO; -1,

Figure 10 : Polyméres précéramiques dans le systeme Si-O-C-N-B [14]
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Plusieurs paramétres importants doivent étre pris en considération pour choisir un
précurseur :

— Ssa composition

— sa viscosité

— les conditions de réticulation

— le rendement en céramique

— le retrait volumique lors de la pyrolyse

— la microstructure de la matrice obtenue

— sa stabilité (température, air et humidité)

L'étape de réticulation (ou : « cross-linking ») va conditionner le déroulement de la
pyrolyse. Elle permet en effet de former des liaisons entre les chaines polyméres de telle
sorte que seuls des groupes méthyles et des hétéroatomes soient évacués lors de la
pyrolyse. Ces hétéroatomes sont principalement I'hydrogene, I'oxygene et I'azote qui ne
sont éliminés qu’a haute température. Limiter la décomposition du polymére en éléments
volatils permet ainsi d’augmenter le rendement en céramique, c’est-a-dire la quantité de
résidu obtenu a I'issue de la pyrolyse. Sans ce traitement, les chaines polyméres seraient
dégradées lors de la pyrolyse en petites molécules gazeuses qui ne laisseraient pas ou

peu de matiére.

L'étape de pyrolyse permet de transformer le réseau obtenu par réticulation en un
produit céramique. La composition et la structure cristalline du résidu céramique
dépendent de la température, de la vitesse de montée en température, mais aussi de

I’'atmosphére de pyrolyse.

De maniére générale, la pyrolyse sous atmosphére inerte d’'un composé organo-silicié se

déroule selon les étapes suivantes (Figure 11) :

1. la dégradation accompagnée de la perte de composés organiques (300-600°C) ;
2. la minéralisation associée a la perte d’hydrocarbures et de dihydrogéne (400-1000-C)

3. la décomposition associée a la perte de CO, de SiO et de Na.

19



e \ coutbe ATG

antilion

fe I'éck
l"
/

J‘\
—
/

l

|

_ ¥
a9 /)
/Jr‘\\_,/ \ / (H;\ » / ”;\_\_\' //‘\;\"\\

— composts $i = hydrocarbures™ “C0(Si0)

M
>
S~

7
-

Distillation Dégradation Minéralisation Décomposition]
T T | — -
%0 500 7% 1000 1250
[emprature (“C)

Figure 11 : Analyse thermogravimétrique typique et dégagements gazeux durant la

pyrolyse d’un précurseur organosilicié sous atmosphére inerte [15]

Comme pour le procédé CVI, la technique PIP permet donc de contrdler la composition de
la matrice, notamment grace a la grande diversité des précurseurs organométalliques
disponibles. Elle utilise en outre des moyens d’'imprégnation simples a mettre en ceuvre.

Les polyméres a haut rendement en céramique sont basés sur des précurseurs de type
poly (silanes), -(carbosilanes), -(silazanes), -(siloxanes) et des mélanges de ceux ci. Ces
polyméres précéramiques a haut rendement (plus de 50% du poids initial du polymére
sont retenus dans le poids du résidu céramique) ont été développés en tant que liants
pour des poudres céramiques [16-18], pour l'assemblage de matériaux SiC entre eux
[19, 20], pour la synthése de poudres ultrafines [21], pour la formation de la matrice
céramique dans un composite a renfort fibreux [22-25], pour la production de

revétements [26] et de fibres céramiques [27-33].

Toutefois, l'application de polyméres précéramiques pour fabriquer des matrices
céramiques denses est encore limitée. Les limitations pour la fabrication de composants
matriciels issus de résines précéramiques sont liées a la diminution de volume
extrémement élevée et a I'augmentation conséquente de la densité a la suite de la
conversion polymére-céramique. Par exemple, la densité augmente généralement d'un
facteur 2-3 en passant du précurseur (1g/cm3) au résidu céramique (SiO2, 2.2 a 2.6
g/cm3; SisNa et SiC, 3.0 a 3.2g/cm3). Le retrait de volume dépassant 50%, il donne
généralement lieu a une importante fissuration et a la formation de pores dans les

produits pyrolysés [34-36]. Ainsi, la conversion directe d'un bloc de polymére en une
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céramique compacte et dense est de ce fait « impossible » a réaliser. La répétition des
cycles PIP, nécessaire pour diminuer la porosité, rend le procédé long et colteux,

d’autant plus que les précurseurs polyméres sont relativement chers.

La porosité dans les verres d’oxycarbure de silicium a des effets différents en fonction de
leur application. Lorsque de hautes résistances mécaniques et une importante stabilité
chimique sont recherchées, des matériaux denses ou avec le minimum de porosité sont
nécessaires [37]. Fort de ce constat, le procédé PIP a été complété par I'ajout de charges
ayant pour utilité de compenser le retrait important et ainsi diminuer la porosité de la
céramique nouvellement formée lors de I'étape de pyrolyse. Ceci permet donc de
conserver l'intégrité physique de la matrice. Dans la partie suivante les différents types
de charges que l'on peut incorporer dans la résine seront détaillées et leur

complémentarité avec le procédé CVI discutée.

2.2. Le procédé PIP avec charges :

Ce procédé consiste en un ajout de charges qui va limiter le retrait de la résine lors de la
céramisation. Si les charges réagissent lors de I'étape de pyrolyse pour former un
nouveau composé dans la céramique issue de la pyrolyse du polymére (CIPP), elles sont

dites réactives.

Deux types de charges peuvent donc étre utilisées, une premiére catégorie qui reste
inerte lors de la pyrolyse, et une seconde catégorie qui réagit avec les gaz de pyrolyse
et/ou I'atmosphére gazeuse pour former des nitrures et/ou des carbures. La premiére
catégorie, appelé charge inerte (Cl), a pour utilité de réduire le retrait en jouant sur I'effet
de volume de remplissage. Q.S. Ma et al. par exemple, pour une résine polysiloxane ont
pu constater une augmentation de la densité du matériau, une diminution du retrait et
une amélioration des propriétés mécaniques de la CIPP [44]. Le tout étant directement
lié @ une augmentation de la quantité de charges inertes introduites dans la résine. Les

poudres de SiC, B4C, SisN4, ou BN sont les charges inertes les plus souvent utilisées [38].

La deuxiéme catégorie, dite charge réactive (CR), peut compenser le rétreint par une

expansion volumique lors de I'étape de pyrolyse. Greil et al. ont notamment étudié une
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vaste gamme de CR et leurs effets sur la réduction du retrait volumique des polyméres

précéramiques [13].

Les CR sont directement introduites dans la résine. Elles acquiérent une expansion
volumique lors de I’étape de pyrolyse en réagissant avec les produits de la décomposition
de la résine (carbone, hydrocarbures comme CHa, CoHs, CeHe, etc... selon la composition
du polymeére) ou avec I'atmosphére des gaz réactifs (N2, NHs, CHa, Oo, ...) [39-41]. Les
différentes voies de formation d’'une céramique issue de la pyrolyse d’une résine

contenant des CR sont résumées a la figure 12.

Polymeére Charges réactives
Fibres Enrobage Charges inertes
]
Mélange
Suspension Grainage
Fibre enrobée
Bobinage Coulage Fonte Moulage | Extrusion Pressage
) I ]
|
Séchage
Usinage
Pyrolyse I

Figure 12 : Schéma d’un processus menant a la réalisation d’une céramique issue

d’une résine contenant des CR [42].

Les charges forment un réseau stable et rigide dans la phase polymére et offrent une
large interface de contact durant la décomposition des produits du polymére. Les
charges actives sont adaptées pour une utilisation dans les composites thermo-
structuraux. Elles sont des éléments, des composés ou des produits de réaction d’oxydes
tel que Al, B, Si, Ti, CrSiz, M0oSiz,... formant des carbures, des nitrures ou des oxydes qui

font preuve d’une forte expansion volumique lors de I'étape de pyrolyse (Figure 13) [43].
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Specific volume changes of active fillers (1%)

Reactant Cis) Cig) MNa(g) O g)
¥ —24 + 14 + 8 + 78
Zr =21 +49 +3 + 40
Mo —5 +22 —

Al +9 +353 +26 +28
B =7 + 2() +142 —
Si —30 +7 +13 + S
MoSia —4 + 48 — —
CrSis -7 + 54 + 23 + 69
151, —10 +47 + 53 + 171

Figure 13 : Les changements de volume molaire potentiels des CR lors de la pyrolyse.
Les réactifs sont : du carbone solide, des hydrocarbures gazeux ou directement des gaz

réactifs (azote, oxygene) [42]

Les CR peuvent étre combinées ou partiellement remplacées par des Cl qui ne réagissent
pas lors de la pyrolyse de la résine, mais peuvent fournir des fonctionnalités spécifiques
a la céramique nouvellement formée. Ainsi elles peuvent permettre d’ajuster I'élasticité,

la dilatation thermique, la résistance électrique...

1
A 0) /° [R, ,Si(C.N,O)ys 15]—> Si-G-N, -O, + Gas
e
S AVN—> -80 %
o
0/10

Polymer

[Ry 2SHCN,O)y5 15] + M—Si-G-N, -Q
+ M(C,N,0) + Gas

AVN—> 0 %

with R = H, CH,, CH=CH,, C¢H; etc.

Figure 14 : Schéma représentant le principe de la compensation par les CR et/ou Cl dit

« net-shape », i.e. sans retrait [42].
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Le choix de la PIP chargée, surtout réactive, permet donc de :
- réaliser ’émoussement des macropores a une température inférieure a 1200°C
(température fixée comme maximale pour 'endommagement du matériau).
- moins charger la résine et ainsi limiter le risque de sédimentation en incorporant

des CR a la place des Cl.

Sur la base des travaux sur les résines chargées de poudres réactives de nombreux
matériaux tels que [SIOC/TiC], [SIOC/TiN], [SiOC/SiC], [SIOCN/BN], [SiOC/(CrsC2, SizNa)],
ou [SiOC/Mo2C] et [SIOC/TaC], [SIOC/AIN] ont été réalisés en tant que monolithes,
comme matrice de composites renforcés par un réseau fibreux, ou comme revétement
de surface de matériaux poreux [45-49]. Les résines polysilazane, polycarbosilane,
souvent utilisés pour les types de CMC évoqués lors de cette étude, ont également été
utilisées avec des CR [50-52].

Dans le cadre de cette étude, plusieurs charges inertes ont été testées, ainsi qu’une CR :
I'aluminium. Le choix de la CR, mais aussi celui de la résine, sont des éléments
importants de la PIP réactive. En effet, le retrait de celle-ci, sa viscosité, son affinité
chimique avec les CR et la surface des porosités sont les bases de la réussite de la PIP

réactive. Pour cela, le choix de la résine sera discuté dans la partie suivante.

3. LE COMPORTEMENT STRUCTUREL DES RESINES SEULES:

Lors de cette étude, plusieurs résines ont été testées. La surface des macroporosités a
été modifiée pour tenter d’améliorer I'adhésion des résines sur les parois. La proportion
de CR et de Cl, la viscosité de la résine (Température de I'étuve) ont été optimisées pour
rentrer le maximum de matiére dans la préforme. Les températures et gradients
thermiques ont aussi été étudiés. L'objectif recherché étant d’obtenir une formulation qui
rentre totalement dans le réseau de porosité, en restant homogéne et en formant une
céramique qui adhére sans discontinuité aux parois. |l sera ainsi présenté, dans les
chapitres qui vont suivre, les différents travaux ayant conduit a la formulation type pour
I’émoussement de la porosité. Mais avant toute chose, il est nécessaire de comprendre

les limites des résines actuelles.
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3.1. Les résines :

Comme il a été vu précédemment le comportement de la résine est important dans la

mesure ou il conditionne le rendement de la CIPP.

C’est pour cela que différentes résines, compatibles avec ce type de matériau, ont été
testées suivant quatre critéres :
- la viscosité de la résine : influence directement sur la pénétration de celle-ci dans
la préforme.
- Leretrait lors de la pyrolyse : conditionne la fragmentation de la CIPP.
- La mouillabilité de la surface par la résine : détermine la répartition de la CIPP
dans la porosité
- L’interaction entre la CIPP et la surface lors de la pyrolyse : oriente la répartition
de la CIPP entre former des blocs volumineux a I'intérieur des pores ou a revétir la

surface de la porosité.

De tous les précurseurs mis au point, les polysiloxanes ont connu un intérét croissant
durant ces derniéres années du fait de leur disponibilité, de leur prix attractif et des
oxycarbures de silicium (Si-O-C) (avec Ar et N2) ou des oxynitrures de silicium (Si-N-O)
(dans NHs) qu’ils forment. lls possédent des propriétés améliorées dans des domaines
telles que la résistance au fluage et la stabilité microstructurale par rapport a celles de

nombreuses céramiques silicatées usuelles [54, 55].

C’est pour cela qu’il a été testé trois résines usuelles dans I'élaboration de ce type de
composite : une résine polysilazane PSZ, une résine méthyl-silicone PMS (poly méthyl
methoxy siloxane) et la résine MSE (ester méthylique d'un mélange d'oligoméres de

différents méthyl-silicates).
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3.2. La méthodologie d’imprégnation :

L’échantillon est mis dans un bac contenant le mélange résine + solvant (ou résine seule
pour la PSZ). L'imprégnation se déroule dans une étuve contenant une enceinte
permettant de faire un vide primaire. Le choix de la température imposée a I'étuve (entre
Tamb €t 250°C) est directement lié a la viscosité que I'on souhaite pour notre solution.
Ceci est fait de maniére a optimiser I'introduction de la résine dans la macroporosité et

ainsi avoir le maximum de macropores émousseés.

Le solvant choisi est le Butan-2-one ou Méthyl-Ethyl-Cétone (MEC). Il a été choisi comme
solvant pour deux raisons :
- Il mouille la préforme

- |l permet une bonne dissolution de la résine a température ambiante.

On peut donc facilement placer I’échantillon dans le récipient contenant la résine avant
de le mettre sous vide dans I'étuve chauffée. La température d’évaporation du solvant
étant relativement faible (86°C), I'évaporation du solvant entraine une augmentation de
la viscosité lors de I'imprégnation. La température de I'étuve doit étre suffisante pour
permettre une bonne pénétration de la résine dans la préforme, a une viscosité donc
relativement faible, tout en n’évaporant pas trop vite le solvant ce qui aurait pour effet de

faire remonter la viscosité et défavoriser sa rentrée dans la texture.

L’étape de réticulation dure vingt heures a 200°C. Une fois cette étape de polymérisation
terminée, I'échantillon est placé dans un four de pyrolyse. Il s’agit d’'un four tubulaire qui
permet de réaliser cette étape sous air reconstitué en envoyant un mélange d’oxygene et

d’azote en proportion proche de celle de I'air (21/79).

3.3. Critéres de choix de résines :

Les critéres qui ont été pris en compte pour le choix de la résine ont été I'occupation de
la porosité (liée a la mouillabilité et la viscosité) et sa fragmentation (fait appel autant a
I'interaction du CIPP avec la surface lors de I'étape de pyrolyse qu’au retrait de celui-ci)
(Tableau 2).
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Résine Occupation de la porosité Fragmentation de la CIPP
PSZ + --
PMS ++ -
MSE ++ -
++:Tresbon +:Bon +/-:Moyen -:mauvais --:Trés mauvais

Tableau 5 : Niveau d’émoussement des porosités pour chacune des résines seules

Bien que la PSZ présente la possibilité de simplifier le mode opératoire et favoriser une

bonne homogénéité des charges (pas besoin d’utiliser de solvant), elle présente une

forte fragmentation et des difficultés a rentrer dans les porosités qui sont, au vu des

contraintes géométriques (forte tortuosité des porosités), trés défavorables pour cette

étude.

Dans le tableau ci-dessous sont répertoriés tous les essais réalisés afin de valider le

choix de la résine. Les essais réalisés avec la PSZ ne sont pas jugés pertinents car trop

en décalage. Il ne sera illustré, par la suite, que les résultats des essais menés sur la

résine PMS.

Essais PMS Fragmentation MSE Fragmentation
Eau Régale X +/-+ X +/-
Traitement de
Murakami X +/-+ X +/-
surface
« Oxydation » X +/-+ X +/-
Gradientde T X +/- X -
# Cycle de
Basse T X +/- X -
Polym
Haute T X +/- X -
Mélange de +/- -
# Formulation X X
résine
Sous air +/- -
X X
Pyrolyse reconstitué
Sous N2 X +/- X -

Tableau 6 : Tableau des différents types d’essai réalisés pour chacune des résines

testées

Les meilleurs résultats ont été obtenus pour la résine poly-siloxane PMS. Connaitre les

mécanismes de décomposition de la résine permet de comprendre les interactions de

celle-ci avec les CR. Celles de la résine PMS sont explicitées dans la partie suivante.




3.4. La résine PMS :

La poudre PMS est une résine Poly-Methyl-Siloxane (PMS) avec comme formule générale
(CH3-SiO15)n et n = 130-150. C’est une poudre solide a température ambiante. Sa
masse molaire est de 9400 g/mol-1 et sa densité est de 1,1 g cm=3 [56 - 59]. Elle est
inodore et composée de flocons incolores. La PMS a une plage de ramollissement
comprise entre 45 et 60°C et une bonne solubilité dans les solvants organiques, a
savoir, les solvants aromatiques et les cétones. Le polymére posséde environ 2 % molaire
de groupes Hydroxy et Ethoxy, comme unités fonctionnelles. La structure possible de la

résine PMS avec ses groupes fonctionnels est illustrée a la figure 15 [60].

_HEC <CHA_
—%l O—(TiH o—%i— Tiw;)iw%i
() CH |, CH L O

Figure 15 : Structure moléculaire de la résine PMS : (a) unités linéaires et réticulées du
réseau de polymeére, (b) des motifs structuraux contenant des groupes OH-, et -OEt

fonctionnels qui sont utilisés pour la réticulation [60].

Il se produit un dégagement d’eau et d'éthanol par réaction de polycondensation qui
entraine la formation d'un réseau tridimensionnel avec Si-O-Si comme unités alternatives
formant la base du composé. Afin d’améliorer cette réaction, I'addition d'un agent de
réticulation est possible. Dans notre cas il s’agit de I'acétylacétonate de zirconium (ACZ),

C20H280sZr, a 1 % massique qui a été testé.
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Figure 16 : Evolution de la viscosité pour différentes résines base PMS (+ catalyseur ou
ayant subi un traitement thermique préalable) (a, b et c) et pour la résine PMS seule (d)

[56].

On peut remarquer, sur la figure 16, que la résine PMS « pure » a la viscosité la plus
faible aux alentours de 190°C. La viscosité diminue dans un premier temps avant

d’augmenter. Ceci se produit en raison du développement d'un réseau tridimensionnel

rigide [56]. —B5—PMSet 160°C TG% - -m-PVISet 160°C dTG

—<—pMsret 200°C TG % PMS

TG%

-12 -

7 S T S S S AR R, T
0 200 400 600 800 1000

T°C

Figure 17 : Analyse thermogravimétrique réalisée sous N2 100°C/h, pendant 3h et a
900°C de la résine PMS réticulée a 160 et 200 °C

L’ATG de la résine montre que la plupart des changements de masse ont lieu en trois

étapes, situées a environ 250°C, 550°C et 750°C. Les oligoméres représentent la

29



majeure partie des gaz de décomposition formés autour de 250°C (évaporation des
composants qui ne sont pas encore liés a un réseau par des réactions de réticulation) et
le CH4 est libéré a environ 750°C (correspondant a la transformation du réseau
organique/inorganique en un réseau polymére uniquement inorganique). C’est I’étape de
"céramisation" du PPC. A partir de 900°C le composé est stabilisé [56, 61]. La perte de

masse se situe aux environs de 15% [56, 61 - 64].

Les différentes pertes de masse permettent de comprendre la décomposition de la
résine lors des étapes de polymérisation et de pyrolyse. Sa réorganisation structurelle est

illustrée dans le sous-chapitre suivant.

3.5. Organisations des résidus céramiques dans les macropores :

Dans les clichés de la figure 18 obtenus par microscopie optique, on peut voir la résine
au stade polymérisé dans les macroporosités du matériau. Le matériau au stade 11 (sans

aucune action sur le support et la résine sans charges) montre le comportement de la

résine PMS + Solvant (PMSs) dans les porosités.

Figure 18 : Cliché microscopie optique d’'une préforme de SiC infiltrée par une résine

PMS au stade polymérisé

On remarque que la résine au stade réticulé comble bien la porosité du macropore.

Néanmoins la résine commence a se fragmenter dés le stade polymérisé. On observe
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des fissures dans le bloc de résine, et des agrégats de résines commencent a se former.

Mais le matériau est néanmoins encore en contact avec la surface de la porosité.

Cette fragmentation prend une importance nettement plus marquée lors de la pyrolyse.
La microscopie optique montre sa fragmentation a I'intérieur de la préforme (Figure 19).
La résine a subi un retrait volumique important entre I'étape de polymérisation et I'étape
de pyrolyse. Le contact avec la surface de la porosité est limité. Néanmoins, la résine
pyrolysée tend a former des ébauches de forme ovoide dans les macropores. On peut
faire cette observation dans le cercle bleu notamment. Ceci montre que si le retrait
volumique de la résine est suffisamment faible, la résine tend naturellement a organiser

sa porosité sous forme d’ovoide.

Figure 19 : Cliché microscopie optique d’'une préforme de SiC infiltrée par une résine

PMSs aprés pyrolyse

Le retrait le plus important de la résine apparait lors de I'étape de pyrolyse mais il se
produit également lors de la polymérisation de la résine. Dans la suite de cette partie
nous allons observer la répartition de la résine dans la porosité au stade pyrolysé car

c’est lors de cette étape que se produit I'essentiel du retrait.
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Pour visualiser le phénoméne de retrait lors de la pyrolyse, une goutte de PMSs a été
posée sur un wafer de SiC placé sous argon dans un réacteur tubulaire. Le chauffage
progressif, a 100°C/heure, a été réalisé en partant de la température ambiante jusqu’a
1100°C. Une caméra placée face a un hublot a permis de suivre le comportement de la

résine (figure 20).

Température ambiante

Début de I’évaporation vers 80°C

Figure 20 : Goutte de résine PMSs posée sur un wafer de SiC sous Argon avec une

montée jusqu’a 1100°C : goutte a Tambiante €t Evaporation du solvant

L’évaporation du solvant commence vers 80°C. Il en résulte une diminution du mouillage
qui se traduit par une augmentation de la hauteur de la goutte de résine. Puis entre 750
et 800°C la goutte de résine se fragmente et se décolle du wafer de SiC. Ceci correspond
bien a I'étape de pyrolyse, dont I'impact sur I'adhésion de la CIPP est visible juste avant

800°C (Figure 21) [56, 62].
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Transformation du polymére en céramique vers 750-800°C — Durée du phénomeéne 15 min

Figure 21 : Goutte de résine PMSs posée sur un wafer de SiC sous Argon avec une

montée en température jusqu’a 1100°C

Figure 22 : Cliché microscopie optique d’'une préforme de SiC infiltrée par une résine

PMS au stade pyrolysé.

La résine PMS présente un manque de matiére dans certaines porosités du composite.
On retrouve des macropores pauvres en résine. On peut notamment voir ceci a la figure

22,
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On remarque néanmoins, comme dans le rond vert présent a la figure 22, que la résine
bien que peu présente dans le macropore est allée jusqu’au bout de celui-ci. Il y a donc
une mouillabilité importante du mélange résine PMSs avec la surface en carbure de

silicium.

On peut voir dans le schéma de la figure 23, une illustration de ce retrait de résine lors

de I’étape de polymérisation puis de pyrolyse.

Réticulation

Macropore |
_“matriciel _~"
Ciel

Pyrolyse

Figure 23 : Schéma d’une préforme de SiC infiltrée par une résine PMSs qui se rétracte

lors de la réticulation de la résine et se fragmente lors de la pyrolyse.

En effet comme il a été vu au début de ce chapitre (Chapitre 1 - 2.1. Le procédé PIP), les
limitations pour la production de piéces massives a partir de précurseurs polyméres sont
le retrait volumique élevé accompagné d’une forte augmentation de la densité lors de la

conversion du polymére en céramique.

La figure 24 montre la perte de poids, le changement dimensionnel, la densité et la
porosité des différents polyméres précéramiques lors de la pyrolyse en atmosphére
inerte. Lorsque les changements structurels dans le Précurseur Pré-Céramique (PPC) ne
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peuvent étre assumés par I'écoulement visqueux ou la diffusion de matiére,
d’importantes fissurations et la formation de pores se produisent. Ainsi, la conversion
directe d'un bloc polymére en une céramique compacte et dense est presque impossible
a réaliser [65, 66].
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Figure 24 : Variations de poids et de densité (a) et changements de dimensions et de

porosité (b) lors de la pyrolyse de polyméres précéramiques en atmosphére inerte [65].

Le CIPP conserve généralement une porosité substantielle de 30 a 40%. Environ la
moitié du retrait potentiel est occupé par la porosité et les fissures et environ 10-20% de

retrait se produit sur le bloc polymérisé [66].

La céramisation par pyrolyse d'un précurseur polymére pré-céramique, comme un
polysilane, polysiloxane, un polysilazane ou polycarbosilane résulte d'une série de
processus complexes, induits thermiquement, comme des réarrangements, des
réticulations et des clivages de liaisons carbone-hydrogéne, qui donnent le CIPP et des
produits de réaction gazeux (G):

PPC =>CIPP+G (1)

Lors de la pyrolyse du polymére, la masse du résidu est réduite par la perte des espéeces

volatiles :

Am = mppc - Mg (2)
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Et ce changement de masse définit le rendement en céramique :

a= Am/ Mppc (3)

En raison des densités plus élevées du CIPP, par rapport a PPC, un rapport de densité

peut étre défini comme suit :

B = repc / fcipp (4)

En supposant un changement dimensionnel isotrope, le retrait linéaire total d'un corps
polymére ~ e peut étre exprimé par des variables de transformation polymére-céramique
aetf:

1/3

e=(/_v)  ©

V, : le volume de porosité

P. Greil propose le tableau récapitulatif de PPC en reprenant les paramétres vus lors des

réactions (3) et (4) :

Polymer precursor Products® Temperature (°C)/atmosphere 2 B
Hydridopolysilazane SisN, 1200/N, 0.74 044
Vinylphenylpolysilazanc SiyN, 1000/N, 0.85
Polyborasilazane BN/Siz N, 1000/Ar 0.90 0.55
Polycarbosilane + Al amide SiyNg/AIN 1000/NH, 0.54
Polycarbosilane 4+ Al amide SiC/AIN 1000/NH , 04
Cyclomethylpolysilazane Siy N, /SIC 1000/Ar 0.88
Methylvinylpolysilane SiC 1000 0.83
Polycarbosilane + Ti butoxide Sic/nic 1400/N, 0.72
Methylpolysiloxane Si0, /SiC 1000/He 0.85 046
Diphenylpolyborosiloxane SiC/B,C 950/Ar 045 0.58
Aminoborazine ' BN 1000/Ar 0.55
Polyiminoalane AIN 600/N, 042

I'1 propoxide ethanolamine TiN 1600/N, 0.85

* In general the pyrolysis products are amorphous and contain various amounts of O and C.

Tableau 7 : Propriétés de pyrolyse de polyméres organométalliques utilisés comme PPC
[66]

En ce qui concerne les PMS, résine de type PMS, les valeurs de a et (3 affichées sous He

sont respectivement de 0,85 et 0,46. Le retrait linéaire total, en prenant un V, de zéro,

est de fait visible a la figure 25. Il se situe donc dans notre cas a 30% environ.
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Figure 25 : Retrait linéaire maximal d’'un PPC en fonction du rendement céramique o. et

du rapport de densité {3 (pour Vv ~ 0) [66].

La résine PMS a donné les meilleurs résultats de densification du composite (prise de

masse aprés pyrolyse, répartition dans le bloc composite, tendance a supprimer les

angles saillants, ...).

Néanmoins, il a été constaté pour chaque résine :
- Un manque de matiére : tous les macropores n’ont pas une quantité de résine
suffisante pour pouvoir étre Emoussés.
- Un retrait trop important : celui-ci entraine une fragmentation de la céramique

- Une affinité trop faible avec le support: des blocs disparates non liés avec la

préforme se sont décollés lors de la pyrolyse.

La résine seule ne permet pas de réaliser I'émoussement des angles saillants. La
formulation et/ou la préforme nécessitent des modifications afin d’améliorer chacun des
défauts vus précédemment. Dans la partie suivante, seront évoqués les travaux de
modification de surface afin de permettre une meilleure adhésion de la résine sur la
paroi de la porosité en jouant sur l'augmentation de la surface de contact

[résine/support] ou de I'affinité [résine/support].
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4. MODIFICATION DE LA SURFACE DE DEPOT :

Les propriétés intrinséques de la résine sont primordiales pour favoriser I'adhésion de
celle-ci avec la paroi des macropores mais la composition de sa surface et la forme du
macropore jouent eux aussi un role non négligeable. C’est pour cela que la paroi du

macropore a été modifi€ée comme cela va étre détaillé dans la partie suivante.

4.1. Les différents traitements de surface :

Pour améliorer I'adhérence de la résine sur les parois, différents essais ont été menés
sur des plaquettes densifiées en carbure de silicium. Une goutte de résine a été déposée
sur une plaquette en SiC (40 x 10 mm?2). Différentes résines ont été testées. Chaque

plaquette a été préalablement traitée par I'un des procédés suivants.

Trois traitements chimiques différents ont été réalisés en surface d’échantillon pour en
améliorer les propriétés d’adhérence :

- Attaque chimique par traitement de Murakami: morcellement de la surface de
I’échantillon pour augmenter la surface spécifique de contact de la résine avec
I’échantillon.

- Attaque chimique par traitement a I'eau régale : méme objectif que pour le
traitement de Murakami. On ne cherche pas a fonctionnaliser la surface mais a
augmenter la surface spécifique de contact.

- Oxydation de la surface: le but est d’augmenter la couche de silice SiO> pour
favoriser I'adhésion en créant une affinité chimique entre la paroi de la

macroporosité et la CIPP.

La solution de Murakami est constituée de KsFe (CN)s + KOH (50/50) mis en solution
dans de I'eau. Le tout est chauffé a 150°C pendant plusieurs heures. La préparation de
I « Eau Régale », est un mélange d’acide chlorhydrique et d’acide nitrique (rapport 4/1).
En attaquant la surface de I'échantillon, la préparation va créer des aspérités dans celui-
ci et ainsi « favoriser » son adhérence (Figure 26). C’est le méme principe que celui utilisé

dans les colles, plus on a de surface d’accroche et meilleure est 'adhérence.
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Figure 26 : Schéma montrant 'augmentation de la surface spécifique de contact entre

la résine et I’échantillon en fragmentant la surface avec I'attaque chimique de Murakami

4.2, Les effets sur la répartition de la céramique:

Le résultat est le méme pour chacun de ces traitements a peu de détails prés. Une

amélioration du processus d’adhésion apres pyrolyse se produit (Figure 27).

Figure 27 : Cliché microscopie optique de I'imprégnation par une résine PMSs au stade
pyrolysé aprés une attaque chimique préalable de I'échantillon a 'Eau Régale pendant

20 heures

Les attaques chimiques peuvent endommager le matériau en attaquant les fibres en plus
de la surface. L'augmentation de la couche de SiO2 ne permet pas d’augmenter I'affinité

chimique de maniére suffisante pour compenser efficacement le phénomeéne de retrait et
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fragilise le matériau en y incorporant une couche d’oxyde en son centre. Ces trois
procédés ne permettent pas d’obtenir une répartition adéquate du résidu céramique

dans la porosité et endommagent d’une certaine fagon le composite.

Un ajout de charges a donc été envisagé pour limiter le phénoméne de retrait de la CIPP.
Dans la partie suivante seront présentés les travaux sur les différentes charges ajoutées

et en premier lieu les ClI.

5. RESINE PRECERAMIQUE CHARGEE DE POUDRES INERTES :

Dans la partie précédente, on a pu observer que le retrait de la résine lors de I'étape de
pyrolyse empéchait la CIPP de pouvoir se fixer sur la paroi des macropores afin de
pouvoir émousser les angles saillants présents dans ceux-ci et ainsi retarder la formation
de fissures matricielles. Pour limiter le retrait, des Charges Inertes (Cl) ont été rajoutées a

la PMSs afin de limiter le retrait de I'’ensemble.

5.1. Expérimentation :

L’ensemble des travaux réalisés avec des charges inertes est résumé au tableau 5 :

Essais

Si X

# charges SisN4 X
B4C X X
# % vol. de 10% - 40% X X

charges 40 % - 65 % X
Sous air X «

Pyrolyse reconstitué
Sous N2 X

Tableau 8 : Différents essais réalisés avec la résine PMS et les différentes Cl

Afin de limiter le retrait de la résine, des Cl ont été rajoutées a la PMSs. Les différentes
charges sont: B4C, SisN4, SiC et Si. Leur granulométrie est comprise entre 5 et 10
microns. Ces charges sont appelées inertes car elle ne réagissent pas, ou peu pour le Si,

avec la résine lors de I'étape de réticulation ou de pyrolyse de celle-ci.
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La difficulté de cette étape réside dans le fait d’avoir un pourcentage volumique de Cl
suffisant dans le mélange résine plus solvant pour limiter convenablement le retrait de
I’ensemble afin de conserver une liaison de la CIPP sur le support tout en ne rendant pas

le systéme trop visqueux.

En effet, si le systéme est trop chargé deux phénoménes peuvent se produire :
- la résine peut ne plus rentrer convenablement dans la porosité du matériau

- larésine peut sédimenter en entrée d’échantillon et laisser rentrer seulement une

partie des ClI

Figure 28 : Cliché microscopie optique d’une céramisation de résine PMSs chargée

On peut voir sur le cliché optique de la figure 28 une illustration d’'un mélange charges-
résine dont les charges ont sédimenté. Dans un premier temps, la résine plus une partie
des charges sont rentrées dans la préforme puis, le reste des charges est rentré. On peut
voir dans le rond vert les charges présentes au centre du pore et la résine plus
« charges » dans les angles. Ceci montre que I'imprégnation s’est effectuée en deux
temps. Pour éviter ce phénomeéne il est possible de jouer sur la viscosité de la résine
(Température de I'étuve), sur la quantité de charges introduite et sur une bonne

homogénéisation de la solution.
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La partie suivante présente les résultats en fonction des différentes quantités de charge
présentes dans la solution. Ceci permet d’identifier la limite de la technique et de

présenter la répartition des Cl dans la CIPP.

5.2. Structure céramique et charges inertes :

Les charges sont visibles sur le cliché optique ci-dessous. On remarque les « petites »
taches blanches qui parsément le bloc de résine au centre de I'image. Toutes les petites

taches dans le bloc représentent des amas de Cl qui ont coalescé dans la résine.

Figure 29 : Cliché MEB aprés céramisation de résine PMS chargée avec 30% de B4C
Comme on peut le voir sur les micrographies (Figure 29 et 30) la répartition des charges
est relativement homogéne. Certaines zones néanmoins ressortent visuellement comme

étant plus chargées en poudres. La cartographie X de surface (Figure 31) détaille la

répartition des différents éléments constituant la céramique (Figure 30).

Figure 30 : Cliché MEB d’une céramique ex-résine PMS chargée avec 30%v de B4C

L’élément qui montre ou se situent les charges de B4C dans le bloc de CIPP est le bore.

On peut remarquer des petits amas mais la cartographie montre une faible coalescence.
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Figure 31 : Cartographie RX sous MEB d’une céramique ex-résine PMS chargée avec

30% de B4C montrant I’'emplacement du Bore, de I'Oxygene, du Carbone et du Silicium.

Les charges sont bien réparties et jouent leur réle pour diminuer le retrait de la résine
lors de la pyrolyse. La CIPP présente toujours des blocs distincts avec un contact avec la
surface. Méme si les blocs sont plus volumineux et conférent une surface de contact plus

importante avec la surface de la porosité, on ne retrouve pas une adhésion suffisante

pour permettre d’émousser les angles saillants de la macroporosité (Figure 32).

Figure 32 : Cliché MEB montrant la fragmentation de la CIPP chargée avec 35%v de
B4C

La fragmentation, au taux de chargement maximal (35%v), est toujours trop importante
pour avoir un émoussement des macropores optimisé et pouvoir jouer réellement un rdle

mécanique dans le report de la fissuration (Figure 32).
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Figure 33 : Cliché microscopie optique d’une céramisation de résine PMS chargée avec
65% de B4C

Au dela de 35%v de Cl (Figure 33), il se produit une baisse de la qualité de
I'imprégnation. Soit la réorganisation du systeme est moins performante avec le
franchissement d’un seuil maximal de charges, soit le systéeme sédimente (Figure 33)
[66].
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Figure 34 : Retrait linéaire et porosité résiduelle d'un systéme polymére contenant des

Cl, en fonction de la fraction volumique de charge [66].

Greil illustre le type de porosité obtenu pour la CIPP, en fonction de sa quantité de
charges, pour un polymeére ayant un VFmax de 0,5 et un § de 0,5. Ceci se rapproche de la
résine PMS ayant un pde 0,46 (Cf Chapitre 1 - 3.5. Organisations des résidus

céramiques dans les macropores). On peut constater dans notre cas, au maximum de Cl,
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admissible sans sédimentation (i.e. 35 %v), qu’il n’est pas possible de compenser le
retrait volumique. Dans ce cas de figure, le retrait attendu et la porosité résiduelle sont
de 15%. En plus de ne pas pouvoir permettre un émoussement totale de la préforme, les
Cl laissent un systéme de méso-porosité présent dans le matériau. Ce résultat se

rapproche de nos observations (Figure 35).

Figure 35 : Porosité type de la résine avec 27% volumique de CI

Le processus de céramisation méme s’il est amélioré par la présence de Cl reste
insuffisant pour pouvoir permettre un émoussement des macropores. La seule chose qui
impacte sensiblement le comportement de la résine est le taux de charge. Il y a une
diminution du phénoméne de retrait qui entraine une tendance a l'apparition d’une
forme ovoide dans la porosité. Mais, méme si les blocs formés sont plus volumineux, le
contact [CIPP/Paroi] du macropore reste trop discontinu et la CIPP reste fragmentée. Les
différents dispositifs pour incorporer la résine (température du systéme pour optimiser le
rapport entre viscosité de la résine et vitesse d’évaporation du solvant, mélange de

résines, palier de polymérisation) ne sont que trés peu influents.
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Le schéma présenté a la figure 36, illustre le retrait du comportement de la résine

chargée une fois pyrolysée.

Figure 36 : Schéma du retrait observé lors de la transformation en céramique d’une

préforme de SiC imprégnée par une résine PMS chargée lors de la pyrolyse.

6. RESINE PRECERAMIQUE AVEC DES CHARGES REACTIVES :

Dans le sous-chapitre précédent on a pu voir I'apport des Cl pour limiter le retrait lié a la
pyrolyse de la résine. L’ajout de Cl dans le mélange résine plus solvant permet de
diminuer le retrait total et ainsi limite la fragmentation des blocs de la CIPP et réduit les
contraintes qui provoquent le décollement de la céramique sur la paroi des macropores.
Toutefois, cette action est imparfaite et ne permet pas d’émousser de fagon satisfaisante
la porosité. L’ajout de charges est limité, car a partir d’'une certaine concentration comme
il @ été vu pour les charges inertes, on se retrouve face a un phénoméne de

sédimentation.

La pyrolyse réactive permet de compenser le retrait de la résine et ainsi diminuer le taux
de charge évitant ainsi la sédimentation de la suspension. La quantité limite de poudre
que I'on peut incorporer dans la résine, a taille de grain équivalente, est la méme que les
charges soient réactives ou non. Dans le cas des CR, pendant la pyrolyse, elles vont
réagir avec le gaz présent et gagner en volume. L’aluminium, qui est la CR choisie lors de
cette étude, réagit pendant la pyrolyse avec 'azote pour former du nitrure d’aluminium.
Un des avantages de cette CR, est la formation du nitrure d’aluminium a une
température de pyrolyse (dans notre cas 1100°C) non dommageable pour les fibres

composant I'armure du composite [68]. Le titane est aussi une charge réactive
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potentielle. Il serait intéressant d’évaluer son intérét pour cette application. Ceci n’a pu

avoir lieu lors de cette étude par manque de temps.

Le gain de volume du nitrure d’aluminium formé pour une certaine quantité d’aluminium
peut se calculer avec la formule suivante et est exprimé par son facteur multiplicateur de

gain volumique Cv:

. . 7 1 ’ ’
:,"'."A: + .',";'".' QA: 14 — 27 :.7
11 = = — =172
Ca X = —— X —— =125
My Qs 27 3,25
M P 190}

On peut donc voir que si I'on réalise une transformation de 100% des charges
d’aluminium en nitrure d’aluminium on multiplie par « 1,25 » le volume des charges lors

de I’étape de pyrolyse ou se produit le retrait de la « résine » [27,42, 69].

Dans la suite de cette partie, nous allons discuter les résultats obtenus lors de
I'utilisation de différents pourcentages de CR. La granulométrie des particules
d’aluminium est comprise entre cing et dix microns. C’est a dire la méme granulométrie
que pour les Cl. Pour éviter tout risque pyrophorique, les billes d’aluminium sont « pré-

oxydées ». Elles sont donc recouvertes d’une couche d’alumine surfacique.

6.1. Evolution de la fragmentation grace aux CR :

Dans la suite de ce chapitre, la diminution de la fragmentation en fonction de la quantité
de CR introduites va étre discutée. Le protocole opératoire est le méme que pour la CIPP
avec Cl a I'exception de la température de pyrolyse qui est montée de 100°C (1100°C)

et I'atmosphére de pyrolyse qui est I'azote uniquement.

A faible taux de CR, on peut voir sur le cliché optique (Figure 37) que la quantité de CR
est insuffisante pour compenser le retrait de la résine. Néanmoins I'aluminium est bien
rentré dans la porosité, méme dans les zones a forte tortuosité. Mais sa répartition n’est
pas homogéne dans la CIPP. On peut voir les taches blanches représentatives de I'AIN

former des amas relativement isolés (tdches blanches sur la figure 37).
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Figure 37 : Image microscopie optique apres céramisation d’une résine PMS chargée (7

a 30% volumique d’aluminium, pyrolyse effectuée sous azote a 1100°C)

Mais méme a fort taux de CR (Figure 38), a certains endroits la quantité de charges est
insuffisante pour compenser totalement le retrait de la résine comme on peut le

constater sur les clichés MEB.

Les zones qui n‘ont pas d’AIN (cercles jaunes sur la figure 37) subisse un retrait
important (celui de la CIPP sans charges). Il occasionne, dans ces zones, une perte du
contact de la CIPP la surface de la porosité (Cf Chapitre 3 - 7. Apport de I'aluminium dans

le support) ou une pré-fissuration du bloc composite.

La cartographie X (Figure 39) montre la répartition hétérogene de I'aluminium dans toute
la CIPP. L'oxygene, le carbone, I'azote et le silicium complétent les constituants de la
CIPP. L'azote, difficilement détectable par micro-analyse X, n’apparait pas. Par contre, la

présence d’AIN est déterminée par DRX.

48



Figure 38 : Image MEB aprés céramisation d’une résine PMS chargée avec 30%v

d’aluminium (pyrolyse effectuée sous azote a 1100°C)

Figure 39 : Cartographie X aprés céramisation d’une résine PMS (30%v d’Al, sous azote

a1100°C)

A I'exception de certaines zones pauvres en aluminium, I’émoussement des
macroporosités est amélioré. L’affinité de la CIPP avec le support est telle que la

céramique forme un film sur toute la surface des porosités (Figure 40).
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Figure 40 : Image microscopie optique aprés céramisation d’'une résine PMS chargée

avec 40% d’aluminium (pyrolyse effectuée sous azote a 1100°C)

La répartition de la CIPP se fait le long de toute la porosité sans interruption. Elle ne se

situe pas uniquement au niveau des cavités. Tous les angles saillant sont émoussés

comme on peut le voir sur la micro-tomographie (Figure 41).

Figure 41 : Observation a partir d’'une micro—toographi ‘ mcropores inter fils a
I'intérieur d’un composite CERASEP au stade |1 avec les angles émoussés par PMSs

(Al 30 % volumique)

6.2. Composition de la céramique issue d’une pyrolyse réactive :

Comme il a été annoncé en introduction de ce chapitre, I'utilisation d’aluminium comme
CR peut compenser le retrait volumique de la résine [70 - 77, 79, 80, 68]. De

nombreuses autres CR comme le bore, [81 - 82] le titane [84 - 87] ou méme des
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alliages comme MoSi> sont aussi citées dans la bibliographie. Elles présentent
néanmoins le désavantage de nécessiter des températures de transformation non

compatibles avec les fibres Nicalon [88].

Outre la variation de quantité de charges, les pyrolyses ont été réalisées sous Azote ou
argon et ce a différentes températures afin de tester I'apport des CR. L’ensemble des

essais est résumé au tableau 6.

Essais

Charges réactives

10% - 20% X +

% vol. de charges 20% - 40% X ++
40 % -65 % X _

+ a1100°C

T Pyrolyse 900°C - 1200°C X R
- a900°C
Sous Ar X +/-
Pyrolyse

Sous N2 X ++

X = Réalisé, Notation I'adhésion de la CIPP de ++ (trés bon) a trés mauvais (- -)

Tableau 9 : Différents essais réalisés avec des charges d’aluminium et apport de celui-

ci sur I'adhésion du bloc de CIPP

Les CR réagissent avec I'atmosphére réactive et forment de I'AIN en réagissant avec
I’azote contenu dans I'enceinte, avec les gaz issus de la pyrolyse de la résine mais aussi
avec la surface de I’échantillon. La situation idéale serait que la CR ne réagisse pas avec
la résine en formant des espéces non souhaitées pour une exploitation du matériau a
hautes températures ou avec le support en SiC, ce qui endommagerait la structure du

matériau. Ces différentes interactions sont mises en avant dans la partie suivante.

6.2.1. PMSs + aluminium sous gaz neutre :

Lorsque la résine PMSs chargée avec de I'Al est pyrolysée sous gaz neutre, il ne se
produit pas uniquement la formation de la CIPP mais aussi la création d’espéeces

cristallines issues de l'interaction entre la résine et I'aluminium. Ces espéces, comme on
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peut le voir sur la DRX (Figure 42) réalisée sur un mélange PMSs (Al 27%v) sous argon,

sont principalement Al203 et Al4Cs.

Il en résulte également du silicium libre. Le Si libre n’est pas issu de la formation de la
CIPP lors de la pyrolyse comme le montre la DRX réalisée sur le bloc de PMSs seul (Figure
43). Le signal ne présente aucun pic caractéristique de la présence de phases

cristallines.

En effet, I'aluminium peut réagir avec les produits de pyrolyse de la PMSs pour former
Al4Cs, Al203 et du silicium libre, le silicium libre pouvant réagir lui méme avec les résidus
de pyrolyse du polymére précéramique pour former du carbure de silicium [68, 72, 73].
Le CIPP de type SiOC (Figure 42), obtenu aprés la pyrolyse de la PMS, peut donc réagir,

avec Al, selon les réactions suivantes, pour former les composés précités :

3 SiOC + 6 Al — Al203 + Al4C3 + 3 Si (1)
et
Si+C — SiC (2)
et
4 Al +3SiC — Al4Cs + 3 Si (3)
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Figure 44 : DRX d’'un mélange PMS + Al (89/11 volumique) pour des échantillons

pyrolysés sous Ar a des températures comprises entre 600 et 1500°C [72]

La réaction (3) vue précédemment (Figure 44), se produit dés 600°C, induit la formation
de AlsCs par une réaction de I'aluminium liquide (du fait de sa taille nanométrique) avec
le SiC issu de la réaction (2). Cette réaction pourrait se produire a plus haute
température avec la matrice SiC du composite, ce qui pourrait étre dommageable

mécaniquement.

Néanmoins, lors de la pyrolyse de la PMSs sous argon (figure 42), il y a une quantité

relativement importante d’Al libre. La majorité de I'Al qui a réagi, I'a fait sous forme de
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Al203 (Réaction 1) et Al4sCs (réaction 1 et 3). La cinétique de formation de Al20s et Al4sCs

est donc relativement lente a la température de pyrolyse choisie (1100°C).

6.2.2. PMSs + aluminnium sous gaz réactif :

Précédemment les réactions de I'aluminium avec le support et avec la résine ont étés
déterminées en analysant le résultat de pyrolyse sous gaz neutre (Ar). Pour mettre en
avant la différence de cinétique de réactions entre ces deux interactions et celle de
I’azote avec I'aluminium, il a été déposé sur deux wafers de SiC de 'aluminium seul et un
mélange (PMSs/Al 40%) pyrolysé sous azote a 1100°C pendant une heure. Les résultats
sont visibles sur les DRX des figures 45 et 46. La conversion de I'aluminium en AIN est
rendue plus difficile par la géne que représente la résine : elle vient faire une barriére

physique entre le flux de N2 et I'aluminium contenu en son sein [97].

Il est observé une formation relativement importante d’AIN (Figure 46) [68]. La DRX
(figure 46) montre aussi que la géne spatiale n’est pas un phénoméne dommageable
avec la résine PMS dans nos conditions de pyrolyse car on peut voir sur cette DRX qu'’il
n’y a plus d’Al libre. Tout I'Al a réagi pour former majoritairement de I'AIN méme si les
composés issus de réactions avec les éléments de décomposition de la résine, Al20s et

Al4Cs, sont toujours présents.
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Figure 45 : DRX des produits de réaction d’aluminium sur wafer de SiC aprés 1 heure a

1100°C sous N2
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La perte de masse de la résine est en partie compensée par la transformation de la CR

(Figure 47). Il en résulte également une augmentation volumique.

|

Mass | %

= = Compositec with Al

= = = =Compositc with passive filler (calkc.)

e (C omposate without filler

lemperature [

Figure 47 : ATG de résines polysilazane avec et sans CR (Al) sous diazote [97]

Lorsque la poudre d’Al est chauffée sous diazote, un gain de masse progressif se produit
au-dessus de 800°C (Figure 48a). Ceci indique que la formation d’AIN débute
probablement au dessus de 800°C. Un gain de masse progressif a plus de 800°C a
également été observé lorsque le mélange [résine/Al] a été pyrolysé sous azote (Figure
48b). Une perte de masse de (0,3%) entre 600 et 800°C se produit dans ce cas |3,

contrairement au (5,5%) de la résine seule.
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Figure 48 : ATG de a) charges d’Al seules sous diazote b) une résine polysiloxane avec
charges Al sous diazote [78]
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Les charges d’Al se transforment en AlsCs a partir de 600°C (Figure 49). La formation
d'Al4C3 est due a la réaction entre Al et I'nydrocarbure dégazé (CH4). Une phase cristalline
de Si est présente, résultant de la réduction de la phase Si-O-C en présence d'Al en

formant comme vu précédemment Al203, AlaCs et du silicium libre [78].
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Figure 49 : DRX d’une résine PMS pyrolysée sous diazote a différentes températures
[78]

La PIP réactive de la PMSs (Al) est rendue possible par le fait que les réactions, entre les
CR et la résine et le support, se passant a plus basse température que celle entre les CR
et les gaz réactifs (N2), ont une cinétique lente. Cela permet de nitrurer une grande

majorité de I’Al présent. La compensation volumique par les CR se produit donc.

L'utilisation de CR, avec la résine PMS, permet une amélioration de I'adhérence de la
résine sur les parois, une trés forte limitation de la fragmentation du bloc de résine.
Néanmoins, des craquelures au niveau de la surface de pores émoussés et aussi dans
I'interphase entre support et céramique, se forment (Figure 50, a I'intérieur des cercles
bleus). Toutes ces zones sont déficitaires en aluminium. Elles ne connaissent pas de
compensation de retrait et représentent des zones faibles au niveau de la CIPP. Ceci est

lié a la difficulté de contrdler la répartition des CR.
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Figure 50 : Image de microscopie optique aprés céramisation de résine PMS chargée

avec 40% d’aluminium aprés pyrolyse effectuée sous diazote a 1100°C.

Cela se produit majoritairement dans la zone de contact [résine/support] de la
macroporosité et dans les surfaces libres créées par la CIPP. Tout ceci est schématisé
sur I'image ci-dessous. On retrouve pour un ajout de charge réactive d’aluminium une
porosité émoussée en forme ovoide mais avec comme défauts: une répartition
d’aluminium non homogéne, et des fissures : en surface, dans I'interphase entre la CIPP

et le support.

Figure 51 : Schéma du retrait se produisant lors d’une transformation d’une préforme
de SiC imprégnée par une résine PMS avec ajout de charges réactives (pyrolyse de la

résine sous diazote a 1100°C).

L’amélioration de la tenue de la CIPP sur le support de la porosité est donc liée a la
limitation du retrait mais aussi a l'interaction [support/résine (Al)]. Ce phénoméne est

illustré dans la partie suivante.
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7. APPORT DE L’ALUMINIUM DANS LE SUPPORT :

L’amélioration de I'adhésion de la CIPP formée n’est pas liée uniquement a la diminution
du retrait de la résine lors de I'étape de pyrolyse. On observe un phénoméne de
« réaction » de I"aluminium avec la couche de SiO2 (voire de I'aluminium a la surface des

grains d’aluminium) en surface de la macroporosité.

Figure 52 : Goutte de PMSs [a) sans charges b) 40% massique d’aluminium (a 900°C

pendant 1 heure sous argon)] sur wafer de SiC.

La résine seule ne laisse pas de marque sur le wafer de SiC aprés pyrolyse et est sans
réelle adhérence avec lui (Figure 52a). Par contre dans le cas de la résine chargée une
couche grise apparait sous la résine (Figure 52b). Cette couche grise contient de

'aluminium.

Figure 53 : Wafer de SiC avec un tas de poudres d’aluminium déposé en surface et

porté a 900°C pendant 1 heure sous argon.
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Température ambiante Fusion des particules d’aluminium vers 670°C
Phénomeéne trés rapide : quelques minutes

Diffusion de la couche d’aluminium 9 00-1000°C -

Figure 54 : Poudre d’aluminium posée sur un wafer de SiC sous Argon avec une

montée jusqu’a 1100°C : goutte a Tambiante €t Evaporation du solvant

L’aluminium ne mouille pas la surface de la porosité avant 900°C (Figure 54). Ceci est
dd a la couche d’alumine surfacique présente [89, 93]. Ceci est visible sur la figure 54
avec la formation d’une bille d’aluminium sur le wafer de SiC avant 900°C. Ce
phénomeéne peut expliquer la faible interaction de I'aluminium avec les gaz issus de la
pyrolyse de la résine. Il est possible que, dans le CMC, la formation de la CIPP entraine

une rupture plus précoce de la couche d’alumine.

La figure 53 montre le résultat de I'interaction de I"aluminium avec la surface d’un wafer
de carbure de silicium porté a 900°C pendant une heure sous argon. La couche ainsi

formée est solidement accrochée a la surface du wafer.

L'origine de cette liaison est complexe et difficile a expliquer. Diverses publications
traitent du systéme [SiC/SiO2/Al203/Al] [89-93]. Dans notre cas le systéme est encore
plus complexe du fait de I'interaction avec les gaz produits lors de la pyrolyse de la résine
PMS.

A la figure 55, le nitrure d’aluminium apparait sous forme de taches claires dans la CIPP

(taches claires). Il établit un lien entre la surface des pores et la CIPP. Cette céramique,
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en plus du phénoméne de compensation de retrait, bénéficie d’'un ancrage chimique

(réaction de I'aluminium avec la silice de surface des macropores).
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Figure 55 : Cliché MEB aprés céramisation d’une résine PMS chargée avec 30%

d’aluminium (pyrolyse effectuée sous diazote a 1100°C)

La forme ovoide des macropores est le résultat de deux effets liés a la nature de la CR :
- la compensation du retrait avec la formation d’AIN lors de la pyrolyse
- I'ancrage chimique lié a la diffusion/réaction avec la couche de silice nappant les

parois des macropores.
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8. LA FORMULATION CHOISIE :

larésine sous vide ‘ . o
- Résine PMS

Passage au

four a moufle Résine PMS + 20h a 200°C 1h a 1100°C
15 min sous air Al (27%v) + SiC sous azote
(7%v) + MEC

Préparation Réticulation sous
échantillon air

Figure 56 : Schéma de principe de la mise en ceuvre de la résine PMS chargée

Comme on a pu le voir au sous-chapitre précédent I'ajout de CR permet de compenser le
retrait de la résine lors de I'étape de pyrolyse. Il n'y a que dans quelques zones mal
imprégnées, qu’une relative hétérogénéité de la répartition du nitrure d’aluminium est

observée, conduisant a des zones sans adhérence et/ou fragmentées.

Pour combler ces défauts la solution choisie est de combiner les Cl et les CR. Nous
avons constaté que les Cl se répartissent préférentiellement dans les zones pauvres en
CR.

v =24 o ’ - "‘ 3 ' )
< ;
- = = r
X e — S =1 ]

Figure 57 : Ia MEB| aprés céramisation d’une résine PMS chargé avec 35%v

d’aluminium (pyrolyse effectuée sous diazote a 1100°C)
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Comme on peut le voir sur la figure 57, avec la présence de Cl en plus des charges
réactives d’aluminium, entraine que la CIPP ne présentent plus de fissuration ni de zone
de non adhérence avec la paroi de la porosité. La porosité forme vraiment des angles

arrondis défavorables au départ de la fissuration.

Cette nouvelle réorganisation de la résine est trés facilement observable sur le cliché
(Figure 58). Tous les angles saillants sont émoussés. Malgré tout une porosité

importante de la CIPP est conservée (Figure 58).

Figure 58 : Cliché MEB aprés céramisation de résine PMS chargée avec 30%v

d’aluminium + Cl de Si avec la pyrolyse effectuée sous diazote a 1100°C)

Comme on peut le voir sur la figure 59, I'azote est bien présent dans toutes les zones ou
I’on retrouve I'aluminium comme le montre cette cartographie X. Ceci va dans le sens des
différentes analyses effectuées par DRX. Dans cette cartographie X on peut voir

clairement la répartition de I’'aluminium dans toutes les porosités de la CIPP.
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Figure 59 : Cartographie X aprés céramisation d’'une résine PMS (chargée avec 27%v
d’aluminium et 10%v de B4C aprés pyrolyse sous diazote a 1100°C) montrant

I'emplacement de l'aluminium, du bore, de I'oxygéne, du carbone, de l'azote et du

silicium.
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On peut donc voir qu'en combinant CR et CI, il est possible de permettre un
émoussement de la porosité. La forme ovoide des pores se retrouve dans tout le
matériau. Les Cl viennent combler les zones qui sont faibles en aluminium. L'intérét de
placer I'échantillon dans le four a moufle avant de réaliser I'imprégnation est
d’augmenter la couche de silice en surface de la macroporosité. L'aluminium diffusant
dans cette couche en accroit ainsi I’'accroche chimique. Le seul défaut de cette méthode
est la porosité relativement importante propre au procédé PIP et qui avec la limite de
charges ajoutées (probléme de sédimentation) ne permet pas de compenser totalement

le phénomeéne de retrait.

Figure 60 : Schéma du retrait se produisant lors de la pyrolyse a 1100°C sous diazote
d’une préforme de SiC imprégnées par une résine PMS avec ajout de charges réactives

et non réactives.

9. CARACTERISATION MECANIQUE :

L'étude mécanique est conduite sur deux composites SiCf / [Si-B-C]. Elle se propose de
vérifier s’il existe des différences de comportements entre ces deux matériaux a
température ambiante. Les deux familles d’éprouvettes se composent de six barreaux

avec émoussement des macropores et de cing barreaux servant de référence.
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9.1. Procédure expérimentale :

9.1.1. Description des éprouvettes :

Il s’agit de deux matériaux de la méme famille : les deux ont une matrice multicouche [Si-
B-C] renforcée avec des fibres Nicalon et une interphase en pyrocarbone. La matrice
multicouche a été générée en deux cycles, comprenant chacun plusieurs étapes de CVI
avec différentes compositions du systéme ternaire [Si-B-C]. Certaines macroporosités
(prés de 12% de la fraction volumique) existent toujours entre les fils adjacents et
croisés. La différence entre ces deux familles de matériaux est que les éprouvettes ayant
leurs macropores émoussés ont connues un cycle PIP [PMSs, Al, SiC] entre les 2 cycles
CVI. Une fois que les éprouvettes sont usinées (Figure 61) a partir de la plaque initiale, un
revétement assurant I'étanchéité externe, ou seal-coat, est réalisé en plusieurs étapes de
dépbt CVI, ce qui entraine la fermeture de la porosité ouverte des éprouvettes de traction
et augmente la fraction volumique de matrice. Le seal-coat se comporte mécaniquement
comme la matrice dans le composite, il est soumis a de la fissuration a faible

déformation.

Figure 61 : Schéma des barreaux de traction de dimension 120 mm x 25 mm x 2 mm

9.1.2. Dispositif de traction :

Ces essais ont été réalisés sur un bati Instron 4505 controlé en déplacement, le serrage
des éprouvettes étant assuré par des mors hydrauliques. Lors de ces essais quasi-
statiques, la vitesse de déplacement de la traverse est de 0,05 mm/min. L’évolution de
la force a été évaluée au moyen d’une cellule de force d’une capacité de 50 kN. Deux
extensométres a lame a pont de jauges de 25mm de longueur utile placés sur les

tranches des éprouvettes ont été utilisés pour mesurer les déformations longitudinales.
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Les essais ont été réalisés au LCTS a température ambiante sur une machine de traction
(Figure 62).

Dispositif
Emission
Acoustique

Extensomeétre 1 Extensométre 2

Figure 62 : Moyen de traction avec dispositif d’émission acoustique

9.1.3. Dispositif d’émission acoustique :

L’émission acoustique correspond a la retranscription d’« un phénoméne de libération
d’énergie sous forme d’ondes élastiques transitoires au sein d’un matériau ayant des
processus dynamiques de déformation » [NF A 09-350]. Lorsqu’un matériau est soumis a
une déformation, il dissipe de I’énergie en créant des micro-déplacements de matiére
(fissuration...) dont une fraction se trouve sous forme d’ondes élastiques [94, 95]. Les
ondes libérées, de natures et de fréquences diverses, se propagent alors dans le
matériau et subissent des modifications, dues a la forte hétérogénéité du matériau
composite, avant d’atteindre la surface de I’échantillon étudié. La vibration de surface
est détectée par un capteur piezoélectrique qui la traduit sous la forme d’un signal
électrique. Ce signal d’émission acoustique est ensuite amplifié et numérisé par un

logiciel d’acquisition (logiciel d’acquisition Mistras).

Les capteurs résonnants utilisés dans I'étude de la fissuration d’'un matériau composite
CMC sont de type PAC micro-80 (Euro Physical Acoustic). Les préamplificateurs utilisés

ont une bande passante de 20-120 kHz et une amplification de 40 dB. Le logiciel
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d’acquisition Mistras calcule et enregistre en temps réel les paramétres descripteurs de

forme du signal.

9.1.4. Observation post-mortem

Une analyse par MEB a été réalisée sur les échantillons aprés rupture. Une observation
des barreaux a été effectuée dans le sens longitudinal et orthogonal. L’objectif est de

mettre en évidence les modes d’endommagement du matériau.

1%+ densification

Figure 63 : Emoussement des macroporosités aprés la 2éme densification par CVI

Comme on peut le voir sur la figure 63, la deuxiéme densification par CVI conserve la
forme ovoide prise par la CIPP lors de I’émoussement. Le matériau final présente des
macropores avec des angles émoussés. Comme il est visible sur les figures 64 et 65, lors

de la sollicitation du matériau en traction, la propagation des fissures se fait :

- Sans décohésion de la CIPP et de la densification CVI. L’accrochage entre la CIPP
et la 1¢re densification CVI est améliorée par I'interaction entre I'aluminium et la
couche de SiO> résiduelle comme il a été vu précédemment. Mais, malgré
I'absence d’interaction avec I'aluminium, la 2é¢me densification ne se disloque pas,

méme au niveau du passage des fissures.

- Les fissures ne sont pas déviées aux interfaces entre les différentes couches [CVI
1 / CIPP / CVI 2]. Les angles saillants « émoussés » ne représentent pas des

chemins préférentiels de formation de fissures.
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Figure 64 : Fissuration des macroporosités proches de la zone de rupture (sens
longitudinal) pour un échantillon ayant ses angles émoussés.

» — :
Figure 65 : Fissuration des macroporosités proches de

longitudinal) pour un échantillon ayant ses angles émoussés.

Le comportement est différent pour I'échantillon qui n'a pas ses angles émoussés
(Figure 66 et 67).

Les macroporosités sont trés fragmentées. La fissuration interne du matériau, se
produit :
- Essentiellement au niveau des angles saillants non émoussés qui sont des points
faibles pour la tenue a la fissuration du matériau.

- Par déliaison entre les deux couches de densification CVI.
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Figure 66 : Fissuration des macroporosités proches de la zone de rupture (sens

longitudinal) pour un échantillon n’ayant pas ses angles émoussés

Eigﬁre 67 : FissUration des macroporosités (sens longitudinal) pour un échantillon

n’ayant pas ses angles émoussés

L’observation des coupes longitudinales des différents échantillons montre une
différence dans la propagation des fissures internes du matériau. Dans un cas les
fissures traversent les macroporosités sans chemins privilégiés attendus alors que dans
les cas des échantillons références, la fissuration semble s’amorcer de fagon

préférentielle au niveau des angles saillants formés par la densification CVI.

Dans la partie suivante, les courbes de comportements mécaniques montre la différence

occasionnée par cette différence de fissuration.
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9.2. Résultats mécaniques :
9.2.1. Courbes [contrainte/déformation] :

Comme il a été mis en avant par les travaux de Matthieu Herbreteau au LCTS, le
matériau CMC a deux modes de départ de fissuration: au niveau du seal-coat et au
niveau des macroporosités. L’action sur I'émoussement des porosités permet

uniquement d’agir sur l'initiation d’'un de ces deux modes de fissuration.

Courbe [contrainte/déformation] non

,
~unlaa

250

200

g

——Eprouvette émoussée 1

——Eprouvette Emoussée 2

g

Eprouvette Réf. 1

Contrainte (Mpa)

~==Eprouvette Réf. 2

0 01 0,2 03 04 05 06 0,7 0,8 0,9 1

Déformation (%)

Figure 68 : Courbe [contrainte/déformation] des éprouvettes cyclées

Le matériau émoussé a le méme type de comportement mécanique que celui non
émoussé. Les modules initiaux et les propriétés a rupture (Contrainte max et déformation
max) sont sensiblement les mémes (Figure 68). Cependant on peut observer une
différence au niveau des cinétiques d’endommagement. En effet, la courbe de
comportement des éprouvettes émoussées se situe au dessus des éprouvettes réf. La
saturation de la fissuration inter-fils semble intervenir a une contrainte plus élevée

~160MPa contre ~120MPa pour le matériau réf.
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Ces observations se confirment au niveau des essais cyclés (Figure 69).
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Figure 69 : Courbe [contrainte/déformation] des éprouvettes cyclées

9.2.2. Corrélation avec I’émission acoustique :

La figure 70 montre une différence de I'Emission Acoustique (E. A.) en fonction de la
contrainte appliquée entre les éprouvettes «émoussées» et les éprouvettes de

référence. On peut distinguer 2 zones d’activité acoustique selon le type de matériau :

- Zone 1: Les 2 courbes sont superposées. Les matériaux ont, pour une méme
contrainte, le méme degré d’endommagement (fissuration).
- Zone 2: Les 2 courbes se séparent. Il y a une différence dans le mode de

fissuration.
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Figure 70 : Courbe [E.A. / Contrainte] représentant le comportement type pour les
éprouvettes émoussées et les éprouvettes de référence

La figure 71 présente les courbes [dérivée de I'E.A/contrainte] et met en évidence un
comportement décalé en contrainte montrant I'effet retardateur de I'émoussement des

macropores.

Dérivée activité E.A. (coups cumulés/MPa)

— Eprouvette émoussée
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,_.,«.,-v'aw“w ) v |3, 1T ORI

R

0 50 100 150 200 250
contrainte (MPa)

Figure 71 : Courbe [E.A./contrainte] représentant le comportement type pour les
éprouvettes émoussées et les éprouvettes de référence.
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Au bilan, [I'activité acoustique présente 2 phases distinctes. Le scénario
d’endommagement proposé du composite est :
- Dans un premier temps : un départ de fissuration au niveau du seal-coat (Zone 1

de la figure 70) et,

- Dans un deuxiéme temps : une fissuration ayant pour origine les macroporosités
du matériau.

La limite élastique du composite reste inchangée quel que soit le matériau testé puisque
le premier mode d’endommagement est lié a la fissuration du seal-coat. C’est pour cela
que dans la zone 1, les résultats acoustiques sont les mémes. Par la suite, les deux
familles voient leur réponse acoustique différer car I'émoussement des macroporosités
vient retarder la formation de fissures. La réponse liée aux bruits de fissuration interne a
la matrice est retardée et I'on observe un décalage dans les pics représentant ce

phénoméne (Figure 71).
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Figure 72 : Schéma représentant les différentes types de fissures observées dans deux
composites SiCs / PyC / [Si-B-C]: C1 fissuration interfils issus du seal-coat et des
macroporosités [96]

L'observation d’un départ de fissuration inter-fils au niveau du seal-coat et des porosités
matricielles a déja été mise en avant comme premier mécanisme d’endommagement de

ce type de matériau [96, 97] Mais le mécanisme de dislocation inter-fils ne dissociait pas

77



la fissuration issue du seal-coat et celle ayant pour origine les macroporosités du
matériaux. Il semble que ces deux phénomeénes puissent étre décorrélés et qu’agir
uniqguement sur les macropores matriciels ne permettent pas de retarder le début de

fissuration de ce type de CMC.

10. CONCLUSION DU CHAPITRE 3:

Les travaux menés lors de cette thése ont permis de développer une méthode
d’émoussement des macropores adaptée aux composites SiC/SiC. lls ont permis de faire
ressortir les paramétres d’ordre 1, au lissage des porosités, lors des différentes étapes
de I'élaboration du CIPP : I'imprégnation et la céramisation. Les paramétres nécessaires
a 'émoussement des porosités sont pour :
- Une viscosité de la résine relativement faible et un taux de charges permettant de
répartir de fagcon homogéne les charges en évitant toute sédimentation lors de

I'introduction.

- Sélectionner des charges réactives qui n’interférent « pas » avec les gaz issus de
la céramisation, mais présentent une interaction favorable avec le support et
réagissant avec le gaz de pyrolyse lors de la céramisation a une température non
dommageable pour le composite. Adapter le rapport [charge réactive / charge
inerte] afin de compenser le retrait de la résine par une forte expansion volumique
des charges réactives en ayant une répartition homogéne et suffisante des

charges inertes.

Cette étude a aussi permis d’avancer sur la compréhension générale du mode de ruine
des composites céramiques. Les premiers phénoménes d’endommagement
apparaissent comme I'addition d’un départ de fissuration au niveau du seal-coat suivi
d’une fissuration au niveau des macropores du composite. En ayant uniquement retardé
la fissuration interne (porosité), la limite élastique du matériau reste inchangée. Pour
parvenir a améliorer la limite élastique de ce type de composite, il faudrait développer
une méthode retardant la fissuration au niveau du seal-coat et la combiner avec

I’émoussement des porosités du matériau.
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Conclusion générale

Lors de cette étude, les caractéristiques des matrices composites ont été modifiées avec
comme objectif d’augmenter la limite élastique des CMC. Deux méthodes ont été mises
en ceuvre, la premiére en incorporant des nanofibres en carbure de silicium dans la

préforme fibreuse et la deuxiéme en émoussant les macroporosités.

Les NF devaient par leur présence, limiter la croissance colonnaire du SiC-CVI, améliorer
la déviation des fissures matricielles et améliorer la densification du matériau.
L'utilisation de la méthode de croissance VLS en condition CVI lors de cette étude a
permis de mettre au point un procédé menant a une croissance de NF homogéne, dense
et de plusieurs dizaines de microns de longueur représentant 10% en masse de la
préforme. Malgré une présence importante de NF, ceci n'a pas permis d’améliorer de
facon significative les propriétés mécaniques en traction longitudinale des CMC élaborés.
Deux raisons peuvent expliquer ces résultats, (i) la croissance perpendiculaire aux fibres
des nanofibres, ceci se traduisant par une participation faible a I’'accroissement de la
limite élastique de la matrice mais par contre a une possible augmentation du
cisaillement interfacial, et (ii) une non optimisation de I'épaisseur des couches de
pyrocarbone sur les nanofibres. Des travaux devraient étre menés dans ce sens afin de
confirmer ou non l'intérét de ce renforcement a une échelle réduite par rapport a celle

des fibres.

Les CMC sont des matériaux élastigues endommageables qui présentent plusieurs
domaines de comportement consécutifs. Le premier domaine d’endommagement non
linéaire est lié a un départ de fissuration au niveau des macropores matriciels.
L’émoussement des macropores devait permettre de retarder ce départ de fissuration et
donc d’augmenter le domaine linéaire des CMC. Mais méme si les travaux menés lors de
cette thése ont permis de développer une méthode d’émoussement des macropores
adaptée aux composites SiC/SiC, en faisant appel a un procédé voie liquide utilisant des
charges réactives d’aluminium, les premiers phénoménes d’endommagement
apparaissent comme I'addition d’un départ de fissuration au niveau du seal-coat suivi
d’une fissuration au niveau des macropores du composite. En ayant retardé la fissuration
interne (porosité), la limite élastigue du matériau reste inchangée. Pour parvenir a

92



améliorer la limite élastique de ce type de composite, il faudrait développer une méthode
retardant la fissuration au niveau du seal-coat et la combiner avec I'émoussement des

porosités du matériau.

Si les deux voies d’élaboration menées lors de cette étude ont été des réussites
techniques, elles n’ont pourtant pas conduit a une augmentation significative de la limite
élastique des CMC en changeant leurs propriétés matricielles. Néanmoins, elles ont
permis d’avancer sur la compréhension générale du mode de ruine des composites
céramiques. De plus, si I'incorporation de NF dans la préforme n’a pas mené a une
augmentation marquée de la limite élastique, elle reste néanmoins prometteuse dans
d’autres domaines. On peut imaginer un apport des nanofibres comme base d’accroche
de futurs revétements ou méme, comme il a été observé lors de cette étude, pour
diminuer les longs temps d’infiltration chimique en phase vapeur nécessaires a une

densification matricielle acceptable.

93



