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Un matériau composite est défini comme étant un solide dans lequel au moins deux
constituants sont associés afin d’obtenir un ensemble de propriétés originales que les
constituants pris séparément ne permettent pas d’atteindre. Ce matériau peut étre constitué
d’une matrice et d’une préforme fibreuse. La matrice impose la forme finale de la piece,
assure le transfert de charges vers les fibres et apporte la résistance chimique du matériau vis-
a-vis de I’environnement extérieur. Les fibres, quant a elles, assurent la résistance mécanique.

Dans le domaine aérospatial, des composites dits thermostructuraux de type C/C sont
utilisés principalement pour leur aptitude a résister aux trés hautes températures (>1600°C). A
ces températures, le carbone est chimiguement inerte a haute température et ne réagit pas avec
les acides, les bases, les alcalins [Semchenko 2005]. De plus, les composites C/C possédent
des propriétés intéressantes : une faible densité, une ténacité élevée... A haute température, un
carbone graphitique en fonction de ses directions cristallographiques présente un coefficient
de dilatation thermique faible, une conductivité thermique élevée, une résistance aux chocs
thermique élevée. Cette combinaison de propriétés place les composites C/C sur le rang des
matériaux utilisés pour les véhicules de rentrée en atmosphere, les plaquettes de frein sur les
avions civils et militaires,... [Awasthy 1995]. Un composite C/C est stable jusqu’a 3000°C
environ sous atmosphere inerte et sous vide. Cependant, a partir de 400°C, sous atmosphere
oxydante, le carbone s’oxyde pour former du monoxyde de carbone et/ou du dioxyde de
carbone sous forme gazeuse. L’augmentation de la porosité dans le carbone due a
I’évacuation du CO et du CO, entraine une augmentation de sa surface externe, par
conséquent une accélération des vitesses globales d’oxydation et donc de la consommation du
carbone. Ces phénomeénes sont principalement controlés par la pression partielle d’oxygéne
du milieu gazeux et par la température.

Actuellement, la recherche porte sur 1’utilisation des composites C/C dans le domaine
de propulsion, ou ils sont soumis a des conditions oxydantes et ablatives sévéres : température
d’utilisation de 2500°C minimum pendant une minute, avec une rampe de température de
quelques secondes dans une atmosphére saturée en vapeur d’eau. Pour améliorer leur durée de
vie en service & haute température sous atmosphére oxydante (palier d’au moins 2000°C
pendant plusieurs centaines de secondes), les matériaux peuvent recevoir une protection
externe, du type revétement de surface constitué¢ d’un matériau ultra réfractaire non oxyde.

Au sein de cette étude, de nouvelles compositions chimiques de revétements non oxydes
sont sélectionnées. Les criteres de sélection de ces compositions sont basés sur des données
thermodynamiques et thermochimiques. Cette sélection est validée par une étude
expérimentale qui permettra également d’étudier les mécanismes d’oxydation a trés haute
température de ces compositions de revétements. En effet, via cette couche protectrice
externe, le systeme substrat/dépdt devra supporter les conditions de service, a savoir des
températures comprises entre 2000°C et 3000°C sous atmosphére oxydante pendant des temps
tres courts (pendant une centaine de secondes). Le revétement doit étre stable chimiquement,
compatible thermomécaniquement avec le composite C/C utilisé par Snecma Propulsion
Solide et adhérent de la température ambiante a celle d’utilisation.

Dans le domaine de températures superieures a 2000°C, les caractéristiques physico-
chimiques des composés ultra réfractaires tels que leur diffusivité thermique, leur émissivité
sont difficilement connues. Ainsi, actuellement dans la littérature, les conditions de tests
d’oxydation que sont par exemple, la température de 1’échantillon, la pression partielle
d’oxygene sont souvent trés imprécises.
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Par conséquent, la démarche expérimentale de validation des compositions chimiques
retenues repose sur une ¢tude comparative d’échantillons testés sous un méme flux de chaleur
incident constant. En effet, a iso flux, chaque matériau posséde une capacité a réfléchir, a
diffuser et consommer une partie de 1’énergie recue en s’oxydant. Ces réponses des matériaux
testés sont donc comparées les unes aux autres dans des conditions de tests reproductibles.
L’analyse des mécanismes d’oxydation sera uniquement détaillée dans cette thése.

Ce mémoire s’articule autour des six chapitres suivants.

Le premier chapitre est consacré a une étude bibliographique des revétements
ultraréfractaires résistants a 1’oxydation aux températures supérieures a 2000°C. D’une
maniere générale, une grande partie des publications sur ce sujet désigne le systeme ZrB,-SiC
comme une référence de revétement protecteur. Par ailleurs, les divers procédés d’élaboration
et de tests d’oxydation a haute température utilisés couramment sont présentés.

Le deuxieme chapitre est dédié a 1’identification des matériaux non oxydes présentant
I’ensemble des propriétés requises pour étre utilisés comme revétements protecteurs a
I’oxydation a trés haute température. Ce choix repose aussi sur les avantages et les
inconvénients du matériau de référence ZrB,-20%vol SiC. Au bilan, plusieurs scenarii de
systémes d’oxydes protecteurs sont proposés, et les systemes non oxydes associés devant les
générer par oxydation.

Le troisitme chapitre présente la démarche expérimentale utilisée pour élaborer les
matériaux et pour réaliser les tests d’oxydation sur les revétements ultraréfractaires
sélectionnés au chapitre 2. Des tests d’oxydation sont réalisés au four solaire sur les systémes
de matériaux non oxydes massifs, élaborés par frittage flash. En paralléle, des tests
d’oxydation peuvent étre réalisés sur des composites modeles constitués d’une fibre de
carbone revétue par PVD d’un revétement ultraréfractaire, au moyen d’un systéme de
chauffage par effet Joule.

Le quatrieme chapitre relate les résultats de 1’élaboration des systémes de matériaux
protecteurs par frittage flash et des composites modéles par PVD. La stabilité des systémes
lors du frittage flash est suivie, afin de caractériser 1’état réel des échantillons testés ensuite en
oxydation.

Le comportement en oxydation a tres haute température des matériaux massifs : ZrB,-
20%vol SiC et des systemes de matériaux sélectionnés dans cette étude est analysé dans le
cinquiéme chapitre. Les mécanismes d’oxydation a ultra haute température de ces matériaux
sont mis en évidence conduisant a une classification de ces matériaux selon leur résistance a
I’oxydation.

Enfin, I’application de revétements sur substrat carboné est considérée dans ce dernier
chapitre avec d’une part le test a ultra haute température (température minimum de 2600°C)
du matériau de référence ZrB,-20%vol SiC comme revétement protecteur a 1’oxydation d’un
composite C/C, d’autre part le suivi en oxydation des composites modéles a 1850°C.

Cette these se déroule au Laboratoire des Composites ThermoStructuraux (LCTS) et a
I’Institut Chimique de la Matiere Condensée de Bordeaux (ICMCB), laboratoires de
I’'université de Bordeaux 1. Cette thése est subventionnée par Snecma Propulsion Solide
(groupe Safran, Le Haillan, France) et la région Aquitaine. Elle est associée a 1’achat d’un
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microscope a balayage électronique environnemental au LCTS et d’un équipement de dépot
PVD magnétron a I’ICMCB (projet région 2006).
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INTRODUCTION

Ce chapitre présente un résumé des études que 1’on peut trouver dans la littérature
portant sur le sujet des revétements ultraréfractaires résistants a I’oxydation aux températures
supérieures a 2000°C. D’une manicre générale, une grande partie des publications sur ce sujet
désigne le systeme ZrB,-SiC comme une réference de revétement protecteur. Cette revue
bibliographique se veut la plus représentative possible mais non exhaustive des travaux déja
conduits sur ce théeme. Par ailleurs, les divers procédés d’élaboration et de tests d’oxydation a
haute température utilisés couramment sont présentés.

La premiere section de ce chapitre est consacrée a la proposition de ’application externe
d’un revétement utraréfractaire résistant a 1’oxydation et les fonctions requises pour un tel
systtme. La deuxiéme section retrace I’historique des revétements utilisés pour des
températures supérieures a 1800°C. La troisieme section a pour objet la revue des travaux
faisant référence a I’utilisation des revétements multiphasés (B, Zr ou Hf, Si, C, O) et plus
particulierement au systéeme ZrB,-SiC et ses ajouts.

. SOLUTION ENVISAGEE : UNE PROTECTION EXTERNE
ULTRAREFRACTAIRE

A haute température, un revétement de surface peut protéger un composite C/C de
I’oxydation a condition que les propriétés et caractéristiques présentes sur la figure 1.1 soient
respectées, a savoir: I’adhérence, la présence d’une barriére thermique et environnementale. Il
doit donc adhérer au substrat carboné dans une large gamme de température et de pression :
de 400°C a la température d’utilisation de I’ordre de 2500°C jusque 30 bar de pression totale.
De plus, les constituants du systeme protecteur doivent étre stables thermiquement et
chimiquement jusqu’a leur température de fusion pour éviter des variations de composition ou
des changements de structure, et une dégradation de I’efficacité de leur protection.

Diffusion des gaz oxydants O,/H,O Volatilisation

| \/

!

Adhésion A !
revétement/substrat T
Départde C J.

Systéme anti-oxydation réfractaire

SubstratC/C

Compatibilité thermomécanique et chimique
revétement/substrat C/C

Figure 1.1. Principales caractéristiques du systéme de protection contre [’oxydation d’un
composite C/C [Strife 1988].
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I.1. FONCTIONS REQUISES POUR UN SYSTEME DE PROTECTION EXTERNE

I.1. 1. Adhérence du revétement sur le substrat

Une bonne adhérence est favorisée par les compatibilités mécaniques et chimiques
entre le substrat et le revétement.

La liaison a I’interface entre deux matériaux peut étre d’origine mécanique, en raison de
’interpénétration des matériaux dans leurs porosités respectives. A la température
d’utilisation, les principales causes de fissuration sont la relaxation des contraintes d’origine
thermique, les déformations anisotropes du matériau et les transformations allotropiques qui
s’accompagnent de variations volumiques importantes. L’intensité des contraintes thermiques
dépend de la différence de coefficient de dilatation thermique des matériaux et de leurs
propriétés mecaniques. Les coefficients de dilatation des différents matériaux (figure 1.2)
doivent étre similaires pour éviter de générer des gradients de contraintes d’origine thermique
aux interfaces pouvant provoquer une décohésion entre le revétement et le substrat ou des
fissures dans le revétement [Strife 1988]. Un gradient de composition a I’interface peut
permettre également une variation continue des propriétés physiques et la répartition des
contraintes sur un volume de matériau plus grand autour des interfaces. Par ailleurs, dans le
cas d’un revétement formé d’oxydes, la liaison oxyde/substrat nécessite souvent des sous
couches d’adaptation de matériaux dont la température de fusion doit étre au moins égale a
celle de I’oxyde choisi. Pour certains oxydes apparait la possibilité de polymorphisme. Par
exemple, les transformations allotropiques de HfO, et ZrO, s’accompagnent d’une variation
de volume de la maille élémentaire qui peut induire la formation de fissures dans le
revétement.

La création d’une liaison chimique entre le substrat et le revétement est possible par
réaction entre les matériaux du substrat et du revétement. Cependant, les réactions chimiques
susceptibles de former une phase gazeuse a I’interface entre le revétement et le substrat sont a
éviter. L’augmentation de pression a cette interface peut alors conduire a I’écaillage du
revétement ou a la formation de bulles. Le méme type de raisonnement est a mener dans le
cas de réactions chimiques conduisant a la formation d’une phase fluide.
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Figure 1.2. Coefficients de dilation en fonction de la température de différents matériaux
réfractaires [Strife 1988].

I. 1. 2. Barriere thermique

Une barriére thermique est constituée de matériaux thermiquement isolants et ayant
une température de fusion trés supérieure a la température d’application [Levi 2004]. Le role
d’une barriére thermique est de limiter 1’échauffement des piéces sous-jacentes. La chaleur
accumulée en surface peut étre dissipée par diffusivité thermique a travers le matériau et par
rayonnement. La barriére thermique doit donc étre suffisamment épaisse et durable pour
supporter un fort gradient thermique entre la surface du dépo6t et le substrat sous-jacent. De
plus, elle doit avoir la capacité de tolérer les contraintes thermiques et thermomécaniques
générées lors du fonctionnement du systéeme. En dessous d’une barriére thermique, une
barriere environnementale peut étre ajoutée afin d’apporter une protection a I’oxydation a
haute température.

I. 1. 3. Barriére environnementale

Une barriére environnementale joue le rble de barriére de diffusion des espéces
oxydantes vers le substrat (empéchant leur reaction). Deux criteres sont a considérer, la
permeabilité a I’oxygene du systéme et la microstructure du revétement. La figure 1.3
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présente la variation avec la température du coefficient de diffusion de I’oxygene dans divers
oxydes communément utilisés comme barriéres environnementales. Par exemple, la silice a
un coefficient de diffusion de 1’oxygéne relativement faible et constitue une barricre
environnementale efficace jusque 1700°C. D’une maniére générale, le coefficient de diffusion
de "oxygene d’un oxyde devient élevé lorsqu’il est a 1’état liquide, par exemple sur la figure
1.3, I'oxyde liquide B,O3; (T; = 450°C). Cependant, en plus du critere de réfractarité, le
coefficient de diffusion de I’oxygeéne dépend également de la conductivité ionique de 1’oxyde.
Par ailleurs, ce dernier peut avoir des valeurs de coefficients de diffusion de 1’oxygene
supérieures a celle mentionnée sur la figure 1.3, si tot qu’il contient des nano porosités
interconnectées générées lors de sa formation, par oxydation d’un matériau non oxyde.

Des couches intermédiaires doivent aussi étre présentes entre le substrat et la barriere
environnementale pour éviter que la diffusion du carbone ne se fasse dans la couche oxydée
du revétement. Ce phénomeéne pourrait provoquer la réduction des oxydes et rendre inefficace
la barriere environnementale du systéme de protection.

log oxm wmy (m’ -1y
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Figure 1.3. Variation avec la température du coefficient de diffusion de l'oxygéene dans divers
oxydes [McKee 2000].

Ainsi, des systemes multicouches (figure 1.4) sont envisagés afin de satisfaire a toutes les
conditions rencontrées [Strife 1988]. Ils sont formés de 3 couches : une barriere thermique
située en extréme surface du systeme de revétement, en dessous une barriére
environnementale et une couche d’accrochage avec le substrat C/C.




Bairiére thermique

Barriére
environnementale
Couche d’accrochage et
barriére de
diffusion du C
Substrat C/C

Figure 1.4. Architecture complexe d ‘une protection externe sur composite C/C [Strife 1988].

I.2. SYSTEME MULTICOUCHES A FORT POTENTIEL

Il existe des systéemes complexes qui ont été proposeés sans avoir été testés
expérimentalement. La figure 1.5 présente un systéme a quatre couches élaboré pour la
protection des composites C/C pour des températures supérieures a 2000°C. Il est construit
suivant I’architecture présentée
ci-dessus [Strife 1988] :

e Un oxyde réfractaire doit étre mis en couche externe pour la protection de 1’érosion.

e Une couche de silice est ajoutée comme barriére a 1’oxygene et matiére cicatrisante
pour les microfissures dans le revétement externe qui peut étre poreux.

e Une couche d’oxyde réfractaire isole le carbone ou un carbure réfractaire de la couche
de silice.

e Un carbure réfractaire peut servir de couche d’interface avec le substrat de carbone et
jouer le role de barriere de diffusion du carbone pour la couche d’oxyde. Les carbures
ayant une basse diffusivité du carbone sont TaC, TiC, HfC et ZrC.

Ce systéme est stable chimiquement mais les valeurs des coefficients de dilatation des
couches sont trop différentes de celle du C/C. Ainsi, les problémes de fissurations dans ce
multicouche seront nombreux. Pour atténuer ces différences de coefficients de dilatation
thermique entre les constituants, il serait intéressant d’y ajouter un peu de carbure de
tungsténe [Strife 1988]. En effet, le tungsténe est connu pour permettre de diminuer le
coefficient de dilatation thermique de certains composés lorsqu’il est introduit dans leurs
réseaux cristallins.

Ce systéme n’a pas été verifié experimentalement.

Oxvde réfractaire
Silice

Oxyde réfractaire

Carbure réfractaire

Substrat C/C

Figure 1.5. Systeme multicouche de protection d un substrat carboné proposé par Strife et
Sheehan [Strife 1988].
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[I. HISTORIQUE DES REVETEMENTS UTILISES POUR DES
TEMPERATURES SUPERIEURES A 1800°C

Dés le début des années 40, plusieurs directions de recherches contribuent a mettre au
point un revétement ultraréfractaire de protection a I’oxydation. Les types de matériaux
étudiés pour cette application sont :

e les métaux réfractaires avec le développement des composes intermétalliques résistant

a I’oxydation,

e les carbures ultraréfractaires

e les borures ultraréfractaires et leurs ajouts

En 1960, les alliages Hf-Ta (20%at) montrent une bonne résistance a I’oxydation mais leur
utilisation a haute température est limitée par leur faible point de fusion (a 2200°C, pour cette
composition [Marnoch 1965]). Les revétements d’iridium sur graphite sont jugés chers et pas
suffisamment réfractaires a cause de la présence d’un composé eutectique Ir-C a 2296°C
[Richet 2003, Opeka 2004].
La recherche se poursuit sur des composes contenant principalement les éléments Si, Al et Cr.
Des recherches sont menées sur la durée de vie des siliciures a basse pression et a haute
température [Packer 1988]. La température maximum d’utilisation des revétements a base de
MoSi, est de 1800°C sous pression atmosphérique (environnement hypersonique) et est jugée
trop basse [Meier 1988]. Des recherches sur 1’oxydation des composés intermétalliques,
surtout sur les aluminures pour les applications de turbines a gaz ont été également menées
[Grobstein 1988].

Par ailleurs, les carbures de métaux de transition sont envisagés comme revétements
protecteurs a haute température en raison de leur température de fusion élevée. Les matériaux
basés sur ZrC et HfC (respectivement T{=3550°C et T+=3900°C) sont étudiés mais s’oxydent
de maniére non protective en dessous de 1800°C [Clougherty 1968]. L’addition de SiC ne
résout pas le probléme de leur oxydation rapide a basse température. Par ailleurs, la couche
d’oxyde générée par 1’oxydation de ces matériaux au dessus de 1800°C est poreuse et donc
inefficace pour lutter contre 1I’oxydation.

La partie la plus importante de la recherche se porte sur les borures réfractaires des 1940,
avec les travaux portant sur la structure cristalline [Kiessling 1950, Talmy 2007] et les
mesures de point de fusion [Talmy 2007, Post 1954]. Une étude préliminaire sur la résistance
a I’oxydation des diborures de métaux de transition aux températures supérieures a 1500°C,
montre que ceux avec les éléments du groupe Vb sont les plus résistants [Steinitz 1952]. Une
autre ¢tude sur la résistance a 1’oxydation des diborures de Hf, Zr, Ti, Ta et Nb de 1200°C a
2200°C (échantillons chauffés par induction sous un flux de He-O;) montre que HfB, puis
ZrB, sont les plus résistants. Il existe une relation entre la température et la vitesse
d’oxydation pour ZrB, et HfB, due aux changements allotropiques des oxydes métalliques
[Parthasarathy 2009].

Des études sur 1’ajout d’éléments et /ou de composés a ZrB, ou HfB, ont été réalisées dans
le but d’améliorer leur résistance a I’oxydation a 2000°C. L’addition de C (5, 10, 15, 20, 30 et
50%vol) a HfB, et ZrB, améliore la résistance aux chocs thermiques mais au détriment de la
résistance a I’oxydation quelle que soit la proportion [Opeka 2004]. Des compositions avec
I’introduction de 5 a 50 vol% de SiC ont été testés par I’équipe de recherche de US Air Force
pour différentes pressions d’oxygene et différentes températures. La composition HfB; (ou
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ZrB;) et 20%vol de SiC se révele étre le meilleure compromis entre une bonne résistance a
I’oxydation et une bonne résistance aux contraintes d’origine thermique dans le domaine de
températures et de pressions présent en propulsion [Opeka 2004].

Les mécanismes cinétiques d’oxydation des matériaux basés sur les borures sont
partiellement connus. Les mesures sont basees sur les variations des épaisseurs en fonction du
temps d’exposition, de la température et des conditions d’atmosphére. Cependant, ces
mesures peuvent étre fausses a cause de la volatilisation du matériau de base (et/ou la
volatilisation partielle des oxydes) [Opeka 2004].

Pour ces applications a tres haute température sous atmosphere oxydante, les composites
oxydes ne sont pas utilisés malgré leur trés bonne résistance intrinséque a 1’oxydation. Ils ne
sont actuellement pas disponibles et leur développement couterait trés cher dans ce domaine
de températures. De plus, des inconvenients freinent leur étude pour cette application : ils
possedent des coefficients de dilatations élevés, une rigidité élevée, une faible conductivité
thermique et une faible résistance aux chocs thermiques pouvant entrainer des fissurations
dans le revétement [Opeka 2004].

Ainsi, depuis les années 70, les matériaux basés sur le systeme (Zr,Hf)B,-SiC sont
identifiés comme les plus résistants a 1’oxydation de la température ambiante jusqu’a 2300°C.

[1l. REVETEMENTS MULTIPHASES (B, Zr ou Hf, Si, O, C)

I11. 1. MOYENS D’ELABORATION

Les matériaux testés dans cette étude ont une température de fusion minimum de
2000°C. Le frittage conventionnel ou encore le frittage flash peuvent étre deux techniques
permettant de densifier des mélanges de ces matériaux sous forme initiale de poudre [Wang
2007, Orru 2009, Mukherjee 2009, Sciti 2006]. Le dép6t par CVD ou par infiltration par
voie liquide peuvent également étre utilisés comme méthode d’¢laboration de revétement sur
substrat carboné. Par exemple pour le mélange HfB,-SiC [Richet 2003]: une préforme
poreuse constituée de HfB, et de carbone est réalisée a partir d’une suspension de poudre de
HfB, et de résiné phénolique, elle est ensuite infiltrée de silicium liquide pour former du
carbure de silicium autour des grains de HfB, a I’interface avec le substrat. Quelques
mélanges de carbures tels que le mélange de carbures HfC et SiC sont élaborés par CVD
[Patterson 1996, Brockmeyer 1998].

1. 2. MOYENS DE TEST D’OXYDATION A HAUTE TEMPERATURE

Les principaux tests d’oxydations utilises actuellement aux températures supérieures a
2000°C sont répertoriés dans le tableau 1.1. Le four a arc est une méthode trés onéreuse, la
torche oxyacetyléne genére des melanges de gaz oxydants complexes et beaucoup
d’impuretés rendant difficile 1’explication du mécanisme d’oxydation du matériau testé. Le
chauffage par effet Joule requiert des tensions eleveées pour atteindre une température
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maximale de 2000°C [Karlsdottir 2007]. Plus récemment, le laser DFL (Defocused laser
heating) permet de chauffer une surface cylindrique de 10 mm de diametre sous air, a tres
haute température et pendant des temps courts [Jayaseelan 2010]. Cependant, lors des tests
mentionnés ci-dessus, la mesure de température se révele difficile puisque les émissivités des
matériaux sont méconnues pour des températures supérieures & 2000°C. De plus, ces tests ne
sont généralement pas effectués sous des atmospheres oxydantes parfaitement controlées.
Dans la bibliographie, 1’Analyse Thermo Gravimétrique (ATG) est donc utilisée comme test
d’oxydation sous atmosphére controlée (oxydante et corrosive) pour des temps d’exposition
de plusieurs heures aux températures inférieures ou €gales a 1600°C. L’ATG permet aussi de
suivre les variations de masse de I’échantillon au cours du test et ainsi, d’en déduire les
cinétiques d’oxydation. Des tests d’oxydation peuvent aussi étre réalisés dans les fours
isothermes sous air ambiant jusqu’a 1700°C [Opila 2004]. Par ailleurs, le four de combustion
permet de tester les matériaux dans des conditions de température et de pression trés proches
de celle de certaines applications [Patterson 1996]. Cependant, la température de test reste
inférieure a 2000°C.

Caractéristiques T (°C) P totate Durée du | Environnement | Puissance de
(kPa) test flux ou vitesse
des gaz
Techniques
ATG 25a 100 1 mina Air 0
1600 10 h
Four isotherme 1200 a 100 1 mina Air 0
1700 100 h
Chambre de 1650 520 10s O2:H; (7:1) | Dépend des gaz
combustion de combustion
Four a effet Joule 900 a 100 15 min Air P=90 a 150
2000 W
Torche oxyacétyléne | 1900 a 100 3410 min Gaz de Dépend des gaz
2200 combustion de combustion
Four a arc 1600 a 5a10 3a 10 min Air 285 a 400
2400 W/cm?
Laser DFL 2000 & 100 300's Air P<20 MW/m?
3000

Tableau 1.1. Principaux tests d’oxydation dans la littérature scientifique concernant l’étude
de la résistance a [ 'oxydation a plus de 2000°C de matériaux ultraréfractaires.
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I11. 3. PROPRIETES DES DIFFERENTS CONSTITUANTS DES REVETEMENTS
MULTIPHASES (B/Si/C/O/Hf ou Zr)

I11. 3. 1. Carbure de silicium

Le carbure de silicium est utilisé dans les systémes multicouches de protection a
I’oxydation pour les composites C/C [Huang 2007]. En effet, il réunit trois propriétés
intéressantes :

e (’est un matériau réefractaire dont la température de décomposition est au dessus de la
température atteinte dans les conditions de propulsion (T+=2730°C).

e Il a un coefficient de dilatation faible proche de celui du composite C/C. Cela permet
d’avoir une compatibilité thermomécanique avec le composite C/C et d’éviter
I’apparition de microfissures. Il est ainsi souvent utilis¢ comme couche d’accrochage
ou couche intermédiaire entre un revétement et le carbone.

e Sous atmosphére oxydante, il y a formation d’une couche protectrice de silice. La
température de fusion de la silice est aux alentours de 1700°C et la température
d’ébullition est de 2700°C. Aux températures envisagées supérieures a 2000°C, la
silice est sous forme liquide. Elle permet donc la cicatrisation des fissures et des
porosités présentes dans les couches du revétement.

De nombreuses études ont montré que la formation de la couche initiale SiO, est trés
rapide. De plus, la réaction d’oxydation se traduit par une augmentation importante du volume
du matériau associée a la différence de volume molaire d’une mole de SiO, vis a vis d’une de
SiC. Par ailleurs, son coefficient d’expansion thermique est faible, permettant une bonne
compatibilité¢ thermique avec les autres couches d’oxydes réfractaires présentes ayant un
coefficient de dilatation thermique souvent beaucoup plus élevé que celui du composite C/C.

Cette augmentation significative de volume et la faible perméabilité de 1’oxygéne dans la

silice expliquent le caractére protecteur ou passivant de SiO,, qui constitue une barriére
efficace a la diffusion de 1’oxygéene.
Cependant, sous atmosphere humide et/ou a haute température notamment sous faible
pression partielle d’O,, la silice se volatilise et la croissance de cette couche passivante
devient treés limitée. Ainsi, a basse pression partielle d’O,, une transition d’oxydation passive
a active du SiC peut se produire, liée a la formation de SiO gazeux au lieu de la silice
condensee (figures 1.6 et 1.7).
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Figure 1.6. Diagramme de phase pour l’interaction de O, avec la surface de SiC mettant en
évidence 3 régions [Song 2002] :
Région 1 : Si(g), CO(g) et C(s)
Région 2: SiO(g) et CO(g)
Région 3: SiOy(s) et CO(qg)

Le diagramme des équilibres solide-liquide-gaz en fonction de Po; de Si-SiO; réalisé a
2227°C, présenté sur la figure 1.7, donne les valeurs de pression de vapeur saturante des
especes gazeuses en fonction de la pression partielle d’oxygéne Po, dans le systeme Si-SiO,
pour une pression totale de 1 Atm.

La transition entre la lente oxydation passive du silicium via la réaction (eg.1.1) et la
rapide oxydation active du silicium via la réaction (eq.1.2) est gouvernée par la
thermodynamique du systeme Si-SiO, [Wagner 1958]. L’oxydation active du silicium est
présente lorsque la couche de silice est totalement consumée voire non formée initialement.

S+ Oag) — SiOy) (eq.1.1)

(eq.1.2)

Sur la figure 1.7, lorsque la pression Po; est inférieure & 3.10° Pa, la pression Psio croit selon
la réaction (eq.1.2).

Sigy + %2 O, — SiOg

Les plus hautes pressions de vapeur des espéces gazeuses notamment SiO, sont présentes a
I’interface Si-SiO,. La pression interfaciale Psijo augmente également uniformément avec la
température. Ainsi, la haute valeur de Psjo limite le domaine de température de passivation du
matériau a base de silicium formant 1’oxyde protecteur SiO,. En effet, la couche de silice se
rompt de fagcon continue quand Psio excéde 1,01.10° Pa provoquant la perte du caractére
protecteur a I’oxydation de la silice. A cette condition, la couche de silice est consumée via la
réaction :

Si(|) + Si02(|) — 2 SiO(g) (eq.1.3)

La valeur de Psjo calculée a I’interface Si-SiO; excede 1 Atm a 1865°C [Opeka 2004]. Des
accumulations de SiO sous tres haute pression peuvent se produire au niveau de porosité ou
Po2 est trés faible. Des décollements de la couche superficielle peuvent alors étre créés.
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Lorsque Po, augmente, la valeur de Psio diminue. L’espéce gazeuse SiO alors formée
diffuse le long de la couche de silice jusqu’a la surface et réagit pour former de nouveau SiO;
liquide.
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Figure 1.7. Diagramme des équilibres solide-liquide-gaz en fonction de Po, de Si-SiO,
[Opeka 2004].

I11. 3. 2. Carbures réfractaires HfC et ZrC

Les carbures tels que HfC et ZrC sont intéressants puisqu’ils présentent une
température de fusion de plus de 3500°C et une fusion sans décomposition (annexe 1.1.
Diagramme de phase Hf-C [Massalski 1990]). D’aprés le diagramme des équilibres solide-
liquide-gaz en fonction de Po;, de Zr-ZrO; (figure 1.8), similaire a celui d’Hf-HfO,, les oxydes
solides formés ZrO, ou HfO, ont une pression de vaporisation faible [Opeka 2004].
Cependant, les carbures et les nitrures ont une résistance a 1’oxydation trés faible. En effet, ils
forment un oxyde non adhérant, poreux (voire poudreux) au dessus de 1700°C. par exemple,
cette porosité est due a la pression de volatilisation de monoxyde de carbone a I’interface du
systéme (Hf/Zr)C-(Hf/Zr)O, qui excéde 1,01.10° Pa & 1730°C. Par ailleurs, la diffusion de
I’oxygeéne a travers I’oxyde ZrO, ou HfO, est aussi ionique puisqu’elle se fait par le biais des
lacunes d’oxygéne. Pour une bonne protection a 1’oxydation du C/C, Opeka et al. suggerent
qu’il faut une épaisseur trés importante de HfC (figure 1.9).

30



T=2227°C
Zi() | Zr0,c)
|

10

logP,(Pa)

log Po? (Pa)

Figure 1.8. Diagramme des équilibres solide-liquide-gaz en fonction de Po, de Zr-ZrO,
[Opeka 2004].
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Figure 1.9. Microstructure d’un dépot de HfC sur un substrat de graphite, oxydé a 2700°C
pendant 30 secondes (chauffage « arc ») [Opeka 2004].

Par ailleurs, les échantillons réalisés par frittage s’oxydent de fagon catastrophique a basse
température (jusqu’a 1500°C). Ceux réalisés par CVD s’oxydent de maniére a faire une
protection. Ceci est attribué a une difficulté de frittage de ce type de carbures : présence de
joints de grain et de porosité facilitant la diffusion de I’oxygene.

Les processus d’oxydation a basse température sont complexes pour ces carbures : avec la
formation d’oxycarbure intermédiaire amenant des fissurations catastrophiques liées a des
variations volumiques ou des différences de CTE importantes. En revanche, le carbure dense
substeechiométrique HfCys (de structure cubique faces centrées) déposé par CVD permet la
formation d’une couche de HfO, protectrice et adhérente entre 1400°C et 2060°C. Entre ces
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deux températures, une phase d’oxycarbure d’hafnium est présente a 1’interface HfO,/HfC
[Patterson 1996], mais elle ne devient pas le lieu d’initiation de rupture.

I11. 3. 3. Diborures réfractaires HfB, et ZrB,

Les diborures HfB, et ZrB,, composes définis dans le diagramme de phase (Hf,Zr)-B,
sont a priori intéressants puisqu’ils présentent une température de fusion supérieure a 2000°C
et une résistance a I’oxydation élevée du fait de la faible pression de vaporisation des oxydes
de Zr et Hf. Les faibles valeurs des pressions a 1’équilibre des oxydes gazeux sont indiquées
sur les figures 1.8 et 1.10, en suivant les équilibres solide-liquide-gaz en fonction de la
pression partielle d’oxygene dans les systemes Zr-ZrO, (Hf/HfO,) et B-B,Os;. Les
dégagements gazeux étant réduits, la décohésion serait donc limitée le long de I’interface
matériau/oxyde.

T=0007°C
P B() | BO,()
|

logP (Pa)

-15 -10 5 0 5
log Po, (Pa)

Figure 1.10. Diagramme des équilibres solide-liquide-gaz en fonction de P, de B-B,03
[Opeka 2004].

Pour ZrB; (ou HfBy), I’oxydation dans 1’air donne une couche d’oxyde adhérante dense
faite de deux phases : ZrO, (ou HfO,) poreux et B,Os. Il n’existe pas de phases intermédiaires
situées a I’interface avec le matériau dans ce systeme. La répartition de ces deux phases dans
la couche dépend de la température atteinte (figure 1.11) [Parthasarathy 2007].

e A basse température T<1000°C (réaction eq.1.4), B,Og3 liquide est observé a la surface
de la couche d’oxydes (ZrO; et B,03).

ZIBy+5/2 O3 — ZrOx + Bo0sg) T<1000°C (eq.1.4)

e Jusqu’a 1800°C (réaction eq.1.5), B,O3 liquide comble les pores de la zircone mais a
la surface, il s’évapore. Avec la diffusion des espéces oxydantes a travers, d’une part le
squelette de ZrO; et d’autre part B,O3 liquide (par dissolution), la réaction eq.1.4 se produit a
I’interface ZrB2/oxyde.
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ZrBy+5/2 Oy — ZrOys) + B2Og3) et B203) — B203(g) 1000°C<T<1800°C
(eq.1.5)

La dissolution de 1’oxygéne dans B,O3 est considérée comme 1’étape limitante a 1’oxydation.
En effet, le transport de I’oxygene a travers 1’oxyde réfractaire est négligeable comparé a celui
a travers les pores remplies de B,O3 (figure 1.11). La diffusion de 1’oxygéne dans le liquide
B,O; est moléculaire et le phénomene de diffusion peut étre décrit par la loi de Fick.
Cependant, plus la température se rapproche de 1800°C, plus la vitesse de volatilisation de
B,0O3 est importante par rapport a sa vitesse de formation. L’épaisseur de B,03 Se réduit pour
devenir inférieure a celle de ZrO..

e A tres haute température T>1800°C (réaction eq.1.6), I’épaisseur de B,O3; est
quasiment nulle.

ZIBy+5/2 O3 — ZrOsx + B,0s(g) T>1800°C (q.1.6)

La diffusion d’O, devient essentiellement en phase gazeuse a travers les pores extrémement
fins de ZrO,. Cette diffusion suit la loi de diffusion de Knudsen (la limitation de la diffusion
de ’oxygéne dans le B,Oj3 résiduel, décrit par une loi de Fick intervient sur une hauteur nulle,
figure 1.11). De méme, la participation de ZrO; au transport d’O,, sous forme ionique, est
considérée comme secondaire.

Par ailleurs, la microstructure de ZrO, change selon la température : a basses températures
(T<1000°C), les grains de la zircone sont équiaxes et a hautes températures, la zircone a une
structure colonnaire. Les oxydes (Zr,Hf)O, présentent également une transformation de phase,
de la phase monoclinique a la phase quadratique a 1150°C et a 1700°C. Cette transformation
s’accompagne d’une réduction du volume (environ 4%) de la maille cristalline de ces oxydes
entrainant une augmentation de la porosité dans la couche d’oxyde a haute température.
Parthasarathy et al. [Parthasarathy 2009], modélisent 1’influence de la transformation de
phases et de la perméabilité a 1’oxygéne des oxydes HfO, et ZrO, sur les lois de diffusion de
I’oxygeéne a travers la couche d’oxyde, aux températures intermédiaires et aux hautes
températures. La figure 1.12 présente la comparaison des constantes paraboliques de la vitesse
de récession des borures HfB;, et ZrB, entre le model théorique [Parthasarathy 2009] et les
résultats expérimentaux [Clougherty 1968, Berkowtiz 1966] aux hautes températures, sous
diverses atmospheres oxydantes. Le modele integre les modifications de morphologies des
porosités accompagnant la transformation de phases de ZrO, a 1127°C et celle de HfO, a
1727°C, ces deux températures sont proches de celles trouvées dans la littérature. A trés haute
température, le modele de Parthasarathy et al. et les résultats expérimentaux sont concordants
si 0.5% d’impureté sont ajoutés a ZrO,. Cette observation indique que les échantillons ont une
quantité d’impuretés in situ ou que les échantillons ont accumulé une quantité d’impuretés
venant de I’environnement extérieur durant le test d’oxydation a haute température.

En conclusion, le comportement a 1’oxydation de ZrB, (HfB;) dépend plus des phases
nappantes que des propriétés de transport de I’oxygene de ZrO,, étant donné qu’il est poreux.
Il faut donc stabiliser thermiquement et chimiquement B,O3; pour continuer a avoir une
protection a 1’oxydation pour des températures supérieures a 2000°C.
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Figure 1.11. Scénario d’oxydation des borures selon la température sous air sec

[Parthasarathy 2007]
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Figure 1.12. Comparaison des constantes paraboliques de la vitesse de récession des
diborures HfB, et ZrB; entre le modele développé par Parthasarathy et al. [Parthasarathy
2009], et les mesures expérimentales issues des tests d’oxydation a haute température, sous

air et sous un mélange de gaz oxydant (O, et He, PO2=0,0049Pa) [Clougherty1968,
Berkowtiz 1966].

Par ailleurs, il existe une différence de comportement en oxydation de HfB; et de HfC
aux difféerentes températures [Opila 2004]. A 1500°C, HfB; s’oxyde de maniére a former une
couche protectrice et continue contrairement a HfC. Ce dernier s’oxyde rapidement et la
couche d’oxyde générée par 1’oxydation est non protectrice et poreuse due a 1’échappement
des gaz CO et/ou CO,. Au dela de 2000°C, la couche d’oxyde générée par I’oxydation de HfC
serait plus protectrice que celle générée par 1’oxydation de HfB,. L’évacuation des gaz CO
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et/ou CO, créerait moins de porosité que la volatilisation de B,O3 produit lors de I’oxydation
de HfB; a haute température.

V. EXEMPLES DE REVETEMENTS MULTIPHASES (B/Si/C/O/Hf ou
Zr)

Dans un premier temps, les alliages métalliques a base d’hafnium et de zirconium ont
été étudiés comme revétement protecteur a 1’oxydation, en raison de la température de fusion
élevée de leurs oxydes. Cependant, ces matériaux restent peu réfractaires et les carbures
réfractaires HfC et ZrC ont donc également été considérés pour cette application. Leurs
oxydes étant faiblement protecteurs, ces carbures ont été remplacés par leurs borures
respectifs afin d’introduire une phase liquide. Pour augmenter la stabilité thermochimique de
cette phase liquide, du silicium ou du tantale ont été ajoutés a la composition des revétements
précédents, sous forme notamment de carbures. Dans tous les cas, I’efficacité de la protection
de I’oxyde est reliée a sa stabilité chimique, c'est-a-dire a la pression d’équilibre de 1I’oxyde
gazeux en fonction de la température. Par exemple, ’oxyde de tantale gazeux TaO, a une
faible pression de vapeur saturante a 2227°C témoignant de sa stabilité chimique a cette
température (tableau 1.2).

Dominant log Pmox log Puox
Condensed  Oxide Melttemp  wvapor species  at 1727°C  at 2227°C Temp ideg C) Temp (deg C)
Material oxide type (deg C) (atInterface)  (Pa) (Pa) for P=10"*Pa  for P = 10°Pa
O Barrier matls
Be BeO Crystalline 2550 Be 2.85 443 220 2405
Si 5102 Amorphous 1725 Si0 4.5 6.06 750 1865
Al AlyO5 Crystalline 2040 Al ALO 2.87 442 200 2490
Cr Cry0s Crystalline 2300 Cr 214 39 970 2690
B BaOs Amorphous 450 B; 03, BoOy 4.11 588 200 1950
Scale structures
Be BeO Crystalline 2550 Be 2.85 443 820 2405
Sc Scp0y Crystalline 2400 Sc 202 38 950 2750
Y Y203 Crystalline 2430 Y 0.626 263 1120 3330
Zr Zr0y Crystalline 2700 Zi0 —218 0.926 1520 3640
Hf HfO, Crystalline 2800 HiO —2158 0.506 1570 3670
Ta TaxOs Crystalline 1890 TaDy —1.92 0.926 1490 3730

Tableau 1.2. Calcul de pression de vapeur saturante pour certains oxydes sous atmosphére
oxydante séche [Opeka 2004].

V. 1. MELANGES DE CARBURES

IV. 1. 1. Alliage métallique Hf-Ta

Les études menées par Marnoch [Marnoch 1965] sur 1’alliage Hf-Ta montrent que
I’oxydation de cet alliage Hf-27%m Ta fournit un film protecteur d’oxydes aux températures
comprises entre 1650°C et 2200°C (figure 1.13).

Le film oxyde obtenu apres oxydation est dense et non fissuré réduisant le transport d’O,
par diffusion. A I’interface oxyde/alliage métallique, les stries riches en tantale, dont le motif
est appelé Widmanstatten, fournissent une adhérence mécanique importante le long de cette
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interface (figure 1.13). De plus, 'oxyde de tantale est liquide avec une pression de
volatilisation faible diminuant le risque de microfissure ou de rupture a I’interface de la
couche d’oxydes et de 1’alliage (sous 1’effet d’accumulation de gaz).

%%% Phase métallique oxydée

Interface oxyde/métal:
Structure de Widmanstatten

Phase métallique
non oxydée

Figure 1.13. Image MEB de /’interface oxyde/métal apres un test d oxydation a 2200°C
pendant 10 min a la torche oxyacétylene sur l’alliage Hf-Ta (27%m) [Marnoch 1965].

La résistance a ’oxydation de 1’alliage Hf-Ta réside dans la stabilisation de la phase
tétragonale de HfO, a haute température avec I’insertion de tantale. Le diagramme de phase
Hf-Ta (annexe 1.2. Diagramme de phase Hf-Ta [Marnoch 1965]) montre que :

- pour x>27%m de Ta : la phase présente est le liquide avec le tantale  a 2200°C

- pour x<27%m de Ta : la phase présente est le liquide avec 1’hafnium  a 2200°C
La quantité optimale de tantale est de 27%m: en dessous de cette valeur, les phases
monoclinique et quadratique de HfO, sont mélangées et au dessus de cette valeur, 1’alliage de
tantale a une température de fusion trop faible.

Marnoch a réalisé une étude préliminaire sur la cinétique d’oxydation du systéme Hf-
27%m Ta a 2100°C pendant 25 min a la torche oxyacétylene. Les puissances des gaz oxygene
et acétylene et la pression totale de travail ne sont pas mentionnées. Il a représenté 1’évolution
de I’épaisseur de la couche d’oxyde de ce systeme en fonction de la durée du test d’oxydation.
La loi générale de croissance d’une couche d’oxyde est décrite par [Nickel 1994]:

X"=kj t (eq.1.7)
avec, X : épaisseur de la couche d’oxyde (mm)

kp : constante parabolique d’oxydation (mm?.min™)

t : temps (min)

D’apres les données expérimentales de Marnoch, les parameétres caractéristiques peuvent étre
extraits : n = 2 et kp : constante parabolique d’oxydation = 38600+400 mmZmin™,

La loi cinétique d’oxydation d’Hf-27%m Ta est parabolique témoignant d’une limitation de la
diffusion des especes oxydantes a travers la couche d’oxydes et d’une volatilisation
négligeable des oxydes formés. De plus, la température de test est inférieure a celle de fusion
de I’alliage Hf-27%m Ta. Ainsi, ce systéme est a 1’état solide en surface durant le test
d’oxydation, et possede une faible vitesse de formation de la couche d’oxydes (1 mm apres 25
min de test).

De plus, la couche d’oxydes générée de tantale et d’hafnium peut servir de barriére
thermique, due a la faible conductivité thermique de ces oxydes. Ainsi, une utilisation de
I’alliage Hf-Ta est possible dans un environnement oxydant a une température de surface
proche de la température de fusion de cet alliage (T+=2200°C).
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IV. 1. 2. Mélange HfC-TaC

La résistance élevée a I’oxydation de I’alliage Hf-Ta & haute température a conduit a
celle du mélange de carbures de tantale et d’hafnium de réfractivité plus ¢élevée [Patterson
1996]. Par exemple, les compositions suivantes ont été codéposés par CVD : 90%m HfC et
10%m de TaC ; 80%m HfC et 20%m de TaC ; 70%m de HfC et 30%m de TaC. Des tests
d’ablation réalisés a la torche oxyacétyléne avec O,/C,H, (rapport 4:1) pendant 5 min ont
montré que le mécanisme d’oxydation de HfC-TaC n’est pas similaire a celui de 1’alliage Hf-
Ta

La couche d’oxydes générée par I’oxydation du mélange de carbures est généralement
fissurée et poreuse due au dégagement gazeux de CO et CO,. La présence des oxydes HfO, et
TayHfsO19 est observée. Ces fissures sont présentes dans toute 1’épaisseur du film oxydé et se
propagent dans le matériau non oxydé (sur 20 pum).

Cependant seule la composition 80%m HfC et 20%m de TaC ne permet pas d’obtenir un film
continu d’oxydes, n’apportant aucune protection a 1’oxydation pour le graphite.

IV. 1. 3. Mélange HfC-SiC

Le systeme de revétement développé par Ultramet [Brockmeyer 1998] consiste en
différentes couches alternatives de HfC et de SiC en tant que surface extérieure protectrice. La
figure 1.14 montre clairement la structure en couche du revétement HfC/SiC déposé par CVD,
montrant les variations de composition d’élément entre les couches. Cette structure permet le
dépot d’un revétement sans fissure.

Figure 1.14. Image MEB de la structure en couches alternatives de HfC (couleur claire) et
SiC (couleur foncée) servant de matrice aux fibres de carbone [Brockmeyer 1998].

La structure en couche de mélange de carbures offre plusieurs avantages :

e L’addition de HfC au SiC augmente la température d’utilisation au dessus de celle du
SiC seul sous atmosphére oxydante.

e La couche protectrice en surface est un oxycarbure complexe Hf-Si-O-C qui adhére au
revétement et qui résiste a la température et a I’environnement du test.

e La contrainte a la rupture de la structure HfC/SiC est aussi beaucoup plus elevée que
celle des composants seuls. Cette valeur est due certainement & un grand nombre
d’interfaces entre les couches permettant la déviation des fissures et/ou d’arréter leur
propagation.
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e Le coefficient de dilatation linéaire thermique du revétement HfC/SiC (5,8.10°°C™)
est seulement d’environ 10% plus élevé que celui du SiC.

e [’¢épaisseur des couches est d’environ 3um alors que I’épaisseur du revétement est de
0,08 &4 0,25 mm. La densité du revétement multicouche (d’environ 0,1mm d’épaisseur)
est de 5,9 g/cm®.

e L’émissivité de surface du revétement HfC-SiC se situe entre 0,85 et 0,95 avec pour
résultat que le revétement dissipe la chaleur de la surface. Donc la température de test
a la surface du revétement est plus faible que celle des matériaux dont 1’émissivité est
plus basse.

D’aprés le brevet d’Ultramet, ce revétement en couche HfC/SiC a un taux d’ablation
extrémement bas de 0.762 pm.s™ qui a été mesuré sous un flux de température de 3,85
MW.m au four & arc pendant 7,5 s. La haute température et les hauts flux de chaleur, que le
revétement est capable d’endurer ajouté a 1’absence de décohésion a I’interface de chaque
couche en font un revétement de protection a 1’oxydation avec une capacité de barricre
thermique.

Le brevet d’Ultramet mentionne les résultats suivants des tests d’oxydation sur ce
revétement. Le revétement en couche HfC/SiC est appliqué sur un composite 4D en carbone
avec les fibres renforcées au ZrB,. Le revétement a démontré une excellente résistance lors
d’un test au four a arc a la NASA Ames Research Center 60-MW Interaction Heating Facility.
L’échantillon ne montre aucun changement détectable (massique ou dimensionnel) aprés une
exposition a des niveaux de flux de chaleur de Iordre de 3,4 MW.m™ pendant 3 min.
L’abaissement de température, sous le méme flux, a travers ce revétement a été évalué a
480°C, en soustrayant a la température du substrat sans revétement de 2250°C, la température
de surface du substrat revétu de 1770°C. Evidement le matériau sans revétement a subit une
érosion importante sous les mémes conditions de tests.

Des résultats similaires ont été obtenus pour une préforme de carbone imprégnée par HfC/SiC
soumise ensuite aux mémes conditions de test dans le méme four a arc.

Par ailleurs, la durée de vie de ce multicouche HfC-SiC sur un composite C/C dont la matrice
est imprégnée par un diborure a été mesurée pour un chauffage rapide du matériau sous air en
utilisant une torche oxyacétyléne. Ce test permet d’atteindre des températures de surface de
2300°C pendant 141 minutes. Aucune perte de masse n’a été détectée suite a cette longue
exposition.

IV. 2. SYSTEMES ZrB,-SiC et HfB,-SiC

ZrB; et HfB, forment, sous atmosphére oxydante : un oxyde réfractaire poreux a une
température supérieure & 2000°C et une phase liquide B,O3 (température de fusion d’environ
450°C). Cependant, cette derniere phase liquide B,O3 s'évapore quasi totalement lorsque la
température est supérieure a 1800°C [Parthasarathy 2007]. Pour conduire a la formation
d’une phase liquide moins volatile que B,0s, le SiC a été rajoutée a ZrB, et HfB, en vue
d’obtenir la formation d’un borosilicate plus stable a haute température, conservant la capacité
de s’écouler dans les pores de la couche d’oxyde réfractaire [Opeka 2004, Levine 2002].
Parmi les différents systemes fabriqués par mélange de ZrB, (HfB;) et de SiC, celui
comportant 20% volumique de SiC présente le meilleur compromis entre adhérence au
composite C/C et résistance a I’oxydation [Opeka 2004, Johnson 2004]. L’adhérence est
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favorisée par une compatibilité chimique et thermomécanique entre le composite et le
revétement. A une température supérieure a 2000°C, la protection effective de ces systemes
est affaiblie en raison de I’oxydation active du carbure de silicium produisant SiO gazeux, et
conduisant a la réouverture des pores du squelette d’oxyde réfractaire [Zhang 2008]. Dans la
littérature, le systeme ZrB,-SiC est plus étudié que celui a base de HfB, en raison du faible
codt de ZrB,.

La figure 1.15 présente 1’architecture de la couche d’oxyde de ZrB,-20% vol SiC oxydé a
1627°C pendant 10 cycles de 10 minutes sous air. Cette couche d’oxyde est une succession de
sous couches de composition chimique et de microstructure différentes. Dans ce domaine de
températures, le zirconium est 1’élément prédominant a la base de 1’épaisseur de 1’ensemble
des couches oxydées et le silicium prédomine a la surface et n’est qu’en tres faible quantité en
profondeur dans I’oxyde (figure 1.15). Le profil quantitatif en concentration des éléments
réalisé sur une section du matériau témoigne de 1’absence de 1’élément bore des 1627°C
(figure 1.15). Le composé B,Os; s’est volatilisé (Te=2065°C, instabilité thermique et
réactivité chimique avec H,O pour former des hydroxydes volatils) a la surface du matériau.
Par contre, lorsque la température devient supérieure a 1800°C pour ce méme test
d’oxydation, le zirconium devient 1’élément qui prédomine a la surface (figure 1.16) et le bore
est toujours quasi absent dans 1’épaisseur de 1’oxyde.
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Figure 1.15. Image MEB et analyse EDS de la section de ZrB,-20%vol SiC apreés le test
d’oxydation a 1627°C pendant 10 cycles de 10 minutes dans [’air ambiant [Levine 2002].
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Figure 1.16. Image MEB et analyse EDX sur le revétement ZrB,-SiC aprés le test d’oxydation
a 1927°C pendant 10 cycles de 10 minutes dans [’air ambiant [Levine 2002].
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Les diagrammes des équilibres solide-liquide-gaz en fonction de Po, pour les systémes Zr-
ZrO,, Si-SiO, et B-B,0; a 2227°C (figure 1.17) fournissent des explications sur le
comportement a I’oxydation de la céramique ZrB,-SiC.
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Figure 1.17. Diagramme des équilibres solide-liquide-gaz en fonction de Po; (issu de calculs
thermodynamiques) lors de [’oxydation du mélange ZrB,-SiC obtenu par superposition de
ceux des systémes Zr-ZrO,, Si-SiO; et B-B,03 a 2227°C [Opeka 2004].

D’aprés le mécanisme d’oxydation du SiC abordé au IV.3.1., a T<1865°C la pression de
vapeur saturante de SiO (g) est inféricure a la pression atmosphérique donc il n’y a pas de
surpression a I’interface Si/SiO; et de rupture de la couche de silice. Dans le cas du SiC, le
dégagement gazeux est plus important a cause de la présence du SiO et du CO (ou CO5,).
L’important est donc de créer des chemins d’évacuation pour les gaz.

Dans un tel systeme, la pression partielle en O, peut rapidement devenir trés faible a
I’interface avec le SiC, favorisant la formation de SiO gazeux qui doit alors migrer vers la
surface. A la surface du matériau, la pression partielle en oxygéne augmente et la silice se
forme a partir de 1’oxydation de SiO. Ainsi, la silice se condense a la surface rendant plus
imperméable cette couche vis-a-vis de 1’élimination de SiO. En conséquence, SiO gazeux
s’accumule sous la couche d’oxyde dense superficielle et celle-ci rompt lorsque la pression de
SiO dépasse 1,01.10° Pa.

La nouvelle formation de SiO, a partir de SiO suppose un cycle de rupture et de
reconstruction de la couche protectrice d’extréme surface : c’est un « cycle d’oxydation active
et passive » du SiC qui contrble et assure la durée de vie du systeme. Par la suite, pour une
température d’utilisation supérieure ou égale a 2000°C de ce systeme, 1’oxydation du SiC est
uniquement active.

Le diagramme de volatilisation de B/B,O;3 indique qu’il n’y a pas de surpression a
I’interface revétement/oxyde. La pression des oxydes de bore gazeux est constante a travers
tout I’oxyde liquide provoquant une évacuation continue des gaz. Il ne peut donc pas y avoir
d’interruption de la couche d’oxyde. Ainsi, a I’intérieur de cette couche, la phase liquide
devient riche en silice. La structure colonnaire de ZrO,, générée par I’oxydation a haute
température de ZrB, favorise la retenue de la phase liquide par des forces capillaires. A
1400°C, 10% de B,O3 liquide formé est retenu dans la couche de ZrO, pure. Pour la
céramique ZrB,-SiC, la quantité de B,Os liquide retenue serait plus élevée a cause de la
formation d’un borosilicate liquide. Ce dernier se formerait preférentiellement en surface par
réaction avec les oxydes de silicium se recondensant.
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Lors de I’oxydation de ZrB,-SiC, un composé défini devrait se former entre la zircone et la

silice appelé le Zircon (ZrSiO,). Cependant, sa vitesse de formation est certainement tres lente
puisqu’il est rarement observé [Opila 2004]. La présence de ZrSiO, aurait une influence sur
la vitesse d’oxydation puisque la vitesse de transport des espéces oxydantes est plus basse que
dans ZrO, [Opila 2004]. Une quantité importante de SiO, en surface a 1600°C apporterait des
conditions favorables a sa formation. Par contre, 1’appauvrissement en Si en surface a
1927°C, montrerait 1’absence d’interaction chimique suffisamment forte entre SiO, et ZrO,
pour piéger la silice.
Par ailleurs, d’aprés le diagramme de phases ZrO,-SiO, (annexe 1.3. Diagramme de phases
Zr0,-SiO, [Foster 1967]) a T>1687°C, il existe un eutectique (95%m de SiO,) pour former
une solution solide de ZrO; et le liquide en considérant le rapport atomique initiale Zr/Si égale
a 2.7. Le matériau de surface serait alors constituée de deux phases : un liquide saturé en ZrO,
(%mol =15%) et d’une solution solide de ZrO, avec 10% mol de SiO,. En surface, la réaction
de SiO, avec ZrO, peut former une phase liquide : le rapport SiO,/ZrO, est donc a controler
pour éviter que la totalité du revétement ne fonde (une phase liquide étant plus permeable a
0,) [Zhang 2008, Hu 2008]. Ainsi, pour le systeme ZrB,-SiC, la température maximale
d’utilisation peut étre limitée par la température de fusion des matériaux.

D’une maniére générale, pour abaisser la pression d’équilibre de SiO ou retarder la
température du basculement dans un comportement actif d’oxydation du silicium, une
solution serait d’ajouter un composé capable de réagir avec la silice rapidement. Si des
composés définis se forment entre la silice et d’autres oxydes, la pression de vapeur saturante
baissera puisque des liaisons chimiques fortes se créeront entre les especes a 1’état condensé
entrainant une limitation de la quantité passant a 1’état gazeux (abaissement de I’activité de la
silice).

Récapitulatif du systeme :

La figure 1.18 récapitule le mécanisme d’oxydation du matériau ZrB,-20%vol SiC
testé aux températures comprises entre 1800°C et 2200°C sous air ambiant pendant une
dizaine de minutes selon les tests présentés dans la littérature scientifique. D’aprés la figure
1.17, des avantages et des inconvénients du mécanisme d’oxydation de ce matériau a haute
température peuvent étre déduits :

e Avantages :

o La présence d’un oxyde liquide est indispensable d’une part pour boucher les
porosités et maintenir un flux d’oxygene minimum vers le matériau afin
d’entretenir la formation d’oxyde (en évitant I’oxydation active du SiC). D’autre
part, la présence de cet oxyde liquide permet le départ des espéces gazeuses
produites a I’interface matériau/oxyde (respectivement d’éviter une accumulation
et une ¢élévation de la pression a I’interface)

o Le role du bore dans le systtme ZrB,-20%vol SiC se résume a contribuer a la
formation du composé B,Os3; qui a comme propriétés : une bonne capacité de
nappage, I’absence de réaction avec ZrO, et une volatilisation sans provoquer de
discontinuité de la couche d’oxyde pour T<1800°C.

e Inconvénients :

41



o L’oxydation active de SiO, a partir de 1600°C limite fortement la quantité
d’oxydes protecteurs

o Laréaction de SiO; avec ZrO, peut former une phase liquide (composé eutectique
a 1687°C). Le rapport SiO,/ZrO, est donc a contrbler pour éviter de voir le
revétement completement passer en phase liquide. Une phase liquide est plus
perméable & O, qu’une phase partiellement solide.

o La stabilisation efficace de SiO, par ZrO, reste a démontrer. En effet, la
volatilisation de SiO, est certainement plus rapide que la réaction avec ZrO,, ne
permettant pas alors a SiO, d’étre partiellement stabilisée chimiquement (quantité
de silice faible vis-a-vis de celle de SiC consommeée).

o La volatilisation de I'oxyde B,O3 limite la quantit¢ d’oxydes protecteurs et le
remplissage des porosités.

o La stabilisation thermochimique du B,Os; par réaction avec SiO, reste faible
malgré la formation d’un borosilicate.
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Figure 1.18. Représentation schématique du mécanisme d’oxydation du matériau ZrB, -
20%vol SiC testé a 1800<T<2200°C sous air ambiant pendant 10 minutes.

Actuellement dans la littérature, les cinétiques d’oxydation des systémes ZrB,-SiC ne
sont pas modélisées. Le tableau 1.3 (annexe 1.4) présente les mesures des épaisseurs de la
couche oxydée et de la zone appauvrie en SiC aprés plusieurs tests d’oxydation de ZrB,-(15 a
30%vol) SiC décrits dans la littérature et réalisés a différentes températures allant de 1700°C
jusque 2360°C. D’une manicre générale, quelle que soit la pression totale d’air sec, plus la
température de test est élevée, plus la couche d’oxyde comprenant la zone appauvrie en SiC
dans le matériau ZrB,-SiC croit en épaisseur. Sous faible pression totale d’air (Piae<l atm),
une réduction de la teneur volumique initiale de SiC, de 20 a 30%, dans le matériau ZrB,-SiC
permet de diminuer 1’épaisseur de la zone appauvrie en SiC due a 1’oxydation active de ce
dernier.
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V. AJOUTS TESTES DANS LES SYSTEMES HfB,-SiC ET ZrB,-SiC

En vue d’améliorer la résistance a I’oxydation a haute température des systémes ZrB;-
SiC, des ajouts ont été introduits dans ces systémes pour limiter la diffusivité de 1’oxygene
soit dans les phases solides soit dans les phases liquides durant les tests d’oxydation. Ainsi,
les vitesses d’oxydation de ces systémes modifiés peuvent €tre abaissées

V. 1. LIMITATION DE LA DIFFUSIVITE DE L’OXYGENE DES L’ETAT SOLIDE

Dans la littérature, il est mentionné que 1’addition de métaux de plus haute valence que
Zr dans ZrO, réduit la concentration de lacune d’O, et donc le coefficient de diffusion ionique
d’O, conduisant a une meilleure protection vis-a-vis de 1’oxydation.
Les éléments permettant de former des phases de « pyrochlore » et les oxydes de terres rares
(Y, Gd, La, Sc) sont ainsi connus pour réduire la diffusion d’O, dans ZrO,. L’efficacité de ces
phases sur la réduction de la diffusion de I’oxygene reste a étre quantifiée [Opeka 2004].

V. 1. 1. Ajout de ZrO, dans les systemes ZrB,-SiC

Zhou et al. [Zhou 2009] proposent de limiter la diffusion de 1’oxygeéne a travers la
structure colonnaire de ZrO, générée par 1’oxydation de ZrB, en incorporant initialement du
ZrO, dans le matériau ZrB,+SiC (10%vol). Le but est de densifier cette zone formée durant
I’oxydation. Deux proportions de ZrO, sont testées dans le systeme ZrB,-10%vol SiC:
10%vol et 20%vol, notés respectivement BS10Z et BS20Z. ZrO, est introduit avec 3%mol
d’Y,03 pour stabiliser la phase quadratique a haute température. La réduction de la quantité
de SiC dans ce systeme permet de limiter I’oxydation active du matériau. Les échantillons
sont préparés par frittage a 1850°C pendant 60 min sous une pression uniaxiale de 30 MPa
sous argon. Les tests d’oxydation sont réalisés a la torche oxyacétyléne avec plusieurs temps
de palier : 30, 60, 180, 240, 360 et 600 s. La température, mesurée par un pyrometre optique,
est de l'ordre de 2100°C en surface. Toute variation de température au cours du test
d’oxydation n’est pas mentionnée dans 1’étude.

Figure 1.19. Photographies optiques des échantillons BS10Z et BS20Z testés a 2100°C avec
differents paliers a la torche oxyacétylene (débit d’oxygene : 1,02 L/s et débit d’acétylene
0,36 L/s) [Zhou 2009].
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Sur la figure 1.19, dans le cas de BS10Z, la surface posséde une légére couche d’oxyde
apres 30 s constituée en I’extréme surface de borosilicate. A 360 s, la couche oxydée est plus
épaisse et plus dense, et des bulles apparaissent dues a la haute pression de vapeur du
borosilicate a haute température. Lorsque le temps d’oxydation s’éléve a 600 s, 1’évaporation
du borosilicate conduit a la formation de pores dans la couche d’oxydes. En comparaison a
BS10Z, apres 30 s d’oxydation, la couche d’oxydes de BS20Z s’¢écaille et de nombreux pores
sont présents sur la surface. Aprés 120 s, la couche d’oxydes n’adhére plus au matériau a
cause de la relaxation brutale des contraintes résiduelles d’origine thermique lors du
refroidissement.

La présence de pores dans la couche oxydée du revétement permet de créer des chemins
privilégiés pour la diffusion de I’oxygeéne dans les deux céramiques. Cependant, dans le cas
de BS20Z, le transport de 1’oxygeéne dans le revétement est beaucoup plus important. En effet,
a 600 s d’oxydation, la couche d’oxydes de BS10Z et de BS20Z sont respectivement de 164
pm et de 749 pm.

Deux types de morphologie de zircone sont observes sur les sections de BS10Z et BS20Z :
la zircone introduite préalablement a une répartition homogene avec une taille de grain de 2
pm et la zircone générée par I’oxydation de ZrB; (de taille de grain 2 um) a une taille de grain
de I’ordre de 1 pm.

L’apport de ZrO, dans le matériau ZrB,-SiC permet de limiter le développement d’une
structure colonnaire et d’obtenir une couche apparemment plus dense de ZrO, lors de
I’oxydation. Ainsi la résistance a 1’oxydation de BS10Z est améliorée. Cependant,
I’incorporation initiale de ZrO, avec une teneur supérieure a 10%volumique dans le matériau
ZrB,-SiC provoque une baisse de la résistance a 1’oxydation du matériau. En effet, la taille de
grain de la zircone générée par oxydation de ZrB; a une taille de grain plus faible provoquant
une augmentation des joints de grains qui sont de potentiels chemins de diffusion de
I’oxygene lors des tests d’ablation. Ainsi, la teneur en ZrO, doit donc rester inférieure ou
égale a 10% volumique dans le matériau ZrB,-SiC pour améliorer la résistance a I’oxydation
via la densification de la zircone générée par I’oxydation de ZrB;.

V. 1. 2. Ajout de Ta dans les systemes ZrB,-SiC

Pour limiter la diffusion de 1’oxygéne a travers la structure colonnaire de ZrO; génerée
par ’oxydation de ZrB,, Opila et al. [Opila 2004] proposent d’ajouter du tantale dans le
matériau ZrB,-SiC. L’ajout de Ta doit entrainer une substitution d’une partie des atomes de Zr
par des atomes de Ta dans ZrO,. Comme le tantale a un nombre d’oxydation plus grand que le
zirconium, il s’ensuit une réduction de la concentration des lacunes en oxygene par la réaction
(eq.1.8), donnée en formalisme de Kroger-Vink :

Ta.0,+V ;5 —229%9Tq; +50, (eq.1.8)

Du fait du nombre d’oxydation supérieur de tantale par rapport au zirconium, cette
substitution implique une charge relative positive pour le site de zirconium (symbolisée par le
point). La concentration des lacunes en oxygénes, chargées relativement +2, va étre abaissée
par la libération des 5 atomes d’oxygene de Ta,Os qui vont se placer dans les sites O de ZrO,
(500). Cette diminution de la concentration en lacunes d’oxygene conduit a un moindre
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transport d’oxygene a travers la couche d’oxyde formée, et a une réduction de la vitesse
d’oxydation du matériau non oxydé.

Opila et al. ont réalisé des tests d’oxydation sur les matériaux (Hf,Zr)B,-20%vol SiC
contenant du tantale. Celui-ci a été introduit avec une teneur de 20% volumique soit sous
forme de carbure (TaC), soit sous forme de siliciure (TaSi,). Ainsi, ’addition de TaC, TaB; et
TaSi, au matériau ZrB,-SiC permet de connaitre sous quel composé 1’ajout de tantale serait le
plus bénéfique pour la résistance a 1’oxydation de ce systéme. L’intérét de I’ajout de tantale
est évalué en comparant les comportements en oxydation des matériaux ZrB,-33%vol SiC et
ZrB,-20%vol SiC-20%vol TaSi,, les quantités de ZrB, et de silicium étant maintenues
constantes. L’ajout de tantale sous forme de borure (TaB,) a été testé par Opeka et al. [Opeka
2004].

Les échantillons sont préparés par frittage sous une pression uniaxiale de 70 MPa pendant
2h a 2000°C avec I’ajout de TaC et 1600°C avec TaSis.
Les tests d’oxydation sont réalisés dans un four isotherme a 1627°C sous air par cycle de 10
min (jusqu’a 10 cycles). L’échantillon est enfourné et défourné a la température d’essai. Par
ailleurs, le systeme ZrB,-20%vol SiC-20%vol TaSi, est testé au four a arc au centre de
recherche de la NASA & 1927°C sous air pendant une et cing fois un cycle de dix minutes.
La structure et la composition de la surface et de la section des échantillons oxydés sont
observées au MEB et analysées par diffraction des RX et EDS.
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Figure 1.20. Courbes d’isothermes a 1627°C a [’air ambiant, des systemes suivants : ZSTC :
ZrB,-20%vol SiC-20%vol TaC ; ZS : ZrB,-20%vol SiC ; ZS+ : ZrB,-33%vol SiC ; HS : HfB,-
20%vol SiC ; HSTS : HfB,-20%vol SiC-20%vol TaSi, ; ZSTS : ZrB,-20%vol SiC-20%vol
TaSi;, [Opila 2004].

Selon Opila et al. [Opila 2004], plus le gain de masse du matériau est faible, plus il est
résistant a I’oxydation. Le plus faible gain de masse durant 1’oxydation & 1627°C est
enregistré pour le systeme ZSTS (figure 1.20). Cependant, cette interprétation est critiquable
puisqu’une faible prise de masse peut étre due a un phénomeéne de volatilisation d’une partie
de la quantité totale d’oxyde formé. Il aurait ét¢ important d’avoir soit la quantité de matériau
respectivement consommé, soit une confirmation que le comportement en oxydation puisse
étre décrit par un modele parabolique [Deal 1965].
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Pour une méme quantité initiale de ZrB,, si ’amélioration de la résistance de ZSTS par
comparaison avec ZS était due a une augmentation de la quantité de silicium, relative a celle
de silice, ZS+ devrait étre plus résistant a 1’oxydation que ZS. Or, ZS+ a une vitesse
d’oxydation supérieure a ZS et ZSTS (figure 1.20). Opila et al. concluent donc que 1’ajout de
tantale est responsable de I’amélioration de la résistance a 1’oxydation des matériaux ZrB,-
SiC.

Par ailleurs, le test d’oxydation de ZSTC permet d’évaluer le réle du tantale sous forme de
carbure dans I’amélioration a la résistance a I’oxydation de ZS sans la présence additionnelle
de B,O3 ou de silice par rapport au matériau ZrB,. Sur la figure 1.20, la vitesse d’oxydation
de ZSTC est supérieure a celle de ZS et de ZSTS. Elle a un comportement linéaire indiquant
la formation d’un oxyde non protecteur en surface de 1’échantillon. La structure de cette
couche d’oxyde est poreuse due a 1’évacuation des gaz CO et/ou CO, formés lors de
I’oxydation du carbure TaC. Ainsi, la couche d’oxyde formée en surface ne constitue plus une
barriere de diffusion a 1’oxygéne pour le matériau ZSTC. L’incorporation de tantale sous
forme de carbure n’apporte pas d’amélioration a la résistance a 1’oxydation de ZrB,-SiC a
1627°C sous air.

Les matériaux a base d’hafnium et de zirconium semblent avoir des mécanismes
d’oxydation similaires mais des cinétiques d’oxydation différentes. Il existerait un nombre de
défauts disponibles pour le transport des espéces oxydantes plus faible dans HfO,
comparativement a ZrO,. La figure 1.20 indique que le matériau HS a une vitesse d’oxydation
plus faible que ZS. Cependant, le matériau ZSTS a une vitesse d’oxydation plus faible que HS
et HSTS a 1627°C sous air. Ainsi, I’hypothese selon laquelle 1’ajout de Ta diminuerait la
concentration de lacunes d’oxygéne dans ZrO; semble se confirmer dans le cas de I’oxydation
du matériau ZSTS. Cet ajout serait moins efficace dans le cas du matériau HSTS (la
concentration de lacunes étant plus faible dans HfO,).

Apres le test d’oxydation de ZSTS a 1927°C, Opila et al. observent la dégradation du
matériau et la présence importante d’une phase d’oxyde liquide en surface. En effet, la
température de fusion de ’oxyde de tantale est 1890°C. De plus, de nombreux composés
définis entre ZrO, et Ta,Os: TayO05-6Zr0,, Ta,05-5,5Zr0,, de 11 a 17% Ta,0s5 dans ZrO,, ont
une température de fusion proche de la température de test. Pour limiter la quantité formée de
phase liquide lors de 1’oxydation a treés haute température, Opila et al. proposent de baisser la
teneur en TaSi, dans ZSTS et de tester le ZrB,-20%vol SiC-5%vol TaSi,.

Au bilan, I’introduction de tantale dans les matériaux a base de ZrB, permettrait de
réduire le transport des especes oxydantes dans ZrO, lors de 1’oxydation. Cependant, a haute
température, elle est a ’origine de la formation d’une quantité¢ importante de phase liquide
dans les matériaux oxydés a base de ZrO, a cause des composés définis entre ZrO, et Ta,Os
ayant une température de fusion inférieure a la température de test. Par conséquent, I’ajout de
tantale dans les matériaux ZrB,-SiC est a optimiser selon la température du test d’oxydation
pour éviter le passage a I’état liquide de la quasi-totalité du revétement oxyde.
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V. 1. 3. Ajout de ZrC dans les systémes ZrB,-SiC

Un autre revétement a été breveté pour protéger les composites C/C a I’ablation a trés

haute température: un mélange de diborure (ZrB, et/ou HfB,), de carbure (ZrC et/ou HfC) et
de SiC (réalisé par frittage a moins de 1900°C) [brevet n° US5750450, White 1998]. Avant le
frittage, dans le cas d’un mélange des carbures et des borures de zirconium, leurs proportions
varient de 64 a 20% volumique et celle du SiC, de 16 a 20% volumique (figure 1.21). L’effet
des proportions de borure et de carbure de zirconium sur la capacité du systeme a
s’autoprotéger est suivi. Les tests d’ablation sont réalisés au moyen d’une torche plasma de la
NASA. Le matériau de référence reste toujours le méme, ZrB,-20%uvol SiC.
La figure 1.21 présente les mesures d’épaisseur de matériaux consommés pour des
¢échantillons de compositions chimiques différentes aprés un test d’oxydation a 400 W.cm™
(température atteinte : 2200°C), sous air avec une pression totale de 0,042 atm, pendant
3minutes.

[]310 pjum
] 280 pum
20 pum
[] 270 pum
(5] 70 pm

] 80 jun
(5] 130 jum

Zone d’appauvrissement en SiC

% Zone d’oxydes solides
Zone de matériaunon oxvdé

Figure 1.21. Représentation schématique des sections des matériaux testés a la torche plasma
sous 400 W.cm™ (température atteinte : 2200°C), sous air avec une pression totale de 0,042
atm, pendant 3minutes et mesures des épaisseurs de la couche d’oxydes solides et de la

couche appauvrie en SiC [White 1998].

La zone appauvrie en SiC est due a I’oxydation active de SiC dans le matériau. Pour que la
cicatrisation soit efficace, il faut qu’une quantité de silice résiduelle solide soit présente
(respectivement qu’une, au moins aussi grande, quantit¢ de SiC soit consommée). Le
composé B,03 n’apparait pas comme un composé principal contribuant aux processus de
cicatrisation. Généralement, aucune trace de bore n’est détectée dans 1’oxyde résiduel
principalement constitué de la phase ZrSiO,. Par conséquent, la plus épaisse couche d’oxyde
est observée pour le systeme ayant la teneur en bore la plus faible. La donnée manguante sur
la figure 1.21 reste la quantité de matériau consomme pour former cette couche.

Par ailleurs, par comparaison des comportements en oxydation du systéeme ZrB,-SiC vis a
vis de celui de HfB,-SiC, la plus grande épaisseur de 1’oxyde protecteur dans le premier
systéme serait certainement a relier a la formation d’un composé défini ZrSiO4 permettant de
d’augmenter la stabilité chimique de la silice (ce point n’est pas mentionné dans le brevet n°
US5750450). L’épaisseur de matériau consommeé n’est également pas précisée.
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V. 2. LIMITATION DE LA DIFFUSIVITE DE L’OXYGENE A L’ETAT LIQUIDE

V. 2. 1. Moyens de stabilisation des oxydes liquides

Les compositions chimiques et la structure de la surface oxydée définissent 1’efficacité
de la protection vis a vis de I’oxydation du matériau. Les modifications de la composition
chimique de I’oxyde est 'un des moyens permettant de réduire la diffusion d’O; a I’intérieur
et d’accroitre sa stabilité thermochimique et ainsi d’augmenter la résistance a 1’oxydation des
non oxydes. Cette modification du matériau de revétement peut étre faite en changeant la
composition en volume ou en surface. Pour modifier uniqguement cette composition en
surface, une couche supplémentaire peut étre ajoutée en utilisant la CVD et autres méthodes
(pack cementation, par exemple).

Pour augmenter la résistance a 1’oxydation de ces matériaux ZrB,-SiC, il faut ajouter des
éléments ou composés permettant de limiter la volatilisation de la phase cicatrisante d’oxyde
liquide.

Deux voies sont envisagées, dans le choix des composés ou éléments d’ajouts stabilisant :

e soit par ajout de formateur, élément augmentant la stabilité thermique du verre,
formant un réseau tridimensionnel impliquant la création de liaison chimique plus
forte entre les espéces. Par exemple, la composition du systeme ZrB,-SiC peut étre
modifiée pour que le borosilicate formé devienne plus stable thermiquement pendant
I’oxydation.

e soit en limitant la surface de contact avec le milieu gazeux par la démixtion d’une
seconde phase vitreuse plus stable que B,O3 liquide, permettant la diminution de la
vitesse de volatilisation de B,O3 (en limitant la surface d’échange entre le borosilicate
et le milieu gazeux).

De plus, ces systtmes peuvent présenter des phases liquides avec des viscosités
augmentées. Il en résulte un abaissement des coefficients de diffusion de 1’0, a travers ces
phases, d’aprés la relation de Stokes- Einstein :

Doo= kBT/(3Ha0T]) (eq19)

Avec, Do, : diffusivité de ’oxygeéne dans le milieu (m2.s™)

kg : constante de Boltzmann

T : température (Kelvin)

ao - diamétre de la sphére égalant le volume de la molécule : pour O, ap= 0,25.10° m & 1273 K
n : viscosité du liquide (kg/m-s)
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V. 2. 2. Exemple d’application de la notion d’immiscibilité de phases oxydes liquides

Il est connu dans la littérature scientifique [Greaves 2000, Opeka 2004] que les verres

borosilicatés contenant des oxydes métalliques de transition dont 1’élément métallique M
appartient aux groupes IV a VI (par exemple, M: Ti, Nb, Ta, Cr, V) présentent une
immiscibilité des phases liquides. Ces éléments sont caractérisés par un champ cationique
élevé (z/r* avec z : valence de I’élément métallique et r : son rayon ionique), traduisant une
interaction électrochimique forte entre le cation central et les anions proches. La stabilité
chimique de ces oxydes MOy est donc importante. Par ailleurs, dans les borosilicates, les
cations Si** et B*® occupent respectivement les sites tétraédriques et des sites triangulaires ou
tétraédriques dans le réseau cristallin. Les cations des éléments métalliques de transition M™"
(M*™: Ti* Nb*™, Ta™, Cr*3, V™) occupent essentiellement des sites octaédriques et sont trés
instables dans les sites tétraédriques du réseau cristallin, quel que soit leur degré d’oxydation.
Dans les verres borosilicatés contenant I’un de ces oxydes métalliques de transition, il existe
une coexistence de deux réseaux : 1’un lié¢ aux cations présents dans le borosilicate et I’autre
lié aux cations présents dans 1’oxyde métallique de transition [Greaves 2000]. Ainsi, il
apparait une démixtion de ces phases liquides. Ces systémes avec plusieurs phases liquides
non miscibles sont caractérisés par une augmentation de la viscosité et une élévation de la
température du liquidus limitant 1’évaporation du B,O3 dans le borosilicate [Opeka 2004].
Ce concept, dit de « phase séparatrice » d’une céramique non oxyde, est unique et n’est que
tres peu discuté dans la littérature. Son intérét n’a été évalué qu’a relativement basse
température (jusque 1500°C) par ATG ; aux températures d’application, ces phases liquides
pourraient étre certainement entierement miscibles.

Une étude a été menée sur 1’addition de CrB,, TiB,, TaB,, NbB; et VB, au systéme
ZrB,-SiC par Opeka et al. [Opeka 2004]. Les diborures métalliques utilisés comme les
additifs sont introduits dans le systeme ZrB,-SiC au niveau d’une teneur de 2 a 20% molaire
comme substituant de ZrB,. La teneur en SiC de 25% volumique est maintenue constante
pour les différents systéemes étudiés. Les échantillons sont préparés par frittage a 2100°C, sous
20MPa et pendant 30min.

Les expériences d’oxydation se font dans un four a I’air a 1500°C pendant 2h.

L’échantillon est enfourné et défourné du four a la température d’essais. En plus, des essais
d’ATG sont effectués pendant 5h a différentes isothermes (& T < 1300°C), dans un mélange
d’oxygene et d’argon (Po = 20 kPa).

La structure et la composition de la surface et de la section des échantillons oxydés sont
observées au MEB et analysées par diffraction des RX et par EDS.
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Figure 1.22. Courbes d’isothermes d’oxydation en ATG a 1300°C pendant 5h sous un
mélange de gaz assimilé a [’air, formé d’O, et d’Ar, des systemes ZrB,-SiC modifiés avec
10%mol de CrB,, TiB,, NbB;, VB, et TaB, [Opeka 2004].

Selon Opeka et al., plus le gain de masse du matériau est faible, plus il est résistant a
I’oxydation. Pour les systémes modifiés par les additifs : CrB,, TiB,, NbB,, VB, et TaB,, les
différences de variation de gain en masse sont liées a la capacité de miscibilité entre les
oxydes formés, dépendante de 1’énergie du champ cationique des éléments : crd, Ti** Nb™,
V*, Ta™. Durant le test d’oxydation, le plus faible gain de masse est enregistré pour le
systeme ZrB,-SiC avec TaB,. En effet, I’énergic du champ cationique du tantale est plus
élevée par rapport aux autres éléments d’ajout considérés (oxydes d’autant plus stables).
Cependant, comme I’étude menée par Opeka et al. [Opeka 2004], cette interprétation est
critiquable puisqu’une faible prise de masse peut étre due a un phénoméne de volatilisation
d’une partie de la quantité totale d’oxyde formé.

La présence de la phase séparatrice a haute température a la surface des échantillons
modifiés apres les deux tests d’oxydation cités précédemment, est mise en évidence par des
observations MEB de la surface de la couche vitreuse a température ambiante (figure 1.23) :

(@) la présence de larges gouttes (plus de 100 um de diameétre) de borosilicates réparties
uniformément dans une matrice vitreuse partiellement cristallisée indique I’existence
d’une séparation de phases liquides. Cette matrice est enrichie en zirconium et en
tantale. Les analyses de DRX effectuées sur cette zone confirment la présence de ZrO,
et de Zr,75TaOg en plus faible quantité. La température de fusion de ce dernier
composé est supérieure a 1700°C.

(b) la surface de I’échantillon ZrB,-SiC-10%mol CrB, révéle une séparation de plusieurs
phases liquides plus ou moins riches en chrome aprés un test d’oxydation a 1500°C
sous air.

(c) un motif périodique de cristaux est présent sur la surface de 1’échantillon ZrB,-SiC-
10%mol NbB,. Il existe une phase vitreuse contenant des quantités faibles de niobium
et de zirconium. Les résultats de DRX montrent également la présence de Nb,ZrsO17
(Tf=1500°C).

50



(d) apres une ATG a 1300°C sous atmosphere oxydante, la surface de 1’¢chantillon
ZrB,+SiC+5%mol VB, présente des microfissures entourant ces gouttes. Elles sont
apparues lors du refroidissement de composés de coefficients de dilatation thermique
difféerents. Les résultats de DRX montrent uniquement la présence des oxydes simples
V7013 et ZrO; a la surface de I’échantillon témoignant de I’absence de composés
définis entre ces derniers.

Figure 1.23. Images MEB de la surface oxydée des systemes ZrB,-SiC modifiées avec (a)
TaB,, (b) CrBy, (c) NbB,, (d) VB,, [Opeka 2004] :
(@) et (d) Apres test d oxydation en ATG a 1300°C pendant 5h sous un mélange de gaz
assimilé a l’air, forme d’O, et d’Ar.
(b) et (c) Apres test d’oxydation au four a 1500°C pendant 2h a ’air.

Au bilan, la surface des échantillons ZrB,-SiC avec respectivement les additifs CrB,,
TiB,, NbB,, VB, et TaB, présente une séparation de phase aprés le test d’oxydation mené
pour chacun d’entre eux. La morphologie de la surface de la couche oxydée dépend
notamment de la viscosité de chacune des phases liquides formées. Aprés refroidissement, la
surface de I’échantillon ZrB,-SiC-TaB; apparait comme un film dense et continu. Elle semble
donc peu perméable a la diffusion de I’oxygene. Cette observation associée a la faible prise de
masse de cet échantillon pendant le test d’oxydation réalisé a 1300°C pendant 5h sous un
mélange de gaz assimilé a ’air implique une bonne résistance a 1’oxydation de ce matériau
d’aprés Opeka et al. Cependant, comme dé¢ja souligné précédemment, la volatilisation d’une
partie de la quantité totale d’oxyde formé n’est pas clairement explicitée puisque le critére de
résistance a I’oxydation repose sur I’enregistrement du gain de masse global du matériau.
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CONCLUSION

En conséquence de la bibliographie réalisée sur les systemes ((Hf, Zr)/Si/B/O/C), un
systéeme avec une éventuelle capacité d’autocicatrisation a 2000°C peut permettre d’obtenir
une couche protectrice a l’oxydation pour des températures d’utilisation supérieures a
2000°C. Cette couche protectrice est une couche d’oxydes multi constituants formés :

e un oxyde réfractaire poreux (HfO,, ZrO,) jouant le réle de barriére thermique

e une phase vitreuse ayant la capacité de s’écouler dans les pores de la couche d’oxyde
réfractaire et de diminuer la quantité d’oxygeéne diffusante a travers le revétement, et
par conséquent de réduire la vitesse d’oxydation du matériau de revétement.

Les diborures d’hafnium et de zirconium sont des candidats pour étre utilisés comme
matériaux de protection. Ils forment, sous atmosphére oxydante : un oxyde réfractaire poreux
a une température supérieure a 2000°C et une phase liquide B,O3; (température de fusion
d’environ 450°C). Cependant, cette derniére phase liquide B,O3 s'évapore quasi totalement
lorsque la température est supérieure & 1400°C. Pour conduire a la formation d’une phase
liquide moins volatile, le SiC a été rajoutée a ZrB; et HfB;, en vue d’obtenir la formation d’un
borosilicate plus stable a haute température. En ajoutant le SiC a HfB; et ZrB,, I’oxydation de
ces composés conduit a un squelette réfractaire poreux HfO, ou ZrO, (résistant a la
température) nappé en surface par une phase liquide visqueuse constituée de SiO,. Parmi les
différents systemes fabriqués par mélange de ZrB, (HfB,) et de SiC, celui comportant 20%
volumique de SiC présente le meilleur compromis entre adhérence au composite C/C et
résistance a 1’oxydation. L’adhérence est favorisée par une compatibilit¢ chimique et
thermomécanique entre le composite et le revétement. A une température supérieure a
2000°C, la protection effective de ces systémes est affaiblie en raison de I’oxydation active du
carbure de silicium produisant SiO gazeux, et conduisant a la réouverture des pores du
squelette d’oxyde réfractaire. Aussi, la silice est thermodynamiquement instable et se
volatilise progressivement, n’assurant plus le role de barriére environnementale a I’oxygéne.

A travers la littérature scientifique, des composes sont ajoutés aux systemes (Zr,Hf)B,-SiC
pour :

e limiter la diffusivité de 1’oxygeéne a travers la couche d’oxyde réfractaire ZrO, ou

HfO,,

o stabiliser les phases oxydes liquides.
Les phénomenes de volatilisation des espéces sont réduits en limitant les surfaces d’échange
de I'oxyde liquide avec le milieu gazeux. Cette phase liquide nappante peut étre stabilisée
thermochimiquement soit par 1I’ajout de composé formateur, soit par la création d’une phase
de démixtion. Ces ajouts sont CrB,, TiB,, TaB,, NbB; et VB, dans le systeme ZrB,-SiC.
Cependant, les prises de masses de ces systemes innovants apres les tests d’oxydation menés
sous air & une température au dessus de 1400°C, sont tres faibles témoignant d’une bonne
résistance a I’oxydation, sans toujours considérer le phénomene de volatilisation des especes.
D’une maniére générale, plus la température d’utilisation du systéme est élevée plus il faut
limiter la présence d’une phase liquide.
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ANNEXES

Annexe 1.1. Diagramme de phases de Hf et C [Massalski 1990].
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Annexe 1.2. Diagramme de phases d’Hf-Ta [Marnoch 1965].
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Annexe 1.3. Diagramme de phases de ZrO, et SiO, [Foster 1967].
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Matériaux Test Température Durée | Environne- | Pip. (kPa) Epaisseur Epaisseur de
d’oxydation | (°C) (min) ment totale de la la zone
Flux oxydant® couche appauvrie en
(MW.m") d’oxyde (um) |  SiC (um)
ZrB;-15%vol 8iC Chauffage 1700 15 Air 100 102 120
[Karlsdottir 2007) par effet
Joule —
ZrB;-20%vol 8iC Four 1800 60 Air 100 300 40
[Hu 2007 isotherme \ 1 310 85
ZrBy-30%vol 8iC Four 1800 60 Alr 100 192 34
[Hu 2007] isotherme \ 1 380 220
Z1B;-20%vol SiC Torche 2200 10 Oxygeneet | 600 (dont 200 175
[Zhang 2008] oxyacetylene _ acetylene | Pp;=500kPa)
ZrB;-20%vol 8iC Foura arc 2150-233 10 Air 50 390 25
[Hu 2008]
54
HiB,-20%vol 8iC Four a arc 2360 10 Air 7 340 740
[Johnson 2004]
3.5

appauvrie en SiC aprés plusieurs tests d’oxydation de ZrB,-(15 a 30%vol) SiC décrits dans la

Annexe 1.4. Tableau 1.3. Mesures des épaisseurs de la couche oxydée et de la zone
littérature et réalisés a différentes températures.

* - Environnement oxydant avec taux d’humidité considéreé comme négligeable
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CHAPITRE 2

CHOIX DES MATERIAUX DE
REVETEMENTS
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INTRODUCTION

En considérant 1’architecture de la couche protectrice d’oxydes générée par
I’oxydation du systéeme de référence (Zr/Hf)B,-20%vol SiC dans la littérature[Opeka 2004,
Levine 2002, Johnson 2004, Zhang 2008, Opila 2004], a haute température sous air, une
couche d’oxydes pour étre protectrice doit étre constituée d’une phase d’oxydes solides
réfractaires contenant au moins (Hf/Zr)O, et d’une phase d’oxydes liquides permettant la
cicatrisation des pores de cette phase solide.

Plusieurs scenarii de systémes d’oxydes sont envisagés dans lesquels la phase d’oxydes
liquides peut étre générée par 1I’oxydation d’un élément ou d’un de ses composés ajouté a
ceux d’hafnium ou de zirconium, et/ou du bore. Le cas de 1’élimination de cette phase liquide
est aussi envisagé a condition que la couche d’oxydes solides soit relativement dense.

Une étude de la réfractarité des éléments du tableau peériodique et de leurs composes
(borures, carbures, nitrures, oxydes) associés a d’autres propriétés (coefficients de dilatation,
diffusivité thermique,...) et a I’étude des diagrammes de phases binaires entre leurs oxydes les
plus stables thermodynamiquement et (Hf/Zr)O, ont permis de sélectionner les éléments
pouvant étre ajoutés aux composés d’hafnium ou de zirconium, susceptibles de former un
mélange d’oxydes décrit par un des scenarii prévus.

I. SCENARII DE SYSTEMES D’AUTOPROTECTION A T>2000°C

I. 1. OXYDATION DE (Zr/Hf)B,-SiC : FORMATION D’UN SYSTEME
D’AUTOCICATRISATION

D’aprés la bibliographie effectuée sur les systemes de matériaux (B/Si/C/Zr/Hf/O), le
systeme (Hf/Zr)B,-20%vol SiC est considéré comme le systeme de référence dans le cadre
des revétements de surface ultra réfractaires et résistants a I’oxydation. En se basant sur le
comportement de ce systeme en oxydation aux températures supérieures a 2000°C, une
couche protectrice a 1’oxydation avec une éventuelle capacité d’autocicatrisation a haute
température sous atmosphere oxydante est obtenue. Ce systeme de matériaux non oxydes doit
générer par oxydation un systeme d’oxydes a base d’un oxyde ultra réfractaire (Zr/Hf)O, et
d’une phase d’oxydes liquides (SiO,-B,03). La présence de la silice dans cette phase
d’oxydes liquide permet de limiter la volatilisation de B,O3 a haute température [Riebling
1964, Napolitano 1965, Bruckner 1966, Piquero 1995, Yoshimi 2002].

Si le systéme (Zr/Hf)B,-20%vol SiC est considéré comme une référence pour ce type
d’application alors plusieurs voies d’évolution de composition d’un tel systéme sont a
envisager :

e soit développer le systeme (Zr/Hf)B,-20%vol SiC en incorporant un élément
métalligue ou un de ses composés permettant de stabiliser la silice a trés haute
température ou de limiter la diffusivité de 1’oxygene a travers la couche d’oxydes
solides.

Par exemple, I’ajout de tantale au systéme ZrB,-SiC améliore la résistance a

I’oxydation a 1600°C de ces systéemes [Opeka 2004, Opila 2004]. Pour des

températures d’utilisation vers 1900°C, les diagrammes de phases entre ZrO; et SiO;

[Foster 1967] et entre ZrO, et Ta,Os présentent respectivement un équilibre

eutectique a une température inférieure a 1900°C. Ainsi, aux temperatures superieures
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a 1900°C, la quantit¢ de phases d’oxydes liquides trés importante entraine une
dégradation du matériau (cf. Chapitre 1. 1V. 1. 2.).

e soit substituer le SiC par un autre composé tels qu’un carbure ou un borure et former
(Zr/HHO, a partir de ’oxydation d’un métal, d’un carbure, d’un borure ou d’un
mélange des trois. Il faut pour ceci obtenir un oxyde plus stable thermochimiquement
que SiO; qui pourra:

o réagir avec (Zr/Hf)O, et former un composé défini solide pour augmenter sa
stabilité chimique et thermique
o donner des oxydes réfractaires solides non poreux par réaction avec (Zr/Hf)O,,
o étre par ailleurs liquide pour boucher les porosités, voire remplacer le B,O3
dans son role d’oxyde nappant
C’est cette derniere voie qui est retenue pour sélectionner les matériaux des systémes basés
sur les €éléments Hf et Zr, afin de limiter la quantité de phases d’oxydes liquides et 1’oxydation
active du SiC a haute température sous atmosphére oxydante.

La figure 2.1 récapitule I’architecture des systemes d’oxydes recherchés. Ces systemes
devront étre générés a haute température par oxydation de systéemes de matériaux non oxydes
a base d’un composé d’hafnium ou de zirconium. Ainsi, il est nécessaire dans un premier
temps, d’identifier les divers systémes d’oxydes protecteurs sous atmosphére oxydante aux
températures supérieures a 2000°C pouvant répondre a ces critéres.

Oxydation
a T=2000°C

Systéme de matériaux non — Phases d’oxydes solides |
oxydes A base de composés réfractaires

d’Hf ou de Zr l

l

- Formation d’un oxyde solide - Réle nappant
réfractaire non poreux par réaction - Cicatrisation des pores
avec (Zr/HHO,
- Si Formation d’un composé défini
avec (Zr/HHO,

=> Augmentation de la stabilité
thermique et chimique & T>2000°C

Phases d’oxydes liquides

Figure 2.1. Rdle des principaux constituants dans le systéme d autocicatrisation développé.

I. 2. CONCEPTION DE SYSTEMES D’OXYDES PROTECTEURS

Pour sélectionner les systemes d’oxydes susceptibles de former une couche protectrice
a haute température, plusieurs scenarii de compostions simples sont envisagés. Ces mélanges
d’oxydes sont constitués de (Zr/Hf)O,, d’un oxyde not¢ XnOm de I’élément métallique noté
X et de B,O3 dans le cas de I’introduction d’un des éléments sous forme de borure. Par
comparaison avec le mélange d’oxydes (Zr/Hf)O,, SiO; et B,O3 générés par 1’oxydation de
(Zr/Hf)B,-SiC a haute température, il faudra ainsi identifier a partir de la liste des éléments du
tableau périodique, les éléments d’ajout X :
e donnant un oxyde liquide au-dessous de 2000°C, et étant susceptibles de former un
composé défini avec (Zr/Hf)O, solide a 2000°C ou plus stable que (Zr/Hf)SiO4
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e donnant un oxyde ultra réfractaire au-dessus de 2000°C et réagissant avec (Zr/Hf)O,

e étant susceptibles de former un composé défini avec B,O3 pour accroitre sa stabilité
thermochimique, dans le cas d’introduction de borure.

e ne favorisant pas le passage de (Zr/Hf)O, en phase liquide & une température
inférieure a 2000°C

Les critéres pris en compte précédemment nous permettent d’identifier sept scenarii de
mélanges d’oxydes, rassemblés sur la figure 1.2.

Conservation Elimination d’une
d’une phase liquide phase liquide
P N l
Absence Présence de
de B,O, B,O, Absence de
23 3 B,O,
XmOn Composé(s) défini(s) Pas de composé défini XmOn
lia N entre B,O, et XnOm entre B, O, et XnOm solide
iquide 3 23
XmOn XmOn Carbure Alliage
liquide XmOn liquide XmOn ou nitrure " ifée
@ solide solide @ metarique

Figure 2.2. Récapitulatif des sept scenarii de mélanges d’oxydes répondant aux critéres de
sélection.

Les scenarii 6 et 7 (figure 1.2) proposent 1’élimination de la phase liquide par le biais de
I’ajout de carbure, de nitrure ou d’alliage métallique dont 1’oxyde formé serait solide.
L’ensemble de la couche oxydée solide devra donc étre dense pour assurer une bonne
résistance a I’oxydation.

Dans le cas des scenarii 1 a 5 (figure 1.2), une phase d’oxyde liquide est conservée. Le
scénario 1 permet le remplacement de B,O3 par 1’ajout d’un composé dont 1’oxyde formé est
liquide. Dans les scenarii 2 & 5, la phase liquide B,O3 est conservée, 1’oxyde de 1’élément
ajouté peut étre sous forme solide ou liquide et peut avoir ou non des composes définis a
basse température avec B,0s. En effet, I’existence de composés définis entre 1’oxyde de
I’¢lément ajouté et ’oxyde de bore a basse température, peut €tre a 1’origine d’une
conservation d’affinité chimique forte a plus haute température entre ces deux composés a
I’état liquide et limiter la volatilisation de la phase B,O3 [Clédat-Schneider 1997, Lavrenko
1997, Wang 2000, Wang 2001]. Les scenarii 2 et 4 contiennent une quantit¢ d’oxydes
liquides importante et peuvent présenter une réfractarité trop faible ou permeéabilité a
I’oxygene trop élevée (une phase liquide étant plus perméable a 1’oxygeéne qu’une phase
solide). Le scenario 4 ne présentant pas cette caractéristique, ne sera pas étudié dans la these.
Dans les scenarii 3 et 5, cette phase liquide B,O3 permet le nappage et le remplissage des
pores dans une couche protectrice formée d’oxydes solides. Dans le scénario 5, en I’absence
de composé défini entre 1’oxyde de 1’élément ajouté et 1’oxyde de bore a plus basse
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température, celui-ci se volatilise complétement (T¢,=2050°C) a une température strictement
supérieure a 2000°C. La couche d’oxydes générée est uniquement solide. Ce scénario devient
alors similaire a ceux 6 et 7. Il ne sera donc pas étudié dans la thése.

l. CHOIX DES ELEMENTS METALLIQUES INTRODUITS DANS LES
SYSTEMES D’OXYDES PROTECTEURS

Il. 1. CRITERES DE SELECTION DES ELEMENTS METALLIQUES

Au préalable, les eléments retenus du tableau périodique pour la réfractarité de leurs
oxydes, et de leurs borures ou de leurs carbures sont (annexe 2.1: températures de fusion de
quelques oxydes d’¢élément du tableau périodique, de leurs carbures et borures) :

Les éléments dont les températures de fusion des borures ou des carbures ainsi que des oxydes
sont supérieures a 2000°C, sont :

La, Sr, Al, Lu, Er, Gd, Ho, Sm, Sc, Dy, Y, Th, Tm, Nd, Pr, Yb et Eu.

Les éléments dont les températures de fusion des borures ou des carbures sont supérieures a
2000°C mais dont celles des oxydes sont inférieures 2000°C, sont :

Ta, Ti, Nb, V, Mo et Ba.

Parmi les éléments métalliques réfractaires, seul I’hafnium posséde un oxyde stable dont la
température de fusion est supérieure a celle de 1’élément pur et a 2000°C.

# Eléments non retenus

Dans un premier temps, les éléments dont les oxydes sont instables & T<2000°C ne
sont pas retenus, a savoir: B, W et Cr. En effet, leurs oxydes présentent des pressions de
vapeurs saturantes trés élevées comparativement aux oxydes de tantale a une température
inférieure ou égale a 2000°C.

Les éléments dont 1’oxyde le plus stable présente un composé eutectique avec ZrO, ou HfO; a
T<2000°C ne sont pas considérés puisque le mélange d’oxydes passerait a 1’état liquide en
détruisant le squelette solide de HfO, ou ZrO,.

Les éléments faiblement radioactifs sont rejetés.

La cérine étant utilisée en grande partie pour faciliter la combustion du carbone dans les pots
catalytiques n’est pas retenue.

L’oxyde de baryum seul est nocif lors d’inhalation et se décompose avec I’air humide et
I’oxyde de strontium seul est trés corrosif et en présence d’eau donne lieu a une réaction
exothermique provoquant le dégagement de fumée d’oxydes métalliques corrosives. Ces
oxydes sont donc écartés de I’étude.

# Accroissement de la stabilité des oxydes liquides

Le processus de stabilisation accrue du B,O3 (formé a partir d’un composé dans ces
revétements) est associé a la présence d’interaction chimique forte avec un oxyde formé, c'est-
a-dire qu’a une température donnée un composé défini a 1’état solide doit se former entre cet
oxyde et B;Os. Par ailleurs, la limitation de la surface d’échange de 1’oxyde liquide avec
I’environnement sera assurée par la présence en quantité importante de ZrO, solide. Tous ces
processus conduiraient a un abaissement de la perméabilité d’Os.
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# Autres propriétés a considérer

Les composés choisis devront satisfaire aux critéres genéralement exigés pour un
matériau de revétement. Ces critéres sont basés sur des données thermodynamiques et
thermomeécaniques rendant compte des probléemes de la stabilité chimique et thermique des
oxydes formés a trés haute température et de la liaison de cette couche d’oxydes avec le
matériau de protection et/ou avec le composite C/C.

Il. 2. APPLICATION DES CRITERES DE SELECTION DES ELEMENTS
METALLIQUES

L’application des criteres de sélection des élements métalliques repose dans un
premier temps sur I’étude des diagrammes de phases binaires de ZrO; (annexe 2.3) et
respectivement de HfO, (annexe 2.4) avec I’oxyde le plus stable a T>2000°C des éléments
cités ci-dessus (cf. II. 1). En annexe 2.2, sont également présentés les éléments dont 1’oxyde le
plus stable présente un ou plusieurs composés définis avec B,0Os;. Par comparaison au
matériau de référence (Zr/Hf)B,-20%vol SiC, I’étude de ces diagrammes se fera plus
précisément dans le domaine ou (Hf/Zr)O, reste prépondérant par rapport a I’oxyde de
I’élément ajouté pour garantir la réfractarité du mélange d’oxydes généré par oxydation a
haute température. [Reser 1969a, Reser 1969b, Reser 1975, Smith 1981, McHale 1994,
Roth 1995a, Roth 1995b]

Il. 2. 1. Etude des mélanges d’oxydes: oxyde de I’é1ément métallique ajouté X,O,,
et Zro,

Dans le cas des scenarii n° 1 et 2, les éléments retenus sont le tantale et le niobium.
Leurs oxydes ont une température de fusion inférieure a 2000°C, ils peuvent former des
composes definis respectivement avec B,Os3 et avec ZrO, aux températures inférieures a
2000°C.

Dans le cas du scenario n° 3, les éléments retenus sont le scandium et les terres rares:
le lanthane, le néodyme, le samarium, P’europium, le gadolinium, Perbium, le
dysprosium, le lutétium, I’ytterbium, I’yttrium et I’holmium.

Les oxydes de ces éléments ont une température de fusion supérieure a 2000°C. Ils peuvent
former des composeés définis avec B,O3 a une température inférieure a 2000°C.

Par ailleurs, aux températures supérieures a 2000°C, les oxydes des éléments : La, Nd, Sm,
Eu, Er, Y, présentent des composés intermédiaires avec ZrO,. Les oxydes des éléments : Gd,
Dy, Lu, Ho, Yb, ont un domaine de miscibilité étendue avec ZrO, (& une température
supérieure a 1800°C, jusqu’une teneur de 60%mol de Gd,O3) avec la présence d’une
surstructure (X,07Zr,). L’oxyde de scandium et ZrO, présente un composé defini dont la
température de fusion n’est pas précise mais est supérieure a 2000°C.

e Les températures de fusion des oxydes sont classées par ordre décroissant: Lu
(2490°C) > Sc (2485°C) > Ho (2415°C) > Y (2410°C) > Eu, Yb (2400°C) > Er
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(2355°C) > Nd (2350°C) > Gd (2350°C) > Dy (2340°C) > La (2315°C) > Sm
(2300°C).

e Les températures de fusion des composeés définis XBO3; sont classées par ordre
décroissant : La (1660°C) > Lu, Tm, Y (1650°C) > Er (1630°C) > Sc, Nd (1610°C) >
Ho (1605°C) > Gd, Yb (1590°C) > Dy (1585°C) > Sm (1570°C) > Eu (1540°C).

» Les températures de fusion des composés définis XBO;3; sont tres
similaires.

e Les températures des équilibres eutectiques entre XnOm et B,O3 sont classées par
ordre décroissant: Lu (1473°C) > Yb (1446°C) > Tm (1424°C) > Er (1405°C) > Y
(1373°C) > Ho (1368°C) > Dy (1328°C) >Gd (1232°C) > Eu (1172°C) > Nd (1140°C)
> Sm (1134°C).

e Les températures d’existence des composés intermédiaires ou de surstructures entre
ZrO, et XnOm sont classées par ordre décroissant : Yb (2750°C) > Ho (2700°C) > Th,
Dy, Y (2500°C) > Er (2400°C) > Nd et La (2300°C) > Gd (2177°C) > Eu (2100°C) >
Sm (2000°C).

Dans le cas des systéemes 6 et 7, les éléments retenus sont les mémes que ceux identifiés
pour les scenarii n°3 et 5 mais introduits sous forme métallique, de carbure, ou de nitrure et
non de borure pour éviter 1’apport de phase liquide B,O3(y dans le systéeme d’oxydes générés
par oxydation a T>2000°C.

II. 2. 2. Etude des systémes d’oxydes: oxyde de 1’é1ément métallique et HfO,

Dans le cas des scenarii n° 1 et 2, les éléments retenus sont le tantale et le niobium,
Leurs oxydes ont une température de fusion inférieure a 2000°C, ils peuvent former des
composés définis respectivement avec B,Os et avec HfO, aux températures inférieures a
2000°C.

Dans le cas du scenario n° 3, les éléments retenus sont le scandium et les terres rares:
le lanthane, le néodyme, le samarium, I’europium, le gadolinium I’erbium, le
dysprosium, le lutétium, I’ytterbium, I’yttrium, I’holmium et le thulium.

Les oxydes de ces éléments ont une température de fusion supérieure a 2000°C. Ils peuvent
former des composes définis avec B,O3 a une température inférieure & 2000°C.

Par ailleurs, aux températures supérieures a 2000°C, les oxydes des €léments : La, Nd, Sm,
Eu, Gd, présentent des composés intermédiaires avec HfO, du type Hf,O;X,. Les oxydes de
samarium et de niobium présentent des équilibres péritectiques avec HfO, (de composition
péritectique autour de 40 et de 50%mol de X,0n) a une température supérieure a 2000°C.

Par ailleurs, aux températures supérieures a 2000°C, les oxydes des éléments : Er, Lu, Yb, Y,
Ho, Tm, Dy, ne présentent pas de compose intermediaire ou de composé défini avec HfO.. Ils
ont deux domaines de miscibilité étendue avec HfO, et un domaine non miscible autour de
60%mol de XnOm. IIs peuvent cependant présenter des surstructures et des équilibres
péritectiques avec HfO, (de composition péritectiques autour de 65%mol de X,On et de
88%mol de Lu,03).
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L’oxyde de scandium et HfO; présente un composé défini dont la température de fusion n’est
pas précise mais est supérieure a 2000°C.

e Lestempératures de fusion des oxydes sont classées par ordre décroissant (cf. 11.2.2).

e Les températures de fusion des oxydes et des composés définis XBO3 sont classées par
ordre décroissant (cf. 11.2.2).

e Les températures des équilibres eutectiques entre XnOm et B,O3; sont classées par
ordre décroissant (cf. 11.2.2).

e Les températures d’existence des composés intermédiaires avec HfO, sont classées par
ordre decroissant : Gd (2517°C), Sm (2487°C), Eu (2462°C), Nd (2457°C) et La
(2287°C).

e Les températures des équilibres péritectiques avec HfO, sont classées par ordre
décroissant: Lu (2510°C) > Sm (2550°C et 2335°C) > Yb (2500°C) > Tm (2460°C) >
Nd (2450°C et 2270°C) et Y (2430°C) > Er (2400°C) > Dy (2390°C) > Ho (2380°C).

Dans le cas des systéemes 6 et 7, les éléments retenus sont les mémes que ceux identifiés
pour les scenarii n°3 et 5 mais introduits sous forme métallique, de carbure, ou de nitrure et
non de borure pour éviter ’apport de phase liquide dans le systéme d’oxydes générés par
oxydation a T>2000°C.

Remarque : les oxydes de terres rares (lanthanides notés Ln) Ln,On, avec respectivement
HfO, et ZrO, présentent un équilibre eutectique dans le domaine de composition de 65 a
85%mol de Ln,Op, et dont la température est supérieure a 2000°C.

I1. 3. CLASSIFICATION DES ELEMENTS METALLIQUES SELON LES
SYSTEMES D’OXYDES PROTECTEURS

A TI’issue de la lecture des diagrammes de phases binaires de (Hf/Zr)O; et de I’oxyde le

plus stable thermodynamiquement de 1’élément ajouté, une classification des éléments retenus
peut étre réalisée selon les différents scenarii de systémes d’oxydes protecteurs envisagés. Le
tableau 2.1 récapitule les éléments sélectionnés pour chaque scénario étudié dans la these.
D’une maniére générale, la différence entre 1’étude avec HfO, et avec ZrO; est la température
d’apparition de la phase liquide, plus élevée avec la présence d’HfO,. Il est a noter que la
présence d’un équilibre péritectique peut étre assimilée a la présence d’une séparation de deux
phases : une liquide et une solide, comme observé dans 1’étude d’Opeka et al (cf. Chapitre 1.
VI. 2. 2) [Opeka 2004]. Cette séparation de phase est caractérisée par une augmentation de la
viscosité et la limitation des surfaces d’échanges du liquide le plus volatil avec
I’environnement.
L’¢limination d’une phase liquide dans le mélange d’oxydes est envisagée dans le scenario
n°7 par le biais de l’utilisation d’un alliage métallique ultraréfractaire X/Hf ou X/Zr.
Cependant, le peu de données thermodynamiques ne nous permet pas de choisir un élément.
Ainsi, dans le cas de I’élimination de la phase liquide dans le mélange d’oxydes, seul le
scénario n°6 contenant des carbures et/ou nitrures est étudié dans la thése.
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Conservation d’une phase liquide Elimination d’une phase
liquide
Présence de B,0; Absence de Absence de B,03
B203
Composés définis entre B,O3 et Nitrure, carbure ou alliage
XnOm métallique
XnOm XnOn, solide XnOm XnOn solide
liguide liquide
Scenario Scenario n°3 Scenario n°1 Scenarii n°6 et 7
n°2
Composés définis ou Nb, Ta Sc, La, Nd, Sm, Eu Nb, Ta Sc, La, Nd, Sm, Eu
COmpOosés Avec HfO,: Gd et Avec HfO, : Gd et avec ZrO, :
intermédiaires entre avec ZrO, : Y, Er Y, Er
(Hf/Zr)O, et X,0p,
Miscibilité étendue Yb, Ho, Dy, Tm, Lu Yb, Ho, Dy, Tm, Lu
ou totale entre Avec HfO, : Y, Er et Avec HfO, : Y, Er et avec
(Hf/Zr)O, et X,0n, avec ZrO, : Gd Zr0,: Gd

Tableau 2.1 : Récapitulatif des éléments identifiés en fonction du scenario pour les mélanges
d’oxydes a base de ZrO, ou HfO,.

[1l. CHOIX DES SYSTEMES DE MATERIAUX NON OXYDES
PROTECTEURS

A partir de la sélection des éléments pour chaque scénario a partir des mélanges
d’oxydes envisagés, ces ¢léments au sein des revétements non oxydes doivent étre ajoutés
sous forme de composés a ceux d’hafnium ou de zirconium. Plusieurs critéres sont appliqués
pour définir les systémes finaux de protection des composites carbone/carbone :

e La réfractarité des composés.

e La nature des composés de 1’élément a introduire dans le systéme du scénario envisagé
(avec ou non introduction de bore)

e La stabilit¢ thermochimique du composé a haute température, la compatibilité
chimique avec le carbone, I’hafnium ou le zirconium.

e La disponibilité et le prix des composés sélectionnés. En effet, les composés non
oxydes de terres rares sont difficilement disponibles et le prix de certains de ces
composés ou ceux de scandium peut étre tres éleve.

Dans le cas d’une absence de la phase B,O3 dans les scénarii de systémes d’oxydes,
tous les éléments doivent étre introduits sous forme de phases solides réfractaires non
oxydes : métaux, carbures, ou/et nitrures. Il est important de limiter les quantités de gaz
générées a I’interface matériaux non oxydes/oxydes (CO, CO,, Ny,...). Le dégagement lié a
leur évacuation vers la surface favorise la formation de pores dans la couche d’oxyde solide,
voire peut I’amener a se décoller lorsque I’accumulation des gaz a I’interface devient trop
importante.
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e Dans le cas des mélanges d’oxydes sans B,Os, les scenarii envisages sont le n°1 et le
n°e.

o Dans le scénario n°1, une phase oxyde liquide est conservée. Les systemes non
oxydes choisis sont Hf+Ta et HfC+Ta.

L’hafnium étant plus réfractaire que le =zirconium, les alliages métalliques sont
préférentiellement constitués d’hafnium. Le carbure d’hafnium est également considéré afin
d’accroitre la réfactarité du systéme. Le tantale est préféré au niobium puisque ses oxydes
sont plus stables et plus réfractaires.

o Dans le scenario n°6, le mélange d’oxydes est enticrement solide. Les systémes
non oxydes choisis sont : (Hf/HfC/ZrC)+YDbN et (Hf/HfC/ZrC)+GdN.

Pour garantir la réfractarité des systémes du scénario n°6, les éléments d’ajout répertoriés
dans le tableau 2.1, doivent étre introduits sous forme de carbures ou de nitrures (si non leur
température de fusion est plus basse que 2000°C). L hafnium peut étre introduit sous forme
de métal ou de carbure, et le zirconium sous forme uniquement de carbure puisque le métal a
une température de fusion inférieure & 2000°C.

Dans un premier temps, sont considérés les éléments dont 1’oxyde présente : (i) une
température de fusion supérieure a 2000°C et (ii) des surstructures ou des composés
intermédiaires ou encore des composés définis avec (Zr/Hf)O, stables thermiquement a des
températures au moins égales a 2000°C. Par ailleurs, la présence de composés eutectiques
dans les diagrammes de phases entre XnOm et ZrO, et la présence d’équilibres péritectiques
respectivement entre XnOm et HfO, peuvent limiter les températures d’utilisation des
revétements. Ainsi, sont sélectionnés les éléments pour lesquels la température de ces
équilibres eutectiques ou péritectiques est la plus élevée. Par conséquent, les éléments
remplissant le mieux ces critéres sont le scandium et le lutétium. Cependant, leurs composés
ne sont pas toujours disponibles et sont tres chers.

Ainsi, le gadolinium et I’ytterbium sont finalement choisis pour vérifier 1’'intérét des
caractéristiques recherchées : la présence d’un composé intermédiaire entre 1’oxyde de
gadolinium et HfO; et la miscibilité entre I’oxyde d’ytterbium et (Zr/Hf)O, en vue d’obtenir
une couche d’oxydes solides dense. Ces éléments sont introduits sous forme de nitrures
puisque les carbures de terres rares sont également difficilement disponibles.

e Dans le cas des mélanges d’oxydes avec la présence de I’oxyde de bore B,0s3, les
scenarii envisagés sont le n°2 et le n°3.

Le bore peut étre introduit soit lié¢ a ’hafnium ou au zirconium, soit li¢ a 1I’élément
d’ajout possible dans ces scénarii (tableau 2.1). Par conséquent, il est possible de faire varier
la teneur initiale en bore et donc la quantité de phase B,O3; générée pendant I’oxydation des
systemes envisagés. L’introduction de 1’¢lément d’ajout sous forme de borure apporte une
réfractarité importante aux systémes (respectivement 1’hafnium et le zirconium introduits sous
forme de carbures ou de borures présentent toujours un caractére réfractaire).
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o Dans le scenario n°2, I’oxyde de I’élément d’ajout a une température de fusion
inférieure & 2000°C et présente des composes définis avec B,Os; a basse
température. Les systémes non oxydes choisis sont (Hf/Zr)B,+Ta, Hf+TaB..

La différence avec le scénario n°1 est la présence de B,O3; dans le scenario n°2. La
conservation du tantale comme élément d’ajout dans le scenario n°2 mettra en évidence
I’intérét du bore dans la formation d’une couche protectrice a I’oxydation. Le tantale peut étre
introduit sous forme métallique, dans ce cas I’hafnium et le zirconium sont sous forme de
borure. Inversement, le tantale peut aussi étre introduit sous forme de borure et dans ce cas,
I’hafnium est sous forme métallique. Par ailleurs, le systtme de borure de tantale avec
I’hafnium permettra d’évaluer le réle du type de borure, ou/et de la quantit¢ de bore sur
I’efficacité de la protection. Les carbures d’hafnium et de zirconium ne sont pas envisagés
dans ces systemes : leur présence génére par oxydation la formation d’oxyde de carbone
gazeux entrainant une porosité ¢levée dans la couche d’oxyde (Hf/Zr)O, due a une quantité
importante de gaz évacué a travers celle-ci.

o Dans le scenario n°3, I’oxyde de 1’¢lément d’ajout a une température supérieure a
2000°C et présente des composés définis avec B,O3; a basse température. Les
systtmes non oxydes choisis sont (Hf/HfC/ZrC)+GdBs, (Hf/Zr)B,+GdN,
(Hf/HfC/ZrC)+DyB, et (Hf/Zr)B,+YbN.

Parmi les éléments dans le tableau 2.1 pour ce scénario, les éléments sélectionnés sont
ceux ayant un oxyde dont la température de fusion est trés élevée. Leurs oxydes doivent
présenter avec (Hf/Zr)O, un composé défini ou un composé intermédiaire ou encore une
surstructure stable a haute température. Par ailleurs, leurs oxydes doivent aussi présenter des
composes définis avec B,O3 a haute température.

Le lanthane satisfait a cette derniere condition puisque les composés définis entre B,O3 et
La,O3 sont stables jusque 1660°C. Cependant, il existe une composition eutectique entre
La,O3 et (Zr/Hf)O, a 2070°C (65%mol de La,O3), limitant la température d’utilisation du
systéeme a tres haute température. Par ailleurs, les températures de compositions eutectiques
ou/et péritectiques dans les diagrammes de phases entre XnOm et (Zr/Hf)O, doivent étre tres
¢levées pour augmenter la température d’utilisation du systeme. Le luthétium, 1’ytterbium
satisfont a ces criteres. Les composés de lutétium ne sont pas utilisés puisqu’ils sont treés chers
et rarement disponibles. L’ytterbium est alors préféré au lanthane car la température de
I’équilibre eutectique présent entre B,O3 et Yb,03 est la plus élevée parmi les autres oxydes
considérés pour ce scenario. De plus, la température d’apparition d’une phase liquide entre
(Zr/Hf)O, et Yb,O3 est supérieure a 2700°C. Ainsi, lorsque le bore est introduit lié a
I’hafnium ou au zirconium, le nitrure d’ytterbium (YbN) est utilisé. A 1’opposé, 1’ytterbium
sous forme de borure n’étant pas disponible, les matériaux dans lesquels le bore est lié a
I’ytterbium ne pourront pas étre considérés.

Parmi les éléments proposés dans le tableau 2.1 pour ce scénario, le dysprosium et le
gadolinium sont disponibles sous forme de borures DyB, et GdBg. L’oxyde de dysprosium a
une meilleure stabilité chimique a plus haute température que 1’oxyde de gadolinium. De
méme, le systéeme [Dy,0s3, B,03, (Hf/Zr)O;] présente une température d’apparition d’une
phase liquide supérieure a celle du méme systéme a base de Gd,O3. Cependant, I’utilisation
respective de ces deux borures permet d’introduire dans les systémes de matériaux non
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oxydes, différentes teneurs en bore et de classer, si possible, ’efficacité de ces terres rares
dans I’amélioration de la résistance a 1’oxydation des matériaux pour ce scenario.

Conservation Elimination d’une
d’une phase liquide phase liquide
e N |
Absence Présence de
Absence de
de B,0O, B,0; B,O,
XmO XmOn
Smon Composé(s) défini(s) solide
liquide entre B,O; et XnOm

(1) | | :

Carbure
ou nitrure
Hf+Ta XmOn
HfC+Ta liquide XmOn @
solide
( : ) @ Hf+YbN
HfC+YDbN
ZrB,+Ta ZrC+YbN
HfB,+Ta ZrC+GdBy ZrC+DyB, Hf+GdN
Hf+TaB, HfC+GdBs | HfC+DyB, HfC+GdN
Hf+GdBg Hf+DyB, ZrC+GdN
ZrB,+GdN | HfB,+YbN
HB,+GdN ZrB,+YbN

Figure 2.3. Récapitulatif des systémes de matériaux non oxydes protecteurs sélectionnés pour
[’étude expérimentale de résistance a [’oxydation.

La figure 2.3 résume ’ensemble des scenarii des mélanges d’oxydes, en y associant
les matériaux non oxydes sélectionnés pour générer ces couches d’oxydes protecteurs, qui
sont a confirmer expérimentalement dans cette these.
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CONCLUSION

En se basant sur I’efficacité¢ de protection passivante de la couche d’oxydes, générée
par oxydation a haute température, du systeme ZrB,-SiC (et précisément le matériau de
référence ZrB,-20%vol SiC), quatre scenarii théoriques de mélanges d’oxydes (Hf/Zr)O,-
XnOm, protecteurs a trés haute température, ont été proposés. Il faut maintenant générer ces
systémes d’oxydes protecteurs par oxydation de mélanges de composés non oxydes a base de
(Hf/Zr) et d’un ¢élément X.

Cet ¢lément d’ajout X aux systémes de matériaux non oxydes a base d’hafnium ou de
zirconium, a été retenu d’apres la lecture des diagrammes de phases des oxydes (Hf/Zr)O,-
XnOn et B2O3-X,0On, en termes de stabilité thermochimique et de quantité de phases liquides
générée a haute température. Pour cela, plusieurs critéres tenant compte des problémes de
stabilité, de compatibilité thermochimique des éléments ou de leurs composés avec le
carbone, I’hafnium et le zirconium et, des contraintes de disponibilité (ou de prix d’achat) ont
été appliqués.

Dans le cas des scenarii n°1, n°2 et n°3, un mélange d’oxydes liquides est conservé a
une température supérieure a 2000°C. Dans le systeme de matériaux non oxydes (Hf/Ta/C),
B,0; est remplacé par I’oxyde de tantale (scénario n°1). Dans le systeme (Hf/Zr)/Ta/B), la
phase liquide B,O3 est ajoutée a ’oxyde de tantale. Entre ces deux oxydes, des composés
définis existent a basse température (scénario n°2). Dans le systéeme ((Hf/Zr)/Gd ou Dy ou
Yb/BIC/N), la phase liquide B,O3; est également ajoutée aux oxydes respectivement de
dysprosium, de gadolinium et d’ytterbium. Cependant, ces oxydes sont solides a une
température supérieure a 2000°C. lls possedent aussi des composés definis a basse
température avec B,O3 (scenario n°3). Dans le systeme ((Zr/Hf)/(Yb ou Gd)/N/C) avec
respectivement [’incorporation de nitrure d’ytterbium et de nitrure de gadolinium,
I’élimination compléte d’oxydes liquides est proposee. Tous les oxydes formés seront solides
a une température supérieure a 2000°C.

Par la suite, les matériaux non oxydes sélectionnés pour générer les couches d’oxydes
protecteurs sont élaborés puis soumis a trés haute température, sous atmosphere oxydante et
pendant quelques minutes.
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ANNEXES

Annexe 2.1. Températures de fusion de quelques oxydes d’élément du tableau périodique, de
leur carbure et borures

e Les oxydes dont la température de fusion est supérieure a 2000°C sont :

Oxydes | T¢(°C) Oxydes T:(°C)
BaO 2000 Er,O; 2355
Yb,03 2400 Gd,03 2350
Nd,O3 2350 Ho0,03 2415
Sro 2530 Sm,03 2300
ThO, 3220 Sc,03 2485
Lu,Os3 2490 Dy203 2340
La,O3 2315 Y,03 2410
Eu,O3 2400 Tb203 2400
Pr,03 2300 Tm,03 2425
ZrQ, 2715 HfO, 2758

Tableau 2.2. Températures de fusion des oxydes les plus réfractaires et de leur oxyde.

Zr0O,, HfO, présentent respectivement un changement allotropique a 1100°C et a 1700°C,
passage d’une maille monoclinique a quadratique s’accompagnant d’une contraction de
volume brutale de ’ordre de 5 a 7 % (transformation martensitique).

e Les carbures dont la température de fusion est supérieure a 2000°C et la température
de fusion de leur oxyde associé le plus stable a haute température sont :

Carbures T¢(°C) Oxyde T¢(°C)
HfC 3900 HfO, 2800
ZrC 3540 ZrO, 2715
TiC 3065 TiO, 1840
TaC 3880 Ta,0s5 1890
B.C 2350 B,03 450

Al,C; 2100 Al,O3 2000
NbC 3490 Nb,Os 1500
SiC 2730 SiO, 1713
ThC 2500 ThO, 3220
VC 2800 V,05 685
WC 2870 WO, 1700

MoC, 2687 MoO; 795
MoC 2692

Tableau 2.3. Températures de fusion des carbures les plus réfractaires.
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Les carbures de terres rares sont difficiles a mettre en ceuvre, ils se trouvent plus facilement
sous forme de borures. Les températures de fusion de ces composés ne sont généeralement pas
connues.

borures T:(°C)

HfB, 3250
ZrB, 3100
TiB, 3100
TaB, 3000
SrBg 2235
AlB> 1654
NbB, 2900
ThB; 2500
VB, 2700
BaBg 2270
MoB, 2100
LaBg 2715
CrB, 2100
WB, 2670

Tableau 2.4. Températures de fusion des borures les plus réfractaires.

71



Annexe 2.2. Eléments dont I’oxyde le plus stable présente un ou plusieurs composés définis
avec B,O3 sont :

Sr: (SrO, 3B,05) Ti=890°C
(Sr0, 2B,0s) T=994°C
(Sr0, B,03) T=1155°C
(2Sr0, B,03) T=1177°C
(3Sr0, B,03) T1>1200°C

Sc: ScBO3; T#=1610°C

La: (La,0O3, 3B,03) Ti=1141°C
(3L8.203, 8203) T#=1386°C
(La,0s, B,03) T=1660°C

Nb: (3Nb,0s, B,0s) T=1155°C
NdBO; T=1610°C

Ta: plusieurs composés définis ayant une température de fusion allant jusque 1700°C

A_\li (2A|203, BgOg) Tf:1050°C
(9AI1,03, 2B,03) T+=1450°C

Z
o

Nd: (NdBOs, B,03) Tt=1155°C

w
3

. (SMBO3, B,03) Tr=1136°C
SmBO; T=1570°C

@: (EUBOg, BgOg) Tf:1102°C
EuBO; T+=1540°C

Gd: (GABO;, B,03) T=1102°C
GdBO; T=1590°C

&Z (BaO, 48203) Tf:889°C
(BaO, 2B,05) T=910°C
(aBaO, 8203) T#=1105°C
(3Ba0, B,0Os) T=1383°C

Température de fusion des composés définis XBOg, avec X :
Lu, Tm, Y (T+=1650°C)

Er (T=1630°C)

Ho (T+=1605°C)

Yb (T+=1590°C)

Dy (T+=1585°C)
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Annexe 2.3. Etude des systemes d’oxydes: oxyde de 1’élément métallique ajouté et ZrO,

e Les ¢léments dont ’oxyde présente un composé intermédiaire ou une surstructure ou
encore un composé défini avec ZrO, stable au-dessus de 2000°C sont :

Q: La,Zr,0; (Tf:2300°C), LaZrz01»
Pr: Pr,Zr,04 (Tf:2350°C)

Nd: Nd,Zr,0- (Tr=2300°C)

Sm: SmyZr,07 Ti= (2100°C)

Eu: Eu,Zr,0; (T=2100°C)

G_d: Gdzzr207 (Tf:2400°C), ZI’3Gd4012
Y_b: ZI’3Yb4012

Y: Zr3Y 4012

&Z Sc4Zr3012

Sr: SrZrO; (Ty=2800°C)

Ba: BaZrO; (T=2690°C)

e Les éléments formant une solution solide ou composé meétallique réfractaire avec Zr
sont:
Nb et Hf

e Les éléments dont I’oxyde présente un composé défini stable a T<2000°C ou un
composé eutectique avec ZrO, a T<2000°C sont :

Al: point eutectique a 1800°C

Nb: Nb,ZrsO,7 avec T=1500°C et d’autres

Ti: points eutectiques et péritectiques a T<2000°C et composé défini TiZrO, T=1700°C
V: point eutectique a 660°C et ZrV,07 avec T=750°C

Ta: TagZrO47 avec T+=1500°C

Si: point eutectique a 1687°C (90%mol de SiO;) et composé défini ZrSiO,4 (Ti=1676°C)

e Les éléments dont I’oxyde présente un composé intermédiaire ou une surstructure ou
un composé eutectique avec ZrO, a T>2000°C sont :
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Loz Systems Frip—Lnz05 &
Rap (nm) Composition Temperatuse of
eutectic eutectic (°C)

La 0. 10068 0.37 1980

Ca - - -

Pr 0.00704 0.32 2100

Nd 0.0962 0.30 2120

Sm 0.0045 0.25 2180

Eu 00028 0.24 2130 196
Gd 0.06244 0.24 2240

Th 0.08555 0.23 2250

Dy 0.08802 0.22 2280

Ho 0.08884 0.18 2300

T 0.08574 014 2360

Er 0.08702 0.18 2350

Tm - - -

Th 0.0848 0.15 2410

Lu - - -

Tableau 2.5. Présence des composés eutectiques dans les systemes ZrO,-Ln,Og3, avec Ln :
lanthanides [Andrievskaya 2008].

Sc: point eutectique a 2350°C
Ba: point eutectique a 2240°C

(]
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Annexe 2.4. Etude des systemes d’oxydes: oxyde de I’¢lément métallique et HfO,

e Les ¢léments dont I’oxyde présente un composé défini ou un composé intermédiaire
ou encore une surstructure avec HfO, stable au-dessus de 2000°C sont :

La: La,Hf,0; (T=2287°C)
Pr: PI’QHf207 (Tf:2337°C)
Nd: Nd,Hf,0; (T¢=2457°C)
Sm: Sm,Hf,0; (Tf:2487°C)
Eu: Eu,Hf,0; (T=2462°C)
Gd: Gd,HF,0; (T¢=2517°C)
Sr: SrHfO; (T=2730°C)
Ba: BaHfO; (Ti=2620°C)

e Les éléments dont I’oxyde présente un composé défini ou un composé eutectique avec
HfO, & une T<2000°C sont :

Al: point eutectique (1900°C) avec Al,O3
Si: point eutectique (1680°C) et composé défini HfSiO,4 (T=1750°C)
Ta: compose défini a T{<2000°C

e Les ¢léments dont I’oxyde présente un point eutectique avec HfO, stable au-dessus de

2000°C sont :
Linzy Systerns HfOx—Lnx 04
lIonic radius, by Ry (om) Composition Temperature of
Ahrenius (nm}) entectic HECy antectic (2C)
(ol )
La 0114 01014 35 2070
77 233 108
Co 0.107 0aE 30 -
Pr 0,106 ORELE ] 2125
75 2400 1%
Md 0104 ORERE 27 2140 1%
Sm 0,102 0428 26 240 122
Eu 0058 25 1E0 M
Gd 0067 22 rajp 122
Th 0053 149 a0 122
Ly 0062 i@ rapn 122
Ho 0081 15 a4
Y 0082 i& 24080 15+
Er 0080 15 Tag0
Tm 0087 14 Tapn
Yh 0L.086 13 2430 5+
Lu 0085 - -

Tableau 2.6. Présence des composés eutectiques dans les systemes HfO,-Ln,Os3, avec Ln :
lanthanides [Andrievskaya 2008].

Sr: point eutectique a 25%mol de SrO a 2440°C
Sc: point eutectique a 21%mol de HfO, a 2400°C
Ba: point eutectique & 25%mol de BaO a 2380°C
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e Les ¢léments dont I’oxyde présente un péritectique avec HfO, stable au-dessus de

2000°C sont :
The coordinates of imvariant points in the systems HfO2—-Lnz 04
Lz Syaterns HFOx L nx0s
lonic radius, by Ry (nmy Composition of Temperatuge of
Ahrrenius (nm) peritectic HEDy peritectic (5C)

(ol

La 0.114 01014 - -

Ce 0.107 Q0AE3 - -

Pr 0.106 O0AgELa 435 =220

Nd 0.104 (DT 63 2450
~48 =2270

Sm 0.102 0u0R428 &7 2550
~32 ~2335

Eu 0.098

Gd 0.097 ! - -

Th 0.093 QuanLs -3 ~<2350

Dy 0.062 [ELLCERE ~32 ~<2300

Hao 0.091 -3l ~2380

Y 0.062 -4 2430

Er 0.089 -4 =240

Tm 0.087 -3 ~24&0

Th 0.086 -3 ~<2500

Lu 0083 O0e4lE 12 2510 1%

Tableau 2.7. Présence des péritectiques dans les systemes HfO,-Ln,03, avec Ln : lanthanides

[Andrievskaya 2008].
Properties of the LnaHf207 phases™
Phase a (nm) — AH (klfmol) T (K Dipes (glem) TEC x 1054
Lap Hf2O7 L0776 - 2560 T.84 T.85
PryHf2 07 1.0960 104 2610 7.90 9.13
NdsHf207 1.0648 B85 2730 211 9.27
SmpHE Oy 1.0568 82 2760 220 1060
Euz Hf; 04 1.0540 - 2735 820 10.82
GdaHf07 1.0502 41 2790 834 -
Properties of the phases Lny Zry07°®
Phase a (nm) —AH" (klfmel) T (K} Dpes (g.-"cn.r":l TEC % 10~67
LapZra0n 1.OBOE 126.1 2160 5.80 9.129
PraZra0n L0714 120.3 2220 6.14 365
Nd2Zr2 O LOGGE 1110 2320 6.28 1717
SmaZrz0y 1.0594 106.8 2350 648 10,733
Euz Zr; 07 1.0554 80.0 2350 6.63 9.347
GdsZry Oq 1.0528 758 2450 6.60 11.519

Tableau 2.8. Propriétés de composés types Ln,Hf,O7 et Ln,Zr,0O, avec Ln : lanthanides
[Andrievskaya 2008].
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CHAPITRE 3

DEMARCHE EXPERIMENTALE
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INTRODUCTION

Ce chapitre présente la démarche expérimentale utilisée pour élaborer les matériaux et
pour réaliser les tests d’oxydation sur les revétements ultraréfractaires sélectionnés a la fin du
chapitre 2.

Des tests d’oxydation sont réalisés au four solaire sur les systémes de matériaux non
oxydes massifs. Initialement, les mélanges de poudres de ces systémes sont densifiés par
frittage flash afin d’obtenir rapidement des échantillons cylindriques dont les dimensions sont
adaptées & un chauffage homogéne sur une surface de 10 mm?. L’équipement du four solaire
permet d’élever la température de surface d’échantillons massifs au-dessus de 2000°C en
quelques minutes sous air et sous un flux solaire incident constant. Grace a cette technique,
une comparaison des comportements en oxydation a haute température de ces revétements est
rendue possible. Selon la morphologie de surface obtenue aprés test, par exemple en termes
de quantité de phases liquides en surface, des modifications de proportions des composés dans
les matériaux peuvent étre rapidement mises en évidence.

En paralléle, des tests d’oxydation peuvent étre réalisés sur des composites modeles
constitués d’une fibre de carbone revétue par PVD d’un revétement ultraréfractaire, au moyen
d’un systeme de chauffage par effet Joule a haute température. Les composés déposés par
PVD sur les fibres de carbone sont issus de la sélection des matériaux menée au chapitre 2.
Les fibres de carbone ainsi revétues sont chauffées par effet joule trés rapidement pendant
quelques secondes a quelques minutes a 1850°C sous vide secondaire et sous atmospheére
oxydante avec une pression partielle de dioxygéne de quelques kPa. Les processus de
diffusion le long de [Dinterface revétement PVD/substrat et de [D’interface externe
oxydant/revétement peuvent étre mis en évidence.

Par ailleurs, du fait de la différence de géométrie et de taille des matériaux testés,
échantillons monolithiques et en couches minces, une adaptation des techniques de
caractérisation physico-chimique est nécessaire.

PARTIE 1. TEST D’OXYDATION SUR MATERIAUX MASSIFS

Les systemes de matériaux non oxydes sélectionnés dans le chapitre 2, sont élaborés
sous forme monolithique par frittage flash. Ensuite, ils sont soumis a des tests de résistance a
I’oxydation, sous air a ultra haute température au four solaire. L’objectif de ces tests
d’oxydation est de valider les scenarii d’oxydation et le choix des matériaux protecteurs
proposés au chapitre 2.

|. ELABORATION DE SYSTEMES DE MATERIAUX PAR FRITTAGE
FLASH

L’intérét de 1’élaboration par frittage flash est de densifier rapidement les mélanges de
poudres céramiques ou métalliques pour obtenir des matériaux massifs avec la conservation
du rapport atomique initial (Hf ou Zr)/X, avec X élément ajouté au systeme de matériaux
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frittés et avec une porosité minimale. En effet, il faut réduire la quantité de pores résiduels
puisque lors des tests d’oxydation, la diffusion de I’oxygéne a travers ces pores issus de
I’élaboration accélere le phénoméne d’oxydation, vers le cceur du matériau. Ce phénomeéne
pourrait rendre difficile I’évaluation de la résistance intrinséque a I’oxydation des matériaux.

I. 1. FRITTAGE FLASH (Spark Plasma Sintering - SPS)

Le principal probleme de matériaux se présentant sous forme de poudres, réside dans
leur mise en forme. Aprés la réalisation du mélange de poudres et leur mise en forme a froid
(par exemple, le compactage), le frittage consiste en un traitement thermique qui permet de
consolider la piece par formation de liaison entre grains sans fusion totale de ceux-ci. Cette
soudure réalisée par diffusion de matiére, s’accompagne d’une densification, c’est-a-dire
d’une diminution du taux de porosité.

Les pastilles de systémes de matériaux massifs utilisées pour les tests d’oxydation au four
solaire doivent présenter une surface au moins égale a la surface irradiée par le flux solaire
(soit 10 mm?). Il est également nécessaire d’avoir une épaisseur suffisante pour que tout le
matériau ne se dégrade pas et pour qu’un gradient de température important s’établisse de la
surface illuminée a celle du porte échantillon.

Le frittage flash a été choisi pour élaborer les systéemes de matériaux massifs répertoriés
dans le chapitre 2 pour les raisons suivantes :

e (e dispositif permet de réaliser des pastilles de 1,5 cm de diamétre et d’épaisseur de 5
mm.

e Des matériaux comme les carbures, les nitrures sont difficiles & densifier a cause de
leurs liaisons covalentes. Les matériaux de cette étude doivent étre frittés sans additif
(ou adjuvant) pour éviter I’apport d’¢léments étrangers qui pourraient par la suite
modifier les mécanismes d’oxydation. La méthode SPS permet un frittage pour des
températures plus faibles (quelques centaines de degrés en dessous) et surtout des
temps de frittage significativement plus courts (quelques minutes) que lors de
I’utilisation de méthodes conventionnelles. Cette méthode permet de fabriquer des
matériaux a base de carbures, de nitrures de trés bonnes propriétés mécaniques liées a
une densification élevée proche de la valeur théorique [Hun Kim 2003].

e La différence majeure entre le pressage a chaud conventionnel et le frittage flash
réside dans le fait que la source de chaleur n’est pas externe mais qu’un courant
électrique appliqué via des électrodes passe a travers l’enceinte de pressage
conductrice et également, dans les cas appropriés, a travers 1’échantillon. Ce dispositif
permet d’augmenter significativement la cinétique de frittage.
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Figure 3.1. Principe du frittage flash [Estournes 2006].

Le frittage flash dont un schéma de principe est donné figure 3.1, est un procédé similaire
au pressage a chaud conventionnel. Les précurseurs sont également introduits dans une
enceinte permettant d’appliquer une pression uniaxiale lors du procedé. Ce dispositif, déja
commercialisé en grand nombre par Sumitomo Electric Industries au Japon, permet de
soumettre I’échantillon & des pulses (3,3 ms) de courant électrique continu (typiquement 0-10
V, 1-5 kA) tout en appliquant une pression de plusieurs dizaines de MPa (jusqu’a 150 MPa) et
ceci dans une gamme de température variant de I’ambiante jusqu’a 2000°C. Les expériences
sont généralement réalisées sous vide mais il est possible de travailler sous atmosphére inerte
(azote).

Différents parametres peuvent étre ajustés lors de la densification : rampe de montée en
température, température de frittage, pression appliquée, intensité et série d’impulsions de
courant [Estournes 2006]. Par exemple, le SiC monolithique a été fritté par SPS a différentes
températures allant de 1000 a 1700°C sous une pression uniaxiale de 40 MPa pendant 10 min,
sans ajout d’additif. La densité obtenue est de 98 % de la densité théorique a 1700°C. Les
parametres de frittage, dont la température de frittage, permettent d’optimiser la consolidation
sans une croissance de grain significative [Munir 2004].

Les inventeurs de ce procédé ont attribué ces capacités de frittage a la production d’un arc
ou d’une décharge électrique et d’un plasma entre les grains, d’ou le nom de la technique.
Au début du frittage, le plasma généré lors de la décharge nettoie la surface des grains de
toute substance absorbée et la rend fortement réactive. Ainsi, la diffusion dans les joints de
grains est plus importante favorisant le transfert de matiére et donc le frittage. Cependant,
I’existence ou tout du moins les preuves de I’existence du plasma dans cette boite noire qu’est
le frittage flash sont tres difficiles & extraire. En effet, il est impossible de le visualiser lors
d’une expérimentation [Guillard 2005].
Munir et al. ont proposé pour leur part une autre explication : seule 1’application d’un champ
électrique est & I’origine de cette densification rapide. Ce mécanisme repose sur les équations
de I’électrostatique et sur la loi d’échange thermique de Fourier [Munir 2004].

Les tentatives de modéliser ou de comprendre le mécanisme de frittage flash sont
relativement peu nombreuses dans la littérature et sont a confirmer. Pourtant, de nombreux
matériaux (par exemple : les carbures ultraréfractaires tels que TiC, des oxydes tels que
I’alumine transparente, des métaux tels que le zinc a grain ultra fins,...) ont été frittés par
cette methode et dans la plupart des cas avec des cycles bien plus brefs que pour les
techniques conventionnelles de mise en forme [Estournes 2006].
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Dans le cadre de cette étude, les matériaux sont élaborés a la plate forme nationale de
frittage flash (Toulouse, France) sur 1I’équipement de référence Dr. Sinter 2080 Sumitomo.

I. 2. PARAMETRES D’ELABORATION PAR FRITTAGE FLASH

Etant donné qu’il existe trés peu de données thermodynamiques sur les différents
constituants dans les mélanges a fritter notamment sur les borures et nitrures de terres rares
utilises, le cycle de frittage décrit en figure 3.2 est pris comme référence, seule la température
finale de frittage est modifiée pour les essais, en fonction de la réfractarité des composés a
fritter.

Les paramétres de température choisis sont : une montée a 600°C en 3 min, suivie d’une
montée a la température de frittage avec une vitesse de 100°C/min, puis un palier a cette
température pendant 5 min et enfin une descente a 600°C en 30 min puis 1’arrét du chauffage.
Le choix de la vitesse de montée en température est optimisé de facon a éviter la croissance
intergranulaire provoquant une porosité intragranulaire difficile a faire disparaitre. En effet, la
diffusion en volume est plus lente que celle aux joints de grains.

Une pression de 100 MPa est appliquée progressivement des le début de la montée en
température a 600°C pour refermer la majorité des pores restants et éviter une hétérogénéité
de densification dans le matériau apres le frittage. Ainsi, dés le début du frittage, un matériau
globalement dense peut étre obtenu, pour lequel le contact entre les grains est optimal.

Le refroidissement controlé permet une relaxation des contraintes résiduelles d’origine
thermique et de changement de structure des phases présentes et aussi d’éviter la présence de
fissures et de microfissures. Ces fissures pourraient étre tres néfastes lors des tests
d’oxydation.

Tous les essais de frittage sont réalisés a priori sous vide sauf contre indication, pour
limiter I’oxydation et des réactions possibles entre les différents constituants d’un mélange.
Dans le cas d’un mélange a base de nitrures de terres rares, certains essais de frittage ont été
réalisés sous argon (avec une pression totale de 1 atm) pour limiter la décomposition de ces
nitrures a basse température entrainant la détérioration de la pastille.

Par ailleurs, les courbes de déplacement des pistons de I’équipement de frittage flash,
permettent de palier ’absence de données théoriques dans la détermination des temperatures
de frittage, notamment dans le cas des mélanges de poudres a base de composés de terres
rares. En effet, le suivi de la dérivée de déplacement des pistons en fonction de la température
indique les différentes étapes dans le frittage (début et fin de frittage).

Remarque : lorsque les rapports atomiques initiaux (Zr ou Hf)/X (avec X 1’élément métallique
ajouté) évoluent dans un des matériaux étudiés (cf. Chapitre 2. 111), les parametres de frittage
resteront identiques, ayant pour conséquence une évolution de la compacité. En effet, dans le
cas d’un frittage réactif, des composés réfractaires formés in situ peuvent limiter le frittage et
entrainer une faible compacité de la pastille (relativement a leur teneur dans la composition
chimique finale). Un changement des parameétres de frittage peut modifier les phases formées
durant le frittage. Par exemple, une élévation de la température de frittage peut modifier la
nature des phases formées et leur réactivité par diffusion. Ce changement de température peut
géner la comparaison des comportements en oxydation d’un méme systeme de matériaux avec
des rapports atomiques initiaux différents. Par ailleurs, pour augmenter la compacité,
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I’application, a trés haute température, d’une pression uniaxiale supérieure a 100 MPa
demeure compliquée a cause du fluage du graphite des moules de frittage. Les montées en
température peuvent étre plus rapides pour limiter certaines réactions in situ au frittage mais
au détriment de la compacité de la pastille obtenue et également de la possible phase
ultraréfractaire formée in situ.

Les moules et les pistons utilisés sont en graphite et fabriqués par la société Carbon
Lorraine. Les pistons et le moule sont séparés de 1’échantillon par du papyex (feuille de
graphite) pour éviter tout collage.

Un revétement de référence ZrB,-20%vol SiC autour d’un composite C/C est également
élaboré par frittage flash. Ce composite est placé dans le moule de frittage sur un lit de
poudre, puis est recouvert de cette méme poudre afin d’étre totalement au centre de la pastille
formée par frittage flash. Les pastilles de composites C/C sont fournies par Snecma
Propulsion Solide (Le Haillan, France) sont de diameétre 10 mm, d’épaisseur 2 mm et de
densité 1,2 g.cm™. Les conditions d’¢élaboration du revétement autour du composite C/C sont
identiques a celles du matériau massif (sans présence de composite C/C).

Cycle de température

Durée du palier en

. température .
Tefrittage P Cycle de pression
5 min
Palier jusqu’au début de la
. descente en température
100°C/min 30 min 100 MPa
3min
600°C 600°C

Figure 3.2. Cycle thermomécanique de frittage pris comme référence pour l’élaboration des
systemes de matériaux.

Aprés élaboration, les échantillons sont des pastilles de 15 mm de diamétre et de 5 mm
d’épaisseur avec ou sans présence du composite. Avant le test d’oxydation, les échantillons
sont polis et nettoyés a 1’é¢thanol dans un bac a ultrasons pour d’une part éliminer la
carburation de surface due a I’utilisation de papyex. D’autre part, une des faces des
échantillons est polie miroir pour les analyses de microsonde. Par la suite, cette face ne sera
pas exposée au flux solaire pour limiter la réflexion des rayons et pour obtenir un chauffage
de surface de 1’échantillon optimal.

II. TEST D’OXYDATION : LE FOUR SOLAIRE

L’objectif des tests au four solaire est de comparer les comportements en oxydation
des divers matériaux massifs afin d’établir un classement reliant la composition, domaine de
température, épaisseur d’oxyde et consommé de matériau par oxydation.
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1. 1. FOUR SOLAIRE

Figure 3.3. Photographie optique du four solaire de puissance de 2 kW.

Le four solaire utilisé¢ dans 1’étude (figure 3.3) est un de ceux d’Odeillo dans les
Pyrénées Orientales en France. C’est un systeme de chauffage fondé sur la concentration des
rayonnements lumineux émis par le soleil pour le chauffage de la surface des matériaux. Il
permet des montées en température tres rapides et trés élevées sous air ambiant ou sous
atmosphére contrdlée. Le flux solaire incident varie entre 800 et 1050 W.m™ dans le meilleur
des cas. Dans cette étude, le flux solaire incident est de 970 W.m.

Le principe est la concentration des rayons solaires par des miroirs réfléchissants (figure
3.4). Un ensemble orientable de miroirs appelé héliostat, réfléchit les rayons solaires et les
renvoie sur un miroir parabolique (figure 3.5) qui les concentre au foyer du four. L héliostat
est piloté de telle fagon que le faisceau réfléchi éclaire toujours la méme partie de parabole
parallelement a son axe. L’intensité du flux solaire direct est contrdlée par un atténuateur-
obturateur a pales radiales piloté par ordinateur, sur le trajet du rayonnement concentré.

Figure 3.4. Trajectoire des Figure 3.5. Photographie du miroir
rayons lumineux. parabolique au-dessus et support de
[’échantillon en dessouts.

Le systéeme utilisé est dit « petit four de 2kW ». Dans la zone focale du four, le coefficient
multiplicateur du flux solaire incident est de 15.8x10°+200 et le flux solaire direct est donc de
15.5 MW.m dans cette étude.

L’échantillon est placé dans la zone focale du four de maniére & avoir une irradiation sur
1,6 cm?, homogeéne sur environ 80% de cette surface (zone de diamétre d’environ lem). Il est
disposé sur une platine d’aluminium refroidie par un circuit d’eau (figure 3.6). Seuls les
phénomeénes intervenants sur la surface chauffée de 1’échantillon sont étudiés, le gradient de
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température présent dans 1’échantillon ne sera pas pris en compte pour I’interprétation des
tests.

Placement de I’ échantillon

e - Yo adl

- @

Support de I"échantillon

Circuit de refroidissement
du support par I’eau

Figure 3.6. Dispositif de support de I’échantillon.

La mesure de la température en surface de I’échantillon est essentielle pour déterminer le
mécanisme d’oxydation. Un pyromeétre optique permet sans contact des mesures de surface,
jusqu’a des températures tres élevées.

Dans notre cas, les tempeératures sont déduites des mesures d’émittance énergétique

monochromatique (A= longueur d’onde dans le domaine de I’infrarouge) : elle est notée M,
pour le corps noir et M; le corps non noir.
En photométrie énergétique (thermique notamment), I’émittance énergétique est la densité de
flux émise par rayonnement sur tout le spectre des longueurs d’ondes (émittance totale M) ou
entre deux longueurs d’ondes trés proches A et A+dA (émittance monochromatique M;). Elle
se mesure donc en Watts par métre carré et a pour expression :

e Pour un corps non noir (i) :
Mi=gic T (eq.3.1)

o Pour un corps noir (n) :
My =gnoTy! (e9.3.2)

Avec :

o : constante de Boltzmann, 6=5,67.10% W.m?2.K™*

&i, &n: émissivité respectivement de 1’échantillon et du corps noir

T; et T, : température respectivement de 1’échantillon et du corps noir en Kelvin

Comme le pyrométre optique mesure I’émittance énergétique monochromatique, la
température réelle de la surface de 1’échantillon est donnée par la formule suivante :

Ti= Ty, (e) M (eq.3.3)

L'émissivité d'un matériau (souvent écrite €), est le rapport entre I'énergie qu'il rayonne et
celle qu'un corps noir rayonnerait a la méme température. C'est donc une mesure de la
capacité d'un corps a absorber et a réémettre I'énergie rayonnée. Dans le cas du corps noir,
toute I'énergie électromagnétique qu'il recoit est absorbée, sans étre réfléchie, ni diffusée. Un
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tel corps noir regoit de I'énergie, s'il n'en émettait pas, sa température augmenterait
indéfiniment. Ceci est irréaliste, un corps noir réémet donc I'énergie qu'il a absorbée sous
forme de rayonnements électromagnétiques. La quantité d'énergie réémise dépend de sa
température. Ainsi, la valeur de I'énergie émise est donnée en fonction de la température du
corps noir. L'émissivité d'un corps noir est donc de 1 et pour un corps quelconque, de
température uniforme, I’émissivité est strictement inférieure a 1.

L'émissivité dépend de plusieurs facteurs : la température, la direction du rayonnement et
sa longueur d’onde. Parfois, par commodité de calcul, il est supposé qu'elle ne dépend pas de
cette longueur d'onde. Cependant dans le cas des céramiques et du tungstene, cette
approximation dite « des corps gris » est fausse. L’émissivité dépend également de paramétres
intrinseques au matériau tels que: la composition, 1’homogénéité, 1’état de surface. De
maniere générale dans les tables, les émissivités des différents matériaux sont données dans le
spectre de longueurs d’onde du visible et a T=25°C, donc inutilisable dans notre cas.

Dans la littérature, des valeurs d’émissivité sont données et utilisées pour avoir une valeur
de température plus proche de celle effective. Par exemple, 1’émissivité de ZrC, de ZrB, et de
HfB,-20%uvol SiC sont fixées respectivement a 0.6, 0.73 et 0.65 [Jayaseelan 2010, Johnson
2004]. Ces valeurs seraient celles obtenues pour une surface oxydée lors de tests d’oxydation
sous air a des températures allant de 1750°C a 2300°C. Savino et al. ont réalisés des mesures
d’émissivité au four a arc de 1’université de Naples (Small Planetary Entry Simulator, SPES),
sur des échantillons demi sphériques de ZrB,-SiC, la teneur en SiC n’étant pas précisée
[Savino 2010]. Les conditions de test sont une température de 1780°C atteinte en 240 s avec
un palier a cette température de 165 s, sous air (N, (80%m) et O, (20%m)). Des mesures
d’émittances ont été effectuées en utilisant les pyrométres suivants : un pyrometre Maurer
GmbH Optoelektronik, Q-PMRS-65-d (gamme de température 800—-2000°C, gamme spectrale
0.85-1.1; 0.95-1.1 um; précision 1%) et un pyrometre monochromatique Maurer GmbH
Optoelektronik, TMRS-85-2-d (gamme de température 1173-2273°C, gamme spectrale 0.85—
1.1 pum, précision 1%), un pyrometre monochromatique Minolta, Cyclops 152A (gamme de
température 550-3000°C, gamme spectrale 0.7-1.1 pum, précision 1%). La figure 3.7
représente 1’évolution de 1’émissivité mesurée en fonction de la température, la baisse
soudaine de 1’émissivité a partir de 1627°C s’explique par la présence d’oxydes en surface de
I’échantillon dont les émissivités sont plus basses. Ces valeurs mesurées sont en accord avec
celles fixées auparavant a une température proche de 1700°C. Il faut cependant noter que lors
de tests d’oxydation a une température supérieure a 2000°C, les émissivités sont considérées
identiques a celles mesurées a 1700°C, en supposant qu’une couche d’oxyde soit déja formée
[Savino 2010].
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Figure 3.7. Mesures de [’émissivité spectrale en fonction de la température pour un
échantillon ZrB,-SiC testé au four a arc a 2053 K, pendant 165 s sous air (temps de montée
en température 240 s) [Savino 2010].

Lors du chauffage au four solaire, ne connaissant pas I’émissivité des différents matériaux
dans ces conditions de températures et de longueur d’onde, le pyrométre optique utilisé a été
calibré avec une émissivité égale a 1 pour donner une lecture directe de la température
correspondant a un corps noir. Ainsi, dans le cas d’un pyrométre monochromatique, celui-Ci
indique la température minimum atteinte puisque la température du corps noir est toujours
inférieure a la température réelle de la surface de 1’échantillon.

Le chauffage des échantillons met en évidence différents comportements
thermiques (figure 3.8): si la diffusivité thermique de 1’échantillon est élevée, il est difficile
d’obtenir une température de test élevée sans isolation thermique de 1’échantillon (par rapport
au support refroidi). Le tableau 3.1 présente des valeurs des diffusivités thermiques des
différents composés présents dans ZrB,-SiC lors des tests d’oxydation, données dans les
conditions standards. Par exemple, une fois que la surface de cet échantillon est oxydée, la
température de surface obtenue est plus élevée. Par ailleurs, pour obtenir une reproductibilité
entre tous les échantillons testés, le flux solaire incident est maintenu constant pendant le test.
Ce flux est réglé en fonction de I’ouverture des obturateurs. La durée des essais est assez
rapide (maximum 10 min) pour que le flux ne varie pas entre la montée en température et la
fin du palier a la température de test.
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Figure 3.8. Schéma des installations utilisées pour l’isolement thermique des échantillons du

support pendant la mise en température au four solaire.

Composes Diffusivité thermique (m?.s™)
ZrB, 2,42.10”
SiCa 1,95.10°

ZrO,cubique 7,75.10" pour p=5800 kg.m™

7,44.107 pour p=6045 kg.m™

SiO, 7,96.10-" pour p=2202 kg.m'z

6,61.10" pour p=2650 kg.m’

Tableau 3.1. Valeurs des diffusivités thermiques des différents composés présents dans

ZrB,+SiC lors des tests d oxydation, données dans les conditions standards.

Quelques remarques techniques sur la mesure de la température :

L’approximation des corps gris ne fonctionnant pas pour les oxydes métalliques, il
serait possible de travailler avec un pyrometre bi- voire tricolore pour avoir la mesure
de la température réelle. Cependant, pour mesurer la température sur la face insolée de
I’échantillon, il ne faut pas qu’il y ait de réflexion du flux solaire par le matériau a la
longueur d’onde de mesure. Le pyrometre optique doit étre utilisé a 2,7 um car la
Terre ne regoit pas de rayonnement solaire a cette longueur d’onde. Ce pyrométre
optique est appelé solarblind et actuellement, il n’existe pas de pyromeétre de ce type
bi- voire tricolore. Le pyromeétre Solarblind est calibré avec une émissivité de 1. Il
donne alors une lecture de la température de corps noir, inférieure a la température
réelle de I’échantillon. Par exemple, si I’émissivité de ZrB,-20%vol SiC est proche de
0.65 [Johnson 2004] et la température corps noir de surface mesurée de 2200°C alors
la température réelle de surface du matériau est proche de 2480°C.

Le pyrométre optique peut étre calibré pour donner la température de la zircone au lieu
de la température de corps noir. Le but est d’obtenir des températures en surface des
échantillons oxydés les plus proches de la réalite. Cependant, les emissivités de la
zircone sont inconnues pour des températures supérieures a 2000°C. En effet, les
mesures d’émissivités sont géneralement faites jusqu’a 1600°C sous vide puis elles
sont extrapolées a plus haute température. Mais les calculs théoriques sont
généralement inefficaces a cause de changement de structures cristallines, d’états de
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surface,...Il est donc plus fiable de travailler en température minimale, donnée pour un
Ccorps noir.

e Un thermocouple pourrait étre placé en dessous de 1’échantillon (figure 3.8) pour avoir
une information supplémentaire sur le gradient thermique lors du chauffage de la
surface de [D’échantillon. Cependant, les températures atteintes en dessous de
I’échantillon sont supérieures a 2050°C (fusion de I’alumine) et I’utilisation d’un
thermocouple est impossible sous air.

e Un thermocouple classique pourrait étre utilisé entre le support en aluminium et la
zircone (figure 3.8) servant a I’isolation thermique de I’échantillon. Il existe une forte
dissipation thermique due a la présence de plusieurs gradients thermiques importants :
dans la couche d’oxydes, dans le matériau résiduel et la zircone entrainant alors un
calcul de variations de tempeérature trop incertain, a travers une telle superposition de
matériaux.

® Les mesures de températures d’arrivée et de sortie d’eau sont tres difficiles a mettre en
place et non pertinentes. De maniére générale la température ne varie pas plus de 2°C
avec une erreur relative de 3 a 4%.

Il. 2. PARAMETRES DU TEST D’OXYDATION

L’objectif du test d’oxydation au four solaire est de soumettre la surface des
échantillons & un flux solaire direct constant de 15.5 MW.m™. Lorsque la température corps
noir (notée Tcn) de la surface de 1’échantillon se stabilise, le chauffage est maintenu constant
pendant 3 min. Par exemple, le temps de montée en température corps noir a 2400°C de la
surface du matériau de référence ZrB,-20%vol SiC est de 2 min 30 s en moyenne dont : 1 min
pour atteindre 2000°C et 1min 30 pour atteindre 2400°C. Pour quelques matériaux nommeés
par la suite, le flux solaire direct et le temps de palier en température sont différents de ceux
écrits précédemment a cause de perturbations du flux solaire durant les tests d’oxydation. Par
ailleurs, le refroidissement a température ambiante n’est pas contr6lé : lors de la coupure du
flux solaire, la rampe de descente en température est de I’ordre de 1000°C/min. Le matériau
peut conserver la microstructure et la composition chimique obtenues a haute température.
Les tests sont réalisés sous air ambiant avec Py compris entre 0.45 et 0.65 kPa.

Par ailleurs, n’ayant pas réalisé de tests avec différents temps de maintien en température,
le régime d’oxydation ne peut étre décrit en terme de comportement parabolique ou linéaire.
Les vitesses de formation d’oxyde ou de consommation de matériau sont donc données en
épaisseur pour 3 min de palier a la température maximale de test atteinte.

1. CARACTERISATIONS PHYSICO-CHIMIQUES DES MATERIAUX
MASSIES

Les microstructures et les compositions chimiques des surfaces et des sections
transverses des echantillons avant et apres test, sont observées et analysées au Microscope
Electronique a Balayage MEB (Quanta 400 FEG, FEI) associé a I'analyse chimique EDX, a la
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microsonde de Castaing (EPMA Cameca SX 100) et par diffraction des Rayons (X PW 1820
Bragg Brentano geometry 6/20, Philips).

Le MEB permet de détecter la présence de défauts (porosité et fissures) et la répartition des
phases par contraste chimique. La microanalyse EDX détermine de maniére qualitative les
éléments constituant les échantillons observés sur des surfaces de I’ordre de 2 mm?.

La microsonde apporte une analyse chimique semiquantitative pour suivre 1’évolution de
composition par rapport a la composition initiale, notamment lors de 1’oxydation (et leurs
localisations). Les concentrations en pourcentage atomique des éléments sont déterminées sur
des surfaces de I’ordre de 1 mm?®. Elles sont représentées par une échelle de couleurs variant
du rouge au noir, c’est du pourcentage le plus élevée au plus bas. Ainsi, les rapports de
pourcentage atomique donnés dans cette étude (cf. chapitre 5) comportent une incertitude
associée a cette méthode.

La diffraction des rayons X permet d’identifier les phases présentes en surface des
échantillons avant le test d’oxydation. Aprés ce test, la surface oxydée sans polissage
préalable est directement analysée par la diffraction des rayons X pour éviter toute réaction
post test qui pourrait changer la nature des phases (notamment en ce qui concerne les borates
trés instables sous atmosphere humide). La surface des échantillons étant rugueuse, cette
analyse dans cette étude est qualitative et permet seulement I’identification des principales
phases.
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PARTIE 2. TEST D’OXYDATION SUR COMPOSITE MODELE

Le composite modele est constitu¢ d’une fibre de carbone revétue d’un matériau
ultraréfractaire tels qu’un carbure ou un métal, appartenant aux systémes de matériaux non
oxydes protecteurs a I’oxydation a haute température proposés dans le chapitre 2. Les tests a
haute température sous vide et sous atmosphere oxydante de ces composites modeles
permettent de mettre en évidence d’une part I’interaction du substrat carboné et du revétement
et d’autre part la diffusion de I’oxygéne a travers ce dernier reliée a sa microstructure.

. ELABORATION DE REVETEMENTS PAR PVD

Le revétement en couche mince du composite modele est élaboré par PVD (Dép6t
Physique en phase Vapeur) sur une fibre de carbone. Cette technique de dépot permet un
contréle de la microstructure du revétement déposé. Cependant, elle est unidirectionnelle et
nécessite donc une mise en place de plusieurs étapes de dépdt pour obtenir un revétement
continu et adhérent autour de la fibre afin que celui-ci soit protecteur a 1’oxydation a haute
température.

I.1. GENERALITES

La technique d’élaboration du revétement sur fibre choisie est la PVD. Les dépots sont
réalisés avec deux equipements de pulvérisation cathodique magnétron : RF Leybold L560 et
Plassys MP 500 (annexe 1).

La technique PVD est trés intéressante pour faire une étude exploratoire des matériaux a
choisir puisqu’il suffit de changer la cible pour changer la nature chimique du dép6t. Avec
cette méthode, le dépdt se fait par condensation de vapeur, selon les conditions de pression et
de température qui détermineront le degré de diffusion superficielle ou de recristallisation
c'est-a-dire la microstructure finale du revétement. De plus, de nombreux matériaux peuvent
étre déposés par PVD sous forme amorphe ou cristallisée, par simple maitrise des parametres
de dépot.

Cependant, ce procéde est difficilement industrialisable pour des piéces de géométrie
complexe (méthode de dépdt directionnelle). 1l faudrait aussi des temps de dép6ts trés longs
pour revétir des piéces de composites C/C utilisées : la vitesse de dépdt d’un carbure est
I’ordre de 1 a 10 nm/min. L’avantage majeur de la technique PVD reste sa flexibilité et le
contrdle de la microstructure.
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I. 2. INFLUENCE DE PARAMETRES DE DEPOTS SUR LA MICROSTRUCTURE
DU REVETEMENT

Plusieurs parametres sont importants dans la maitrise de la microstructure du matériau
déposé par PVD :

I. 2. 1. Températures de fusion et de depdt du matériau

Le paramétre a, égal au rapport de la température de travail sur la température de
fusion T¢ du matériau déposé, renseigne sur la cristallinité et la texturation du revétement. Les
couches minces élaborées par dép6t physique en phase vapeur se forment par condensation
sur des substrats dont la température est inférieure & la température de fusion T; du matériau.
Le processus se produit donc hors équilibre et le choix de la température du substrat joue un
role important dans le processus de croissance de la couche.

Le modéle SZM (Structure Zone Model) développé par Movchan et Demchishin modifié
par Thornton (figure 3.9) propose, en fonction de la valeur de o, trois zones de développement
différent de la microstructure au cours de dépdts de couches minces par PVD [Thornton
1977] :

e La zone 1 correspond a des substrats a basse température (o <0,4). Peu d’¢éléments
peuvent diffuser. Des colonnes effilées dont le sommet forme des démes et entre
lesquelles subsistent des cavités sont observées.

e La zone 2 correspond a 0,4< o <0,8. Elle est caractérisée par des colonnes serrées
entre lesquelles il n’y a plus de cavités. De ce fait, la surface est plus lisse que celle de
la zone 1. La taille des grains dépend beaucoup de la température car la diffusion des
atomes de surface est trés sensible a 1’activation thermique.

e La zone 3 correspond a 0,8< a <1. la croissance des grains est controlée par les
processus d’autodiffusion de I’ensemble substrat-couche. La couche du dépdt est tres
cristallisée et dense.
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Figure 3.9. Evolution de la microstructure du dépot PVD selon la valeur de o
(o=T de travail/T; du matériau déposé), et la pression de travail [Thornton
1977].

l. 2. 2. Pression de travail

La vitesse de dépdt augmente avec I’accroissement de la pression. Toutefois, du fait du
travail dans le seul domaine des faibles pressions (0,1 a 1 Pa), ce parameétre est rarement
utilisé pour augmenter la vitesse de dép6t. Le paramétre de pression est a relier avec le libre
parcours moyen A des atomes en phase gazeuse de la cible vers le substrat, puis en surface du
substrat (A est inversement proportionnel a la pression).

Lorsque le libre parcours moyen A est long (0,1< P <0,5 Pa), la trajectoire des particules
est directe avec une vitesse incidente ¢levée. L’€énergie cinétique des particules incidentes
étant élevée, la relaxation est longue et large sur la surface du substrat provoguant une couche
dense et cristallisée. Aux pressions plus élevées (environ 0,5 Pa) les collisions induisent un
type de condensation dans lequel il se peut que toutes les surfaces du substrat soient
recouvertes. Lorsque que le libre parcours moyen A est court (0,5< P <1 Pa), il apparait de
nombreux chocs entre les particules incidentes qui n’ont plus de trajectoires directes mais
aléatoires. Ces particules perdent de la vitesse et leur énergie cinétique devient faible
entrainant un temps de relaxation court sur la surface du substrat. Les dépdts deviennent donc
colonnaires et peu denses.

I. 2. 3. Rugosité du substrat

L’importance des phénoménes de diffusion et de la rugosité du substrat a pu étre
vérifiée en déposant dans les mémes conditions des matériaux ayant des coefficients de
diffusion différents et en utilisant des dispositifs faisant varier I’angle d’incidence des atomes
durant le dépdt [Soro 1998, Sheppard 1991, Thornton 1977].

Les atomes arrivant a la surface deviennent des adatomes en transférant leur énergie au
substrat (atomes libres diffusant sur la surface, ¢’est a dire en cours de relaxation). Ils peuvent
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diffuser sur la surface avant de s’incorporer dans des sites favorables. Par la suite, la diffusion
dans le volume pourra conduire a un réarrangement des atomes sur la surface du solide. Il faut
donc idéalement que le substrat ait une geométrie plane et lisse.

Les adatomes peuvent également &tre désorbés de la surface. L’énergie de sublimation
alliée aux énergies d’activation des phénomenes de diffusion en surface et en volume, a pour
effet de contrdler le développement de la morphologie et de la structure du dépot.

Ainsi, une surface trés rugueuse tend a générer des grains fibreux et mal définis, avec peu
d’espace vide entre eux. Dans cette zone, la diffusion de surface des adatomes est juste
suffisante pour supplanter les effets de la rugosité de surface qui contrélent la microstructure
du dép6t. Ainsi, la croissance du dép6t est colonnaire.

En résumé, pour obtenir des dépbts dont les propriétés sont proches de celles du
matériau massif, il conviendra de travailler a basse pression (pression totale de 0.5 Pa) et
éventuellement aux températures les plus élevées possibles sur des substrats plans sans
rugosité.

1. SPECIFICITE DU DEPOT SUR FIBRE

1. 1. PREPARATION DES SUBSTRATS

Le substrat est une fibre de carbone commerciale (XNO5, Nippon Graphite Fiber). Elle
est choisie a cause de : sa section réguliére et parfaitement circulaire de diamétre de 11+1 pum,
ses caractéristiques isotropiques, afin d’améliorer 1’accrochage du dépot [Michaux 2007]. A
la surface de la fibre, il apparait des cavités de taille nanométrique qui ne devraient pas
perturber 1’adhérence du dépo6t de maniére catastrophique puisque que les épaisseurs déposées
seront de 1’ordre de 900+250 nm.

Figure 3.10. lmage MEB de la surface d’une fibre de carbone XNO5.

Etant donné que la PVD est une technique de dépdt directionnelle, une méthodologie en
trois étapes est choisie pour réaliser les dépdts sur des formes cylindrigues.
Tout d’abord, comme sur la figure 3.11, les fibres sont collées sur un cadre rectangulaire de
graphite par leurs extrémités avec un ciment carbone (Cement C34 fabrique par UCAR). Puis,
en seconde étape, le premier dépdt est réalisé sur le recto du cadre (figure 3.12). Cependant,
un seul coté des fibres est revétu, celui directement exposé au plasma. Ainsi, la troisieme
étape consiste a retourner le cadre de fibres pour déposer le matériau sur le second coté des
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fibres (le verso du cadre). Grace a ce procédé en plusieurs étapes, les deux cotés des fibres
sont revétus (figure 3.12). Ce procéde peut étre réalisé a différentes températures ; le cadre de
graphite avec les fibres peut étre chauffé par radiation infrarouge par ’arriére (le coté qui
n’est pas exposé directement au plasma). Le chauffage des fibres durant le dép6t par PVD,
permet un meilleur controle de la microstructure du revétement. Par ailleurs, une zone
d’interdiffusion peut &tre créée entre la fibre et le dépdt afin d’intensifier 1’adhésion.

A

7,5¢cm

45cm

A
4

3,5cm

A
A 4

4,5cm

Figure 3.11. Montage des fibres de carbone collées sur le cadre de graphite afin d effectuer
les dépdts recto/verso par PVD.
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Figure 3.12. Représentation schématique du revétement obtenu par PVD effectué de maniere
recto-verso sur une fibre.

I1. 2. MORPHOLOGIE DES REVETEMENTS PVD

Par ce procédé de dépdt en plusieurs étapes décrit précédemment (cf. Partie 2 .11. 1), le
revétement est continu et ovoide autour de la fibre. La microstructure du dép6t est hétérogene
autour de la fibre (figure 3.13). Sur les zones directement exposées au plasma, la surface de la
fibre (rayon de courbure tres grand) peut étre assimilée a une surface plane. La microstructure
du revétement est relativement dense puisque la diffusion surfacique des atomes déposés est
favorisée. En revanche sur les zones de recouvrement des deux dépdts, 1’épaisseur du
revétement est plus faible. La microstructure devient poreuse due a I’inclinaison de la surface
du substrat par rapport a la direction du plasma ; la diffusion surfacique des atomes déposés
est trés limitée.

Une ¢élévation de la température du dépot doit permettre d’une part de créer une zone de
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diffusion a I’interface revétement/substrat et d’améliorer I’adhérence du dépot. D’autre part,
elle doit favoriser une croissance colonnaire des grains relativement dense du dépot d’apres le
modéle SZM [Thornton 1977] (cf. Partie 2. I. 2. 1).

Direction du plasma

Zone directement exposée au plasma:
croissance colonnaire dense du dépot

<« Zone de recouvrement des deux dépots:
croissance colonnaire poreuse du dépot

Figure 3.13. Représentation schématique de la relation entre l’orientation des surfaces
exposees au plasma (PVD) et la microstructure du revétement sur la fibre de carbone.

Il. 3. ADHERENCE DES REVETEMENTS

Pour favoriser 1’adhérence du dép6t sur la fibre de carbone, il faut privilégier
I’accrochage chimique entre les éléments du dépdt et du substrat. Trois méthodes ont été
testées :

e le dépot d’une couche intermédiaire de 100 nm entre le substrat : ce dép6t est plus
adhérent au substrat ou plus ductile que le revétement a déposer ;

e un traitement thermique post dépdt au matériau pour créer une zone d’interdiffusion in
situ entre le dép6t et le substrat ;

e un dép6t a chaud pour créer une zone d’interface de diffusion des éléments
directement pendant le dépét.

I1l. REVETEMENTS ETUDIES

Les matériaux déposés sont le carbure de zirconium et les métaux réfractaires,
I’hafnium et les alliages d’hafnium et de tantale, susceptibles d’étre utilisés pour leur
résistance a 1’oxydation a trés haute température (T>2000°C). Ces matériaux appartiennent
aux systemes de matériaux non oxydes sélectionnés dans le chapitre 2 comme revétements
protecteurs a I’oxydation a haute température. Seuls ces matériaux sont déposés par PVD dans
cette étude en raison des disponibilités faibles de cibles de matériaux et de leur prix élevé, par
exemple pour les composés de terres rares et les composés d’hafnium.

Differents types de depdts ont été elaborés par PVD :

e Le dépdt simple d’un seul composé ou élément (épaisseur de 700 nm ou 1,2 um). Les
matériaux déposés sont 1’hafnium, le zirconium et le carbure de zirconium.
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e Le dépot bicouche formé d’une couche d’accrochage de 100 nm ou de 400 nm de
zirconium puis du dépdt de carbure de zirconium. L’épaisseur totale des dépodts
bicouches est de 1.2 um. Cette couche de zirconium peut adapter les coefficients de
dilatation entre le revétement ZrC et la fibre de carbone (tableau 3.2).

e La copulvérisation de deux métaux. L’idée est de déposer simultanément deux métaux
afin de former un alliage métallique de composition parfaitement homogéne. Deux
compositions d’alliage Hf-Ta sont déposées : dans le premier cas, le rapport atomique
Hf/Ta est égal a 2.7 et il est égal & 8.1 dans le deuxiéme cas. Les deux compositions de
I’alliage Hf-Ta sont respectivement notées Hf-Ta (2.7) et Hf-Ta (8.1). Le rapport
atomique Hf/Ta=2.7 est le méme que celui du rapport Zr/Si dans le matériau de
référence ZrB,-20%vol SiC utilisé pour les tests d’oxydation au four solaire.

Matériaux Coefficient de dilatation
thermique (10° K™)
ZrC 6,8
Zr 55
Hf 59
Fibre C 0.82

Tableau 3.2. Valeurs des coefficients de dilation de la fibre de carbone et des composés
simples, déposes par PVD.

Le tableau 3.3 résume les valeurs choisies des parametres de dép6ts sur les fibres de
carbone XNO5. Les premiers dépots simples d’hafnium, de zirconium et de carbure de
zirconium sont réalisés avec 1’équipement de pulvérisation cathodique magnétron RF Leybold
L560, a température ambiante. Ils ont permis d’évaluer la faisabilité de dépots PVD sur fibres.
Les matériaux déposés avec 1I’équipement de pulvérisation cathodique magnétron RF 13.56
MHz Plassys MP 500, sont réalisés a différentes températures de consigne du substrat en vue
d’améliorer 1’adhérence et la microstructure des dépots. Ces derniers revétements €laborés sur
I’équipement Plassys MP 500 sont ensuite testés sous atmosphére oxydante a haute
température.

Par ailleurs, toutes conditions de dépdts étant égales par ailleurs, la vitesse de dépdt dépend
du matériau, celle des carbures est plus faible que celle des métaux. Par exemple, la vitesse de
dépot du carbure de zirconium est de 9 nm.min™ et celle du zirconium est de 18 nm.min™.
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Equipement de pulvérisation cathodique
magneéetron RF
(diametre des cibles : 75 mm)
Leybold Plassys MP 500
L560
Matériaux déposés Hf, Zr, Hf Hf-Ta (copulvérisation)
ZrC Hf-Ta (2.7) Hf-Ta (8.1)
Vitesse de dépot (nm.min™) 9 (Hf et 10 8 8
Zr)
- et 18
k=3 (zrC)
5 Densité de puissance réelle 2.25 1.15 Hf: 1.15 Hf: 1.15
3 (W.cm-?%) Ta:0.75 Ta:05
3 Distance cible-substrat (mm) 70 100
‘@ | Température consigne de dépot 25 25 ;250 ; 500 ; 700
g (°C)
S Epaisseur déposée (um) 1.2 0.7
Pression de la chambre (Pa) 4.10”
Pression de travail (Pa) 0.5
(débit d’argon purifié¢ 50 sccm)

Tableau 3.3. Récapitulatif des valeurs choisies des paramétres de dépbts pour les matériaux
déposés sur les fibres de carbone XNO5 avec les équipements PVD magnétron Leybold L560
et Plassys MP 500.

IV. TEST D’OXYDATION : LE CHAUFFAGE PAR EFFET JOULE

Le bati de I’appareil de chauffage par effet Joule est représenté sur la figure 3.14. Le
chauffage est généré par effet Joule c'est-a-dire par un courant électrique circulant a travers le
composite modeéle (fibre avec revétement), (figure 3.15) [Grandclaudron 2006].

A trés haute température, le chauffage des composites modéles sous ultra vide permet
d’étudier les phénomeénes de diffusion du carbone a I’interface fibre/revétement. Par ailleurs,
lors du chauffage de ces composites modeles sous atmosphére oxydante, la diffusion réactive
de I’oxygéene en surface du revétement a haute température est suivie.

Les parametres de test de composites modéles chauffés par effet Joule sous ultra vide
et sous atmosphere oxydante sont présentés ci-dessous.

Sous ultra vide dynamique, la pression totale de travail est inférieure & 107.

Sous atmosphére oxydante seche, les tests sont réalisés a basse pression ; la pression totale
de travail est fixée a 4 kPa. En atmosphere oxydante, les débits pour 1I’oxygene et 1’argon sont
respectivement 2.5 cm®.min™ et 497.5 cm®.min™ (pour un débit total de 500 cm®min™). Ainsi,
la pression partielle d’oxygene est fixée a 0.02 kPa.
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Dans les deux cas (sous vide secondaire et sous atmosphére oxydante), la température de la
surface du revétement est mesurée par un pyrometre optique bichromatique. La température
est uniforme le long de la fibre (25 mm).

Durant le chauffage par effet Joule, la température atteinte a la surface du revétement
dépend de la résistivité electrique du matériau. Par exemple, la résistivité électrique de HfO,
est de 5x10% pQ.cm, alors que celle d’Hf est de 33.08 pQ.cm (2 20°C). Au regard des valeurs
des résistivités électriques des différents matériaux, le courant devrait passer
préférentiellement a travers le revétement métallique au commencement du test, puis
progressivement & travers la fibre (dont la résistivité électrique est de 26x10% uQ.cm [Sauder
2002]) lorsque le revétement devient isolant en s’oxydant. Par conséquent, durant le test sous
vide secondaire, une tension appliquée de 80 V au microcomposite permet d’atteindre une
température de surface supérieure a 1850°C. Cette tension est imposée pendant 5 s aprées un
temps de montée de 5 s. Sous atmosphére oxydante, pour atteindre cette température (due au
refroidissement de la surface de la fibre par le flux gazeux), une tension de 100 V doit étre
appliquée. Cette tension est maintenue pendant 5 s (la rampe de montée, 50 a 100 V, dure 5 s
avec des pas a 70, 80, 88, 94 V).
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Figure 3.14. Représentation schématique du bati du chauffage par effet Joule
[Grandclaudron 2006].

Figure 3.15. Photographie d’une fibre de carbone chauffée a 1600°C par effet Joule
[Grandclaudron 2006].
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V. CARACTERISATION PHYSICO-CHIMIQUE DES MATERIAUX DE
REVETEMENTS

Les dépdts seront caractérisés avant et aprés oxydation : en analysant les évolutions
d’épaisseur, de masse, de morphologie, de structure, de cristallisation, de nature de phases en
présence, d’étendue des joints de grain (pouvant jouer le r6le de court circuit de diffusion)...
(Annexe 3.2. Techniques de caractérisation)

Les revétements testés sous atmosphere oxydante a haute température sont caractérisés en
termes de morphologie et de microstructure au microscope a balayage électronique (MEB).
Les sections et les surfaces des revétements sont observées au MEB. La composition
chimique de ces dépbts est déterminée par spectroscopie des électrons Auger (AES, VG
microlab 310F) couplée a un décapage ionique a 1’argon et une analyse EDX. Les profils de
concentrations atomiques de chaque élément (Hf, Ta, C et O) sont réalisés grace a un
couplage avec un décapage ionique (pendant 6 min pour nettoyer la surface avant I’analyse
chimique) en prenant comme référence la vitesse de décapage de Ta,Os.

Pour connaitre la composition chimique et 1’épaisseur des revétements, les sections polies
des fibres revétues sont préparées en utilisant la technique du cross polisher. Par ailleurs, pour
mettre en évidence la répartition et la nature chimique des grains a I’échelle nanométrique, les
échantillons sont observés au microscope a transmission électronique (MET Philips CM30ST
LaBg 300kV).
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CONCLUSION

Deux types d’échantillon sont étudiés en oxydation a ultra haute température. D une
part, les systemes de matériaux non oxydes sélectionnés au chapitre 2 sont testés sous forme
monolithique pour valider leur choix. D’autre part, les composites modéles, constitués d’une
fibre de carbone revétue d’un dépdt notamment métallique permettent de valider I’application
de certains matériaux comme revétement. Les matériaux massifs de taille centimétrique sont
élaborés par frittage flash et les composites modeles de taille micrométrique sont réalisés par
dép6t PVD (en particulier par pulvérisation cathodique magnétron).

Pour atteindre les températures de test d’oxydation appartenant au domaine des ultra hautes
températures, le choix des techniques de test est restreint : le four solaire est utilisé pour tester
les matériaux massifs a une température supérieure a 2000°C et le chauffage par effet Joule
pour tester les dépots sur fibre de carbone jusqu’a 1850°C.

Les techniques de caractérisations physico-chimiques sont adaptées a la taille et a la
géométrie des échantillons. Ces derniers sont caractérisés avant et aprés oxydation a haute
température en termes de microstructure, de composition chimique, de présence de phases,
afin d’identifier les phases stables générées par oxydation et d’en déduire un mécanisme
d’oxydation du matériau a ultra haute température.
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ANNEXES

Annexe 3.1. Présentation de la PVD/ pulvérisation cathodique magnétron

La pulvérisation cathodique est une technique qui consiste a bombarder un matériau
destiné a étre sublimé de maniere a ce que la vapeur ainsi obtenue vienne se condenser sur un
substrat. Le modeéle le plus simple du dép6t physique en phase vapeur est basé sur
I’hypothese que les atomes ou les molécules quittent les surfaces solides ou en fusion avec
une direction définie par une loi des cosinus. Ils vont vers le substrat sans subir d’interaction
dans I’atmosphére résiduelle et se fixent sur ce substrat.

Le bombardement a lieu sur une cathode attirant les ions positifs d’un plasma de gaz
(argon) a basse pression. Le matériau a sublimer est le plus souvent placé sur la cathode par
amarrage mécanique. Il se présente sous forme de plaque ou de poudre frittée de forme
rectangulaire ou cylindrique. Du fait du bombardement qu’il subit, on I’appelle usuellement la
cible.

Tous les matériaux peuvent étre pulvérisés sous réserve de leur stabilité au vide. Les
matériaux pouvant étre déposés sont : les métaux de transition, les terres rares, les siliciures,
les borures, les carbures, les nitrures et les organométalliques

Avec cette technique de dép6t, le substrat peut étre chauffé jusqu’a 1000°C (procedé
de dépbt sur un substrat froid). La couche déposee est donc soumise & moins de contraintes
internes ; cependant, la diffusion en 3D est limitée et donc 1’adhérence est moindre. Des
traitements thermiques post élaboration peuvent permettre d’étendre la zone d’interdiffusion
et ainsi améliorer 1’adhérence.

Plateau tournant Chauffage IR
porte substrats, polarisable

Ar purifié
&

C'ible collée Gaz réactif

Porte cible vissé

Porte cible fixe sous
tension et refroidi

.1 Pa=P<1 Pa

Boite d'accord contenant:
-1 self refroidie,
-1 condensateurs variahles

oy et

Figure 3.16. Schéma du dispositif de pulvérisation cathodique RF utilisé a I'ICMCB.

La pulvérisation cathodique utilisée a I'ICMCB est également une pulvérisation RF
magnétron (figure 3.16). Si I’on place sous la cible des aimants permanents a fort champ
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coercitif et forte induction résiduelle de maniére a ce que les lignes de champ orientées Nord
Sud fassent une boucle au dessus de la cible, les électrons libres du plasma vont s’enrouler
autour des lignes de champ. La densité électronique sera considérablement accrue au
voisinage de la cible. Il en sera de méme pour la densité ionique ce qui a pour effet d’accroitre
significativement ’intensité du bombardement de la cible. Il en résulte alors un accroissement
significatif de la vitesse de depdt et un abaissement de la pression de travail.

A titre d’exemple, les vitesses de dépdts atteintes sont de 20 nm/min pour le métal Ti et de 5
nm/min pour TiC.

La vitesse de dépot est proportionnelle a la densité de puissance RF appliquée a la
cible. Toutefois elle est limitée par la densité de puissance que 1’on peut appliquer a la cible.
Cette limite réside dans la capacité a évacuer la chaleur apparaissant a la surface de la cible.
Les parameétres a considérer seront:

- la conductivité thermique du matériau constituant la cible. Le flux de chaleur crée des
contraintes entre la surface et le coeur de la cible ce qui peut induire des déformations
(causes de décollages ou débrasages) ou des fractures.

- la conductivité thermique des colles ou brasures utilisées pour fixer la cible au porte
cible. Dans notre cas, la cible est maintenue par des vis a un support métallique.

Attention, il peut avoir un risque d’oxydation a I’issu de ce dépdt. En effet, méme si le
vide est 10™ Pa, il reste de la vapeur d’eau sur les parois malgré le refroidissement de celles-
ci, pouvant provoquer un amorcage de I’oxydation. Une mesure de la conductivité électrique
du dépdt nous renseignera sur la pureté du matériau.

Par ailleurs, un gaz réactif, composé de radicaux de O, et N, peut étre utilisé pour
déposer des nitrures ou des oxydes métalliques a partir d’une cible de métal pur. Ce gaz réagit
plus facilement avec le métal a déposer ; cependant, il y a un risque « cracking de la source ».
La technique de dép6t ionique ne sera donc pas utilisée dans le cadre de cette these.

La grande différence entre la technique par évaporation et la PVD réside dans la
stoechiométrie du matériau déposé. Avec 1’évaporation, il existe un risque de décomposition
de I’alliage (dissociation partielle des espéeces).

A I'ICMCB, I’équipement Plassys 700 acquis dans le cadre du financement région de cette
these, permet de faire de la copulvérisation en utilisant deux cibles de matériaux différents
pour obtenir des couches minces d’alliages. Pour cela, les deux parameétres importants a
prendre également en compte, sont :

e L’angle d’incidence des atomes émis par les deux cibles pour étre déposés sur le
substrat afin de garantir I’homogénéité en répartition des éléments sur le substrat. Ce
parameétre est optimisé indépendamment de 1’étude.

e La puissance respective des deux cibles permet de maitriser la composition finale de
I’alliage déposé. Ce paramétre est défini en fonction des compositions désirées des
alliages déposés dans 1’étude.
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Annexe 3.2. Techniques de caractérisation physico-chimique

MET (MICROSCOPE A TRANSMISSION ELECTRONIQUE):

Une préparation de I’échantillon avec une épaisseur la plus faible possible (100 nm). Elle peut
se faire par polissage mécanique suivies d’un amincissement par dissolution chimique ou par
faisceau d’ions (utilisé dans le domaine microélectronique). Cette technique est adaptée a
notre étude puisqu’elle permet d’observer la morphologie et la structure des matériaux a
I’échelle nanométrique.

SPECTROSCOPIE RAMAN :

Elle est une technique non destructive et ne requiert pas de préparation de 1’échantillon au
préalable.

Cette technique permet I’identification de phases et la caractérisation de la structure. La
profondeur d’analyse reste inférieure a 1’épaisseur du dépot PVD : de 500 nm a 1 pum. cette
technique sera systématiquement utilisée pour la caractérisation des revétements.

SPECTROSCOPIE D’ELECTRONS AUGER

La spectroscopie Auger est la methode la plus utilisée pour analyser des surfaces
d’échantillons conducteurs ou semiconducteurs. Hormis I’hydrogene et 1I’hélium, tous les
¢léments sont détectés, le temps d’acquisition pour une analyse semiquantitative (sensibilité
de 5 a 30%) est de quelques minutes et la profondeur analysée est de 1 a 3 nm. Des profils de
concentration sont possibles en focalisant le faisceau pour obtenir un diameétre de sonde de 50
nm. La sensibilit¢ de détection entre 0,1 et 1% de concentration est meilleure pour les
éléments légers (C, N, O). Parmi les inconvénients, les surfaces de matériaux isolants ne sont
pas analysées et le faisceau incident peut étre destructif lorsqu’il est trop focalisé.

Le diameétre de la sonde est supérieur a 100 um, alors les dépbts sont analyses en surface, sur
une section (profils de concentration obtenu par décapage).

MICROSONDE

La microanalyse par sonde électronique de Castaing, technique quantitative, permet de
déterminer plus précisément les concentrations des éléments présents a la surface de la coupe
polie des matériaux (coupes transverses pour vérifier 1’homogénéité en profondeur).
Cependant, dans le cas des dépots PVD d’épaisseur de 2-3 pm au maximum, cette technique
sera trés imprécise et donc non utilisée.
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CHAPITRE 4

ELABORATION DE REVETEMENTS
PROTECTEURS
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INTRODUCTION

Ce chapitre relate les résultats de 1’élaboration des systemes de matériaux protecteurs
présentés dans le chapitre 2. III, avant d’étre soumis a des tests de résistance a 1’oxydation. La
premiere partie présente les matériaux réalisés par frittage flash : cylindres de diametre de 15
mm et d’épaisseur de 5 mm (pour les tests ultérieurs au four solaire). Les échantillons frittés
sont caractérisés en termes de compacité et de composition chimique (par microsonde et par
DRX) afin de révéler I’éventuelle présence de nouvelles phases formées lors d’un frittage
réactif (identification complete de toutes les phases finales présentes avec les tests
d’oxydation). La deuxiéme partie porte sur 1’élaboration de composites mod¢les, constitués
d’un revétement métallique ou de carbure déposé¢ par PVD et d’une fibre de carbone,
composites destinés a étre chauffés par effet joule sous atmosphére oxydante contrdlée. Les
observations au MEB de section et de surface de revétement permettent d’évaluer
I’accrochage a la fibre et de décrire la microstructure des dépots. Par ailleurs, les analyses par
spectroscopie Auger valident les compositions des depdts attendus.

PARTIE 1. I’ELABORATION DES SYSTEMES DE MATERIAUX
PROTECTEURS PAR FRITTAGE FLASH

L’intérét de 1’¢laboration par frittage flash est de densifier les mélanges de poudres
pour obtenir des matériaux massifs avec une porosité minimale par un frittage rapide. Par
expérience, la compacité minimale recherchée sera de 80%, pour ’obtention d’une pastille
ayant une relative bonne tenue mécanique vis-a-vis des futurs tests d’oxydation au four
solaire. Cette technique permet de fritter des matériaux ultraréfractaires sans ajout de frittage
qui, par leur présence, pourraient modifier les mécanismes d’oxydation de certains systémes
de matériaux. De plus, les problemes de type contamination, tels que la croissance de grains
extraordinaires, liée a la présence de ces additifs sont évités.

. SYSTEMES DE MATERIAUX PROTECTEURS ELABORES

Les matériaux protecteurs de référence sont le SiC et le systeme ZrB,-20%vol SiC
(noté ZS20) pour lequel la teneur volumique de SiC correspond a un rapport atomique de
Zr/Si égale a 2.7. Les systemes de matériaux non oxydes protecteurs sélectionnés au chapitre
2.111, sont récapitulés dans le tableau 4.1. Ils sont dans un premier temps élaborés avec un
rapport atomique (Zr ou Hf)/X (avec X 1’élément métallique ajouté) égal a 2.7 dans le
mélange initial des poudres. Comme la stabilité thermochimique des phases vis-a-vis de
I’environnement oxydant a ultra haute température et de la quantit¢é de phases liquides
génerées doivent etre influencées par ce rapport atomique (Zr ou Hf)/X (cf. résultats presentés
au chapitre 5), il est choisi de ne pas se limiter au rapport égal a 2.7. Tous les rapports
atomiques proposes sont résumes dans le tableau 4.1 pour chaque systeme de matériau. Ils
seront notés plus tard dans le texte, comme par I’exemple : Hf-Ta (2.7) pour le matériau Hf-
Ta élabore avec le rapport atomique initial Hf/Ta=2.7.
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Les paramétres de frittage sont développés dans le chapitre 3. partie I. I. 2. lls se
résument a I’application d’une pression uniaxiale de 100 MPa avec un palier de 5 min a la
température de frittage choisie pour chaque systéeme de matériaux fritté. Cette température est
définie selon la réactivité des constituants du mélange et selon leur réfractarité.

Scénarii Systémes avec Systémes avec | Rapport atomique Hf/X
des I’élément Zr I’élément Hf
systemes Rapport
atomique
Zr/X=2.7
Présence N°1 Hf+Ta 2.7;8.1;10.8;135;24.3
d’une phase HfC+Ta 2.7:81;135;24.3
liquide N°2 ZrB,+Ta Hf+TaB; 2.7;8.1
HfB,+Ta 2.7:8.1;24.3
N°3 ZrC+GdBg Hf+GdBs 2.7
HfC+GdBg 2.7;8.1
N°4 ZrC+DyB, Hf+DyB, 135;2.7;81;24.3
ZrB,+YbN HfC+DyB, 135;27;8.1
HfB,+YbN 2.7
Phases N°5 ZrC+YDN Hf+YDbN 2.7
solides HfC+YDbN 2.7
Hf+GdN 2.7
HfC+GdN 2.7

Tableau 4.1. Récapitulatif des systémes de matériaux protecteurs non oxydes a base
d’hafnium ou de zirconium élaboreés par frittage flash avec différents rapports atomiques (Zr
ou Hf)/X avec X I’élément métallique ajouté au systéme considéré, sous forme métallique,
nitrure, ou borure.

. CARACTERISTIQUES DES POUDRES UTILISEES

Les caractéristiques des poudres commercialement utilisées pour la préparation des

échantillons sont rassemblées dans le tableau 4.2.

107




Composé Fournisseur Taille des Pureté (%0)
particules (um)

Hf Alfa Aesar 44 99.6
HfB, Neyco 44 99.9
ZrB, Neyco 44 99.5
HfC Alfa Aesar 44 99.5
ZrC ABCR Gmbh & Co 44 99
SiC Chempur 60 98.8
Ta Neyco 44 99.95
TaB, Cerac 44 99.5
GdN Neyco 250 Gd,04
hydroxydes de Gd
GdBg Cerac 44 99.9
YbN Neyco 250 YDh,04
hydroxydes d’Yb
DyB, Cerac 250 99.5

Tableau 4.2. Caractéristiques commerciales des poudres utilisées pour la préparation des
échantillons par frittage flash.

Les poudres GdN et YbN ne sont pas pures: la présence d’oxydes et d’hydroxydes
d’ytterbium et de gadolinium est confirmée par DRX (quantité non négligeable). Cependant,
les essais de frittage sont réalisés avec ces poudres. Les analyses de DRX effectuées sur les
autres poudres ne révélent pas la présence de phases d’oxydes ou d’hydroxydes.

Les mélanges de poudres sont réalisés dans un mélangeur gyroscopique pendant 2h. Ensuite,
ces poudres sont compactées dans un moule de graphite qui sera placé dans le four de frittage
flash entre deux pistons en graphite.

ll. FRITTAGE DES COMPOSES SEULS

La connaissance du comportement en frittage flash de tous ces composés seuls, permet
d’anticiper leur température de frittage et de décomposition éventuelle (cas des nitrures ou des
borures de terres rares) lors du frittage des systémes de matériaux non oxydes. Le tableau 4.3
rassemble les composés élaborés par frittage flash avec les conditions de température et
d’atmosphere de frittage. La compacité des pastilles formées est également indiquée dans ce
tableau.
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Composé T+(°C) Trrittage (°C) Atmosphere de Compacité (%)

frittage

Hf 2222 1300 vide 97
HfC 3890 2000* vide 100
HfB, 3250 2000 vide 83
ZrC 3550 2000* vide 97
ZrB, 3060 2000 vide 94
Ta 3000 2000 vide 99
TaB, 3000 2000 vide 89
DyB, >2000 1700 vide 90
GdBg >2000 1700 vide 95
GdN >1600 1600 Argon —

* - rampe de montée en température de 50°C.min™".

Tableau 4.3. Atmosphére de frittage, valeurs de la température de fusion, de la température
de frittage et de la compacité des pastilles des composés seuls frittés par frittage flash sous
une pression uniaxiale de 100 MPa pendant 5 min.

D’aprés le tableau 4.3, dans le cas des composés ultraréfractaires tels que les borures et les
carbures (la température de fusion est supérieure a 2000°C), une température de frittage
élevée permet d’obtenir une compacité élevée de la pastille formée par frittage flash. Par
ailleurs, de par leur caractére ductile a haute température, les éléments métalliques réfractaires
(Hf et Ta) ont une compacité plus élevée que celle de leurs borures et/ou carbures a une
température de frittage identique ou plus faible dans le cas de I’hathium.

Les nitrures de terres rares sont susceptibles de se décomposer avant méme que la
température de frittage du mélange considéré soit atteinte. Le frittage des mélanges contenant
ces nitrures sont tres réactifs vis-a-vis du bore, de I’hafhium, du zirconium. Le suivi des
courbes de frittage de GAN permet de déterminer a quelle température ce composé est densifié
et a quelle température il se décompose (cf. Chapitre 3. Partie 1. I. 2). Ainsi, dans les cas de
frittage de matériaux a base de GdN, la température de frittage sera de préférence inférieure a
la température de décomposition. Ce composé est fritté a 1600°C pendant 5min avec une
pression uniaxiale de 100 MPa sous argon. Le frittage de GdN s’effectue de 1250°C jusque
1600°C. Le nitrure de gadolinium se décompose a 1850°C avec la libération du gadolinium
sous forme métallique qui entre immédiatement en fusion (T=1324°C et T=3000°C). Le
nitrure d’ytterbium YbN se décompose sous 10° Pa & 1227°C, avec également la libération de
I’ytterbium sous forme métallique qui entre immédiatement en fusion voire en ébullition selon
la température de frittage des matériaux contenant ce composé (T{=820°C et T,=1420°C).

V. MATERIAUX DE REFERENCE (Zr/Si/B/C)

Les matériaux de référence dans cette étude sont le carbure de silicium et le systéeme
ZrB,-20%vol SiC (noté ZS20) dont le ratio atomique de Zr/Si est égal a 2.7. Les conditions de
frittage des systemes a base de ZrB, sont adaptées de la littérature [Monteverde 2006 et 2007,
Mukherjee 2009, Zhang 2007, Zhao 2007]. Le frittage est réalise sous vide, pour éviter une
oxydation in situ a haute température.
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Composition des poudres Trittage (°C) Compacité (%)

SiC 2000 99
ZS20 1900 93
ZS7.5 1900 93

ZSC20 1900 92

Tableau 4.4. Température de frittage et valeurs des compacités calculées pour les matériaux
SiC, ZrB,-20%uvol SiC noté ZS20, ZrB,-7.5%vol SiC noté ZS7.5 et ZrB,-20%vol SiC+C/C
noté ZSC20.

Les compacités finales de la pastille de SiC et de ZS20 sont respectivement de 99% et de

93% (tableau 4.4). La présence de petites fissures sur les échantillons de ZS20 est due a une
vitesse de refroidissement en fin de frittage trop rapide (45°C.min™).
L’analyse du diffractogramme de rayons X de ZS20 confirme la présence des composés
initiaux ZrB, (34-423) et SiC (49-1428), et révele des traces de carbone libre. La présence de
B4C et ZrC n’est pas clairement établie. La contamination de surface en carbone est due a
I’utilisation de papyex lors du frittage (malgré le polissage des surfaces en contact avec le
papyex). Suivant la réaction globale (eq.3.1), la formation de ZrC et de B4C ne peut pas a
priori se produire a partir de B et C, provenant d’une décomposition de ZrB, et du SiC. En
effet, pour des températures comprises entre 1800°C et 2500°C et pour une pression totale de
10°® bar, la variation d’enthalpie libre de réaction suivante est positive (calculée a partir du
logiciel Gemini2) :

2ZrB, + 3SiC — 2ZrC + 3Si + B,C (€9.3.1)

Les analyses réalisées par microsonde sur la surface de ZS20, polie miroir, montrent que la
répartition des éléments Zr, B et Si, sous forme de grains de ZrB, et de SiC. A priori, la
répartition des composés ZrB; et SiC est homogene (figure 4.1). L’étude de la cartographie de
silicium (figure 4.1.b) montre que la granulométrie des poudres utilisées est conservée apres
frittage. L analyse quantitative réalisée sur une surface de I’ordre de 1.5 cm?, confirme que le
ratio atomique de Zr/Si=2.7 reste identique apres frittage des poudres.

4 ,.,4_{" e \
500, pm 500, um zrat oo
(@) (®)

Figure 4.1. Cartographies de microsonde de la répartition, (a) : du silicium et (b) : du
zirconium dans le mélange ZrB,-20%vol SiC, fritté sous vide pendant 5 min avec une pression
uniaxiale de 100MPa a 1900°C.

Le systéme de matériaux ZrB,+SiC a été aussi élaboré avec un rapport atomique Zr/Si=8.1
correspondant a une teneur volumique de SiC égale a 7.5%, noté ZS7.5 (tableau 4.4). La
compacité reste de 1’ordre de 93%. Les résultats de caractérisation par DRX sont similaires a
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ceux sur ZS20. D’aprés les analyses par microsonde, le rapport atomique Zr/Si initial de 8.1
est conserve apres frittage.

Dans le cas du revétement ZrB,-20%vol SiC élaboré autour du composite C/C (noté
ZCS20), les observations en surface sont identiques a celles décrites précédemment pour le
méme matériau massif. De plus, le revétement ZrB,-20%vol SiC a une bonne adhérence sur le
composite C/C sans présence de fissures ou de pores a I’interface revétement/composite. Les
analyses de microsonde réalisées a cette interface (figure 4.2) ne semblent pas montrer de
phénoméne d’interdiffusion des éléments du composite et du revétement. Le phénomene de
carburation du zirconium est absent (confirmé par microsonde).

Revétement
Z1B,-20%vol SiC
Interface
revétement/composite

‘ Composite C/C
=m 100 ZrAt [T mm 100, CAt

(a) (b)

Figure 4.2. Cartographies de microsonde de la répartition, (a) : du zirconium et (b) : du
carbone a l'interface du matériau ZrB,-20%vol SiC et du composite C/C, fritté sous vide
pendant 5 min avec une pression uniaxiale de 100MPa a 1900°C.

V. MATERIAUX A BASE DE TANTALE ((Hf/Zr)/Ta/B/C)

V. 1l. MATERIAUX METALLIQUES (Hf/Ta)

Les alliages métalliques d’hafnium et de tantale ont une température de fusion de
I’ordre de 2200°C (cf. Chapitre 1, annexe 2. Diagramme de phase d’Hf-Ta). Du fait de leur
caractére ductile, les métaux se frittent a des températures plus basses que celle
conventionnellement utilisée, a savoir Trinage=2/3Tr. En effet, le systeme Hf+Ta avec le
rapport atomique Hf/Ta=2.7 peut se fritter des 1000°C sous vide. Cependant une température
de frittage plus élevée sera utilisée dans le but de promouvoir I’interdiffusion entre les
éléments métalliques. Deux températures de frittage sont testées 1100°C et 1900°C. Le
frittage est réalisé sous vide, pour éviter une oxydation in situ a haute température.
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Trittage (°C) Rapport atomique Hf/Ta Compacité (%)

(%)
1100 2.7 97
1900 2.7 96
1900 8.1 98
1900 10.8 98
1900 13.5 97
1900 24.3 97

Tableau 4.5. Tempeérature de frittage et valeurs des compacités calculées pour les matériaux
Hf+Ta de rapport atomique Hf/Ta différent, frittés sous vide pendant 5 min avec une pression
uniaxiale de 100MPa.

La compacité finale des pastilles d’Hf+Ta frittée a 1100°C et a 1900°C (tableau 4.5) est
identique. En suivant la courbe de dérivée du déplacement des pistons de 1’équipement de
frittage flash, lors de la montée en température jusqu’a 1900°C, il s’avére que le matériau est
déja fritté a 1100°C.

L’analyse du diffractogramme de rayons X du matériau fritté a 1100°C est similaire a celui
fritté a 1900°C. Elle confirme la présence des éléments initiaux Hf (38-1478) et Ta (04-788)
et révéle la présence de Ta,C (65-25), de HfC (65-8750). Une carburation en surface de
I’échantillon est due a la contamination de surface en carbone due a I’utilisation de papyex
lors du frittage. Ce phénomeéne est d’autant plus important que la température de frittage est
élevee.

Les analyses de microsonde sur ces matériaux (figure 4.3) témoignent d’une répartition des
éléments Hf et Ta homogene pour les deux matériaux frittés. Pour le matériau fritté a 1900°C,
il existe une zone d’interdiffusion entre les éléments d’hafhium et de tantale. En effet, a cette
température, sur le diagramme de phase Hf-Ta (chapitre 1. annexe 1.2 [Marnoch 1965]), ces
deux métaux forment une solution solide. Sur une surface de ’ordre de 1.5 cm? I’analyse
quantitative montre que le rapport atomique initial de Hf/Ta=2.7 est conservé apres frittage
des poudres pour ces deux matériaux.
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Figure 4.3. Cartographies de microsonde de la répartition, (a) et (¢) : de [’hafnium et (b) et
(d) : du tantale présents dans le mélange Hf+Ta (2.7), fritté sous vide pendant 5 min avec une
pression uniaxiale de 100MPa a 1100°C sur : (a) et (b) et a 1900°C sur : (c) et (d).

Le systeme de matériaux Hf+Ta a été aussi élaboré avec des rapports atomiques différents
de 2.7. lls sont mentionnés dans le tableau 4.5 avec la compacité des pastilles obtenues apres
frittage. La compacité reste de ’ordre de 97%. Les résultats de caractérisation par DRX sont
similaires a ceux sur Hf+Ta (2.7). Les analyses par microsonde montrent que les rapports
atomiques Hf/Ta initiaux sont conservés apres frittage et que la répartition des éléments dans
les systemes est en accord avec les stoechiométries initiales des poudres.

V. 2. MATERIAUX A BASE DE COMPOSES ULTRAREFRACTAIRES
((Hf/Zr)/Ta/B/C)

Les matériaux ultraréfractaires HfB,, HfC, TaB, et ZrB, doivent étre frittés a une
température supérieure a 2000°C pour obtenir une compacité de ’ordre de 100%. Or dés
1700°C, une compacité suffisante pour les tests d’oxydation (valeur de compacité supérieure
ou égale a 75%) est obtenue pour le frittage des mélanges de poudres présentes dans le
tableau 4.6. L’ajout de tantale ou d’hafnium sous forme métallique a ces carbures ou borures
permet de diminuer leur température de frittage a 1700°C.

HfB, seul, comme TaB; ou ZrB,, se fritte assez mal en dessous de 2000°C (cf. tableau
4.3). Cependant, dans le cas des mélanges HfB,+Ta, ZrB,+Ta et TaB,+Hf, comme le métal
fritte vers 1100°C, il sert donc de liant pour les grains de borure présent dans les mélanges
permettant d’abaisser la température de frittage a 1700°C.
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Composition des poudres Trittage (°C) Compacité (%)

HfB,+Ta 1700 98
Hf+TaB, 1700 98
HfC+Ta 1700 88
ZrB,+Ta 1700 80
ZrB,+Ta 1900 75

Tableau 4.6. Température de frittage et valeurs des compacités calculées pour les matériaux
HfC+Ta (2.7), ZrB,+Ta (2.7), HfB,+Ta (2.7) et TaB,+Hf (2.7) frittés sous vide pendant 5 min
avec une pression uniaxiale de 100MPa.

La compacité finale des pastilles de HfB,+Ta et de TaB,+Hf est de 1’ordre de 98%,
contrairement a celle de ZrB,+Ta qui est plus faible (tableau 4.6). Pour une pression
appliquée maximale de 150MPa avec une température de frittage de 1700°C, lors d’un
nouveau cycle de frittage du mélange ZrB,+Ta, la compacité n’évolue pas et reste égale a
77%. Lors du frittage du matériau ZrB,+Ta, aucun effet de température et/ou de pression
appliquée est notable sur 1’évolution de la compacité.

L’analyse du diffractogramme de RX de ces mélanges frittés indique, d’apres les nouvelles
phases formées, un transfert du bore du borure vers 1’élément métallique lors du frittage. Par
exemple, aprés frittage du mélange de poudre HfB,+Ta, les phases principales HfB,, Hf,
TaB,, TasBs sont présentes, en accord avec les stoechiométries initiales des mélanges des
composés (annexe 4.1. Diffractogramme de rayons X de HfB,+Ta (2.7)). Ces mémes phases
sont celles identifiées pour le matériau Hf+TaB, (2.7) (annexe 4.2. Diffractogramme de
rayons X de Hf+TaB, (2.7)). Le mélange ZrB,+Ta présente les phases apreés frittage ; ZrB,,
Ta, TaB, ce qui pourrait expliquer la différence de compacité finale des pastilles.

Les analyses de microsonde de la surface de ces matériaux témoignent de cette
décomposition partielle du borure présent initialement conduisant a une répartition plus
uniforme du bore dans le matériau fritté (figure 4.4). Par ailleurs, sur une surface de 1’ordre de
1.5 cm?, I’analyse quantitative montre encore que le ratio atomique de (Hf ou Zr)/Ta=2.7 est
respecté apres frittage des poudres.

3543
2657

®) (©

Figure 4.4. Cartographies de microsonde de la répartition, (a) : du tantale, (b) - de [ "hafnium
et (c) : du bore présents dans le mélange Hf+TaB; (2.7), fritté sous vide pendant 5 min avec
une pression uniaxiale de 100MPa a 1700°C.
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Concernant le frittage de HfC+Ta, il existe également un transfert du carbone vers le
tantale pour former le carbure de tantale TaC (confirmé par DRX). De méme, le carbone est
réparti de manicre uniforme sur la section de I’échantillon caractérisée par microsonde.

Les matériaux HfB,+Ta, Hf+TaB, et HfC+Ta avec différents rapports atomiques Hf/Ta
sont élaboreés par frittage flash dans les mémes conditions (1700°C). Le tableau 4.7 récapitule
les principales phases présentes sur les diffractogrammes de rayons X pour chaque matériau
fritté. Pour des valeurs faibles du rapport atomique Hf/Ta<8.1, dans le cas des mélanges avec
un borure, le bore libéré par le borure initialement introduit tend a se lier a 1’élément
métallique initial. Les nouvelles phases formées sont dans des proportions évoluant en accord
avec la steechiométrie des composés initiaux. Respectivement, dans le cas des mélanges
HfC+Ta, une partie du tantale se carbure durant le frittage pour former la phase TaC, en
quantité suivant la steechiométrie des composés initiaux.

Pour les valeurs de rapports atomiques élevés Hf/Ta>8.1, (par exemple, dans HfC+Ta
(24.3)), la présence des phases a base de tantale n’est plus détectable sur les
diffractrogrammes de rayons X (figure 4.5).

Par ailleurs, le tableau 4.7 présente également I’évolution des compacités pour Ces
matériaux. Dans le cas des mélanges de borures HfB, ou TaB, avec un élément métallique,
celui-ci ayant la particularité de jouer le réle de liant aux grains de borures lors du frittage, il
est normal que le frittage soit moins abouti lorsque sa quantité diminue. Cependant, dans le
cas du mélange HfC+Ta, une augmentation du rapport Hf/' Ta s’accompagne d’une meilleure
compacité finale de la pastille. En effet, le tantale se carbure durant le frittage réactif pour
former le TaC, composé plus difficile a fritter en raison de sa réfractarité importante
[Khaleghi 2010] qu’HfC, compte tenu de cette évolution de compacité (tableau 4.7).

Composition  Rapport atomique Compacité Principales* phases diffractantes
des poudres Hf/Ta (%)
HfB,+Ta 2.7 96 HfB,, Hf, TaB,, TasBs
8.1 74 HfB,, HfB, TaB,
24.3 78 HfB,
TaB,+Hf 2.7 97 Hf, HfB,, TaB,, TasBg
8.1 97 Hf, HfB, TaB,
HfC+Ta 2.7 88 HfC, TaC, Ta
8.1 91 HfC, TaC, Ta
135 96 HfC
24.3 97 HfC

Tableau 4.7. Valeurs des compacités calculées et phases identifiées par diffractions de rayons
X des systéemes HfB,+Ta, TaB,+Hf et HfC+Ta avec différents rapports atomiques Hf/Ta,
frittés sous vide pendant 5 min avec une pression uniaxiale de 100MPa a 1700°C (* : la

présence d’oxydes est toujours en faible quantité).
Les fiches JCPDS sont indiquées : TaB, : 65-0878, HfB, : 65-8677, HfB : 03-5552, TasBs :
80-0733, Hf : 38-1478, Ta : 04-0788, HfC : 65-8750 et TaC : 65-8795.
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- 1- HfC+Ta (24.3) A HfC
2- HfC+Ta (8.1)

Intensité (nombre de coups)
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Figure 4.5. Superposition de diffractogrammes de rayons X des échantillons HfC+Ta : 1-
HfC+Ta (24.3) et 2- HfC+Ta (8.1) frittés sous vide pendant 5 min avec une pression
uniaxiale de 100MPa a 1700°C (fiches JCPDS des composés détectés, HfC : 65-8750, TaC :
65-8795).

VI. MATERIAUX A BASE DE TERRES RARES ((Hf/Zr)/B/N/C/Ln)

Pour évaluer la stabilité thermochimique de GdN, GdBg et DyB,, les données
thermodynamiques sont incomplétes dans la littérature. Cependant, par analogie a d’autres
composés de terres rares tels qu’YbN, CeN et CeBg, une estimation des températures de
décomposition ou de fusion des composés de gadolinium est possible. Le nitrure d’ytterbium
se décompose sous 10% Pa & 1227°C. Le borure de cérium a une température de fusion de
2190°C et se décompose sous 10° Pa & 1827°C. Les borures de terres rares étant plus
réfractaires que les nitrures, ces composés devraient étre stables thermiquement. L’instabilité
thermique des nitrures de terres rares peut provoquer sa décomposition en formant 1’élément
métallique fusible a une température inférieure a celle de frittage.
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VI. 1. INTRODUCTION DE TERRES RARES SOUS FORME DE NITRURE DANS
LE SYSTEME ((Zr/Hf)/Ln/B/N/C)

VI. 1. 1. Introduction du nitrure de gadolinium dans le systeme (Hf/Gd/B/N/C)

Les matériaux a base de GdN sont élaborés avec un rapport atomique initial Hf/Gd
égal a 2.7. Le frittage de ces matériaux est réalisé sous argon a une pression de 5 kPa pour
limiter la décomposition du nitrure (tableau 4.8). Le cycle de frittage reste identique pour
chaque mateériau ; seule la température finale de frittage est modifiée pour les essais (tableau
4.8).

Composition des Ttrittage (°C) Compacité (%)
poudres
Hf+GdN 1200 91
HfC+GdN 1650 —
HfB,+GdN 1650 —

Tableau 4.8. Température de frittage et valeurs des compacités des pastilles obtenues des
matériaux appartenant aux systemes (Hf/Gd/B/N/C), frittés sous argon (pression totale de
5kPa) sous une pression uniaxiale de 100MPa.

Ne connaissant pas la température de décomposition du nitrure de gadolinium et pour
éviter la fusion du gadolinium (T{=1312°C) dans le moule due a cette décomposition, la
température de frittage du mélange Hf+GdN est fixée a 1200°C. La figure 4.6 illustre
I’évolution de certains paramétres au cours du frittage de ce mélange. La courbe dérivée du
déplacement de I’échantillon entre les deux pistons indique que la température de fin du
frittage de ce mélange est 950°C. L’augmentation progressive de la courbe de pression dans
I’enceinte du four de frittage flash indique le dégagement de N, avec la décomposition du
nitrure de gadolinium a partir de la fin du frittage. La compacité de la pastille obtenue est de
91%. Le diffractogramme de rayons X effectué sur cette pastille confirme la présence du
gadolinium sous forme métallique et non plus sous forme de nitrure, et le maintien de
I’hafnium sous forme métallique. De plus, les analyses de microsonde (figure 4.7) mettent en
évidence le déplacement de 1’azote en faible quantité sur I’hafnium au cours du frittage. La
recombinaison de I’azote en diazote gazeux semble étre favorisée par rapport a la formation
du nitrure d’hafnium. La conservation du rapport atomique initial Hf/Gd est validee par les
analyses de microsonde, sur une surface de I’ordre de 1.5 cm?.
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Figure 4.6. Courbes représentatives de la pression dans [’enceinte du four de frittage (1- ;
axe des ordonnées placée a droite) et de la vitesse de retrait de [’échantillon (2- ; axe des
ordonnées placée a gauche) en fonction de la température, durant le frittage d’Hf+GdN sous
argon a 1200°C avec une pression uniaxiale de 100 MPa pendant 5 min.
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Figure 4.7. Cartographies de microsonde de la répartition, (a) : du gadolinium, (b) : de
[’hafnium et (c) : de l’azote présents dans le mélange Hf+GdN (2.7), fritté sous argon
pendant 5 min avec une pression uniaxiale de 100MPa a 1200°C.

La température de frittage des mélanges est fixée a 1650°C puisque ces mélanges sont
formés principalement de composés ultraréfractaires : HfC et HfB,. Les pastilles obtenues
présentent une porosité importante. Malheureusement, une fois mises a I’air, les pastilles
perdent leur géométrie cylindrique pour retrouver un aspect pulvérulent. Une analyse rapide
de DRX sur ces pastilles témoigne que le frittage de ces mélanges a base de nitrure est de type
réactif, avec la formation de BN et du gadolinium métallique. Le gadolinium peut se localiser
autour d’agrégats de composés d’hafnium et il est trés réactif a 1’air. Ces mélanges HfC+GdN
et HfB,+GdN sont alors trés difficiles a fritter. Pour éviter la décomposition de GdN, la
température de frittage devrait étre abaissée ; cependant, les composés réfractaires
majoritaires dans ces mélanges ne commencent pas a fritter avant 1700°C. Dans le but de
fritter des mélanges a base de ces matériaux ultraréfractaires, le gadolinium est introduit par la
suite sous forme de borure GdBs, composé plus stable thermiquement que GdN.
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VI. 1. 2. Introduction du nitrure d’ytterbium dans le systéme ((Hf/Zr)/Yb/B/N/C)

Les matériaux appartenant au systeme (Hf/Zr/Yb/B/N/C) présentés dans le tableau 4.9
sont ceux élaborés sous vide, le comportement en frittage de ces mélanges restant identique
sous argon (pression totale de 5 kPa). Le rapport atomique (Hf/Zr)/Yb dans ces matériaux est
égal a 2.7.

La décomposition du nitrure d’ytterbium YbN a lieu a basse température (1227°C sous
0,001 atm) provoquant la libération de I’ytterbium sous forme métallique peu réfractaire
(T=824°C et T¢=1427°C). Par analogie au frittage du mélange Hf+GdN, le frittage du
mélange Hf+YbN s’accompagne d’une décomposition partielle d’YbN. Les éléments issus de
cette decomposition réagissent pendant le frittage, provoquant un frittage réactif. A 1100°C,
la dérivée de deplacement des pistons est nulle indiquant la fin du frittage. La compacité de la
pastille obtenue est suffisante (cf. tableau 4.9).

Les pastilles de (Zr/Hf)C+YDbN et (Zr/Hf)B,+YbN présentent une porosité importante et se
désintégrent sous air ambiant. En effet, le frittage de ces mélanges s’accompagne également
d’une décomposition partielle d’YbN : 1’azote libéré réagit avec le bore et I’hafnium (ou le
zirconium). L’ytterbium, ayant une température d’ébullition faible, se volatilise du matériau
et/ou se localise sous forme de grains entre les agrégats de composés de zirconium ou
d’hafnium. L’ytterbium est trés réactif a I’air et I’oxyde Yb,O3 se forme tres rapidement, ce
qui explique entre autre la présence d’oxydes sur les diffractogrammes de rayons X effectués
sur ces mélanges de poudres frittées. Cependant, la décomposition partielle d’YDN a lieu
avant que la température de frittage de ces mélanges ne soit atteinte. Ainsi, le frittage
s’effectue a une température pour laquelle une partie de 1’ytterbium s’est déja volatilisé (un
taux résiduel faible en ytterbium est attendu). Cette température de frittage ne peut étre
abaissée puisque les composés réfractaires (Zr/Hf)C, (Zr/Hf)B,, majoritaires dans ces
mélanges, ne commenceraient pas a fritter.

Par ailleurs, il est important de noter que la poudre de nitrure d’ytterbium, avant frittage,
présente des impuretés d’oxyde d’ytterbium Yb,03. Ces oxydes peuvent réagir avec les autres
composés de ces mélanges frittés ; c¢’est le cas dans le mélange ZrC+YbN, avec la formation
de Zr3Yb4012.

119



Composition  Trrittage (°C)  Compacité Principales phases diffractantes

des poudres (%)
Hf+YDbN 1100 88,7 Hf, YbN, Yb, Yb,03
HfC+YbN 1700
ZrC+YbN 1700 84 ZrC, YbN, ZrNo.2s, Zr3Yb4012
HfB,+YbN 1700 — —
ZI’Bz+YbN 1700 85,7 ZrB,, YbN, szOg, ZrNg2s, BN

Tableau 4.9. Température de frittage, valeurs des compacités des pastilles obtenues et phases
identifiées par diffraction de rayons X des matériaux appartenant aux systemes
(Hf/Yb/BIN/C), frittés sous vide (pression totale de 5kPa) sous une pression uniaxiale de
100MPa.

Les fiches JCPDS sont indiquées : Hf : 38-1478, ZrC : 65-8837, ZrB, : 34-0423, YbN :
65-1694, Yb : 65-5479, Yb,03 : 82-2417 et 41-1106, ZrNg g : 40-1275, Zr3Yb,O;, : 43-0544,
BN : 74-1977.

VI. 2. INTRODUCTION DE TERRE RARE SOUS FORME DE BORURE DANS LE
SYSTEME ((Hf/Zr)/Ln/B/N/C)

VI. 2. 1. Introduction du borure de gadolinium dans le systeme ((Hf/Zr)/Gd/B/C)

Composition Rapport Thrittage Compacité Principales* phases
des poudres atomique (°C) (%) diffractantes
(Hf,Zr)/Gd
Hf+GdBs 2.7 1300 90 Hf, GdB,, HfB,, Gd,Bs
HfC+GdBg 2.7 1700 91 HfC, GdBs, HfB,, GdC,
ZrC+GdBg 2.7 1700 98 ZrC, GdBg, ZrB,, GdC,
HfC+GdBg 8.1 1700 90 HfC, HfB,, GdC,

Tableau 4.10. Valeurs des températures de frittage, des compacités calculées et phases
identifiées par diffraction de rayons X des matériaux appartenant au systeme (Zr/Hf/Gd/C/B)
avec différents rapports atomiques (Hf/Zr)/Gd, frittés sous vide pendant 5 min avec une
pression uniaxiale de 100MPa.

Les fiches JCPDS sont indiquées : HfB, : 38-1398, GdBs : 65-1826, Hf : 38-1478,
Gd,Bs : 78-0937, GdC, : 73-2621 et 29-0608, HfC : 65-8750, ZrC : 65-8837, ZrB, : 34-0423.

Le frittage d’Hf+GdBg s’effectue de 1100°C a 1300°C. Comme attendu, la courbe de
pression dans I’enceinte du frittage flash n’indique pas d’augmentation de pression liée a une
décomposition du borure de gadolinium, composeé réfractaire contrairement a GdN (cf. partie
1. VI. 1. 1). La compacite de la pastille obtenue est de 90%. Cependant, un déplacement du
bore du borure de gadolinium GdBg vers 1’hafnium est présent lors du frittage d’Hf+GdBe.
Les diffractogrammes de rayons X révélent la présence de nouvelles phases HfB; et de Gd,Bs
en plus de celles d’Hf et GdBg. Les analyses de microsonde confirment que le rapport
atomique initial Hf/Gd=2.7 est conservé sur une surface de I’ordre de 1.5 cm®. Sur la figure
4.8, elles indiquent que le bore a une distribution relativement uniforme sur 1’ensemble du
matériau avec la conservation du rapport atomique initial de Hf/B=2.2. Le bore n’ayant pas
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réagi avec Hf pour former HfB, resterait lié a Gd sous forme de borure de gadolinium Gd,Bs
selon la possible reaction globale suivante :

GdBe+2.7 Hf — 0.5 Gd,Bs+1.75 HfB,+0.95 Hf (eq.3.2)
La décomposition de GdBg en un autre borure réfractaire Gd,Bs (température de fusion

proche de 2100°C) permet de maintenir le gadolinium dans un état condensé stable et ainsi
d’éviter sa formation sous forme métallique.

pm

(@ ®)

Figure 4.8. Cartographies de microsonde de la répartition, (a) : du gadolinium, (b) : de
[’hafnium et (c) : du bore présents dans le mélange Hf+GdBg (2.7), fritté sous vide pendant 5
min avec une pression uniaxiale de 100MPa a 1300°C.

La pastille de mélange HfC+GdBg a une compacité de 91%. Compte tenu des analyses
chimiques sur la répartition finale des éléments, le frittage est réactif. L’analyse DRX
confirme la décomposition majoritaire de GdBg permettant respectivement la formation
d’HfB; et de GdC,. Les analyses de microsonde montrent que le rapport atomique initial
Hf/Gd est conservé. Un frittage réalisé a une température supérieure a celle de fusion du
gadolinium est possible puisque le gadolinium est stabilisé thermiquement sous forme de
carbure. Ainsi, I’affinité chimique entre I’hafnium et le bore est plus forte qu’entre le bore et
le gadolinium. Le déplacement du bore vers I’hafnium est favorisé, entrainant respectivement
le déplacement du carbone sur le gadolinium (permettant de conserver la stabilité thermique
du gadolinium).

Le comportement en frittage du mélange de ZrC+GdBg est identique a celui de HFC+GdBe.
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V1. 2. 2. Introduction du borure de dysprosium dans le systeme ((Hf/Zr)/Dy/B/C)

Composition Rapport  Trritage (°C)  Compacité Principales* phases diffractantes
des poudres atomique (%)
(Hf,Zr/Dy)
Hf+DyB, 1.35 1300 85 Hf, DyB,, HfB,, DyB,
Hf+DyB, 2.7 1300 90 Hf, DyB,, HfB,, DyB,
Hf+DyB, 8.1 1300 93 Hf, DyB,, HfB,
Hf+DyB, 24.3 1300 95 Hf
HfC+DyB, 1.35 1700 85 HfC, DyB,, HfB, DyB; (faible)
HfC+DyB, 2.7 1700 85 HfC, DyB,, HfB,
ZrC+DyB, 2.7 1700 84 ZrC, DyB,, ZrB,, DyB,(faible)
HfC+DyB, 8.1 1700 85 HfC, DyB,, HfB, (faible)

Tableau 4.11. Valeurs des températures de frittage, des compacités calculées et phases
identifiées par diffraction de rayons X des matériaux appartenant au systeme (Zr/Hf/Dy/C/B)
avec différents rapports atomiques (Hf/Zr)/Dy, frittés sous vide pendant 5 min avec une
pression uniaxiale de 100MPa.

Les fiches JCPDS sont indiquées : HfB, : 38-1398, Hf : 38-1478, HfC : 65-8750, ZrC : 65-
8837, ZrB, : 34-0423, DyB, : 80-0510, DyB, : 89-3544.

Par analogie au frittage d’Hf+GdBs, celui d’HftDyB, s’effectue a 1300°C. La
compacité de la pastille obtenue est de 90%. Le frittage du mélange Hf+DyB, s’accompagne
d’une décomposition partielle de DyB,. Les éléments issus de cette decomposition réagissent
pendant le frittage provoquant un frittage réactif avec la formation des phases HfB, et DyB,
(confirmées par DRX). Cette décomposition de DyB, est toutefois limitée, comme I’illustrent
les analyses de microsonde de la surface d’Hf+DyB,4 (2.7) sur la figure 4.9. En effet, la
répartition des ¢éléments Hf, B et Dy est homogene mais non uniforme sur I’ensemble du
matériau. L’¢lément bore demeure 1i¢ au dysprosium. L hafnium sous forme métallique reste
majoritaire sur I’ensemble du matériau. La conservation du rapport atomique initial de
Hf/Dy=2.7 est vérifiée sur une surface de I’ordre de 1.5 cm? par les analyses de microsonde.
Dans le matériau (Hf/Zr)C+DyB,, cette décomposition partielle de DyB, est également
limitée ; les nouvelles phases formées in situ (Hf/Zr)B,, DyB, sont difficilement détectables et
un carbure de dysprosium est absent sur les diffractogrammes de rayons X (Annexe 4.3.
Diffractogramme de rayons X sur la section de I’échantillon HfC+DyB, (2.7)). Ainsi, la
cinétique de la reaction de décomposition du composé DyB, (réaction a I’origine de la
formation de (Hf/Zr)B;) doit étre plus lente que celle de la réaction de décomposition du
composé GdBg.
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Figure 4.9. Cartographies de microsonde de la répartition, (a) : du dysprosium, (b) : de
["hafnium et (c) : du bore présents dans le mélange Hf+DyB, (2.7), fritté sous vide pendant 5
min avec une pression uniaxiale de 100MPa a 1300°C.

Lorsque la teneur en DyB, diminue dans le matériau Hf+DyB,, la compacité de la
pastille croit (tableau 4.11) puisque d’une part, la phase ultraréfractaire formée in situ HfB,
diminue et d’autre part, la phase DyB4 se fritte initialement a 1700°C contrairement a
I’hafnium se frittant a 1300°C (cf. Partie 1. IIL.).
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PARTIE 2. ELABORATION DES COMPOSITES MODELES PAR PVD

Le composite modéle est constitué d’un dépoét PVD métallique ou d’un carbure
ultraréfractaire sur une fibre de carbone. En perspective des tests d’oxydation ultérieurs a
1850°C, il est souhaité de déposer directement un carbure puisqu’il est plus réfractaire que les
métaux. Par ailleurs, un chauffage controlé durant le dépdt permet d’améliorer 1’adhérence du
revétement en créant une zone de diffusion des éléments entre la fibre de carbone et le dépot
métallique. Par conséquent, un carbure est créé in situ a I’interface du revétement métallique
et de la fibre.

|. DEPOTS MONOCOUCHES A FROID (Hf/Zr/ZrC)

Les premiers dépdts simples d’hafnium, de zirconium et de carbure de zirconium sont
réalisés sur I’équipement de pulvérisation cathodique magnétron RF Leybold L560, a
température ambiante sur fibres de carbone XNO5 (cf. Chapitre 3. Partie 2. 111).

I. 1. DEPOTS METALLIQUES (Hf/Zr) A FROID

L’hafnium et le zirconium présentent la méme morphologie de dépdt. Le revétement
de la fibre est ovoide (figure 4.10): 1’épaisseur moyenne est de 1,2 um et de 800 nm sur les
zones de recouvrement. Le revétement est non adhérent a la fibre (figure 4.10) méme s’il est
continu sur tout le périmetre de la fibre. La distance entre le revétement et la fibre est au
maximum de I’ordre de 250 nm.

La microstructure du revétement n’est pas homogene sur tout le périmétre de la fibre.
Sur les zones recto et verso de la fibre, le dépdt a une microstructure de grains colonnaires
denses. Sur les zones de recouvrement, le dépdt a une microstructure de grains colonnaires
poreux surtout a leurs extrémités. La surface du revétement est rugueuse et craquelée (figure
4.11) sur ces zones de recouvrement (liées au procédé de dép6t en plusieurs étapes), comme
observé sur la figure 4.11. Ces variations de microstructure s’expliquent par (i) : la différence
des vitesses de cristallisation sur les zones de recouvrement des deux dép0ts recto et verso
effectués successivement et (ii) : la difficulté de la diffusion surfacique des atomes déposés
sur une surface inclinée impliquant donc des zones d’ombres (cf. Chapitre 3. Partie 2. 1. 2.).
En général, lorsqu’il y a peu de diffusion de surface, un germe croit dans 1’axe d’arrivée de la
matiére (figure 4.10.b).
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Figure 4.10. Images MEB du dépdt PVD ovoide d hafnium sur fibre de carbone XNO5, avec
(a) : dépot dense sur zone directement exposée au plasma et (b) : dépbt poreux sur zone de
recouvrement.
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Figure 4.11. Images MEB de la surface du dép6t PVD de Zr sur fibre carbone XN05, avec
(@) : zone de recouvrement des deux dépdts et (b) : zone de dépbt directement exposée au
plasma.

l.2. DEPOTS MONOCOUCHES DE CARBURE DE ZIRCONIUM

Le dépdt de carbure de zirconium n’adhére pas a la fibre de carbone, il est fissuré et se
détache en écailles (figure 4.12). La forme cylindrique favorise le développement, de fagon
non homogeéne, de contraintes résiduelles thermomécaniques dans les dép6ts, conduisant a
leur décohésion. En effet, le plasma échauffe la surface du substrat de I’ordre de 100°C a
150°C. Combiné au fait que le coefficient de dilation de ZrC est plus élevé que celui du
carbone et que le comportement de ZrC est fragile, (matériau rigide, E=380 a 440 GPa), le
résultat s’avere catastrophique.
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Figure 4.12. Image MEB de la surface du dépdt PVD de ZrC sur fibre carbone XNO05.

1I. DEPOTS BICOUCHES A FROID (Zr et ZrC)

Le dépot bicouche est formé d’une couche d’accrochage de zirconium (de 100 nm ou
de 400 nm d’épaisseur), et d’une couche de carbure de zirconium. L’épaisseur totale du dép6t
bicouche est de 1.2 um. Une couche de zirconium, moins rigide que ZrC, peut servir de
couche d’accrochage en adaptant progressivement les coefficients de dilatation des différents
matériaux déposes et les contraintes dues a la géométrie cylindrique du substrat. De plus, cette
couche de zirconium peut se carburer et par conséquent, améliorer I’accrochage chimique de
la couche de ZrC.

Afin d’obtenir un dépdt de ZrC plus homogene, sans aspérité et adhérent sur la fibre de
carbone, un dépdt fin de 100 nm de zirconium est réalisé avant le dép6t de ZrC de 1,1 um. Le
dépot bicouche obtenu (figure 4.13.a) est toujours non adhérent. Il est fissuré et s’écaille.
L’écaillage des revétements est d0 autant a des décohésions situées a I’interface de la couche
de zirconium avec celle de carbure de zirconium que celles situées a ’interface de la fibre
avec la couche de zirconium. D’une part, I’adhérence de la couche de zirconium n’est
certainement pas identique sur toute la périphérie de la fibre (liée au procédé en deux étapes
sur une géométrie cylindrique). D’autre part, les contraintes thermomécaniques dans la
couche de carbure de zirconium sont trop élevées vis-a-vis de celles présentes dans la couche
de zirconium. Ceci induit du cisaillement le long de I’interface de la couche de zirconium
avec celle de carbure de zirconium, et sa rupture pour accommoder ces contraintes.

Lorsque la sous couche de Zr est de 400 nm, le phénomene d’écaillage du dépdt bicouche
est semblable a celui décrit avec une sous couche de Zr de 100 nm.

De plus, la couche de Zr d’épaisseur de 400 nm est ovoide. Sur les zones de recouvrement,
I’épaisseur de la couche de Zr est plus faible ; la couche de ZrC peut donc s’écailler en
arrachant la couche de Zr. La figure 4.13.b montre la fibre mise a nu a certains endroits. La
rupture sur ce dépot bicouche peut donc étre mixte selon la zone du dep6t par rapport a la
direction du plasma. Sur les zones directement exposées au plasma, la rupture serait a
I’interface des couches Zr/ZrC et, sur les zones de recouvrement, la rupture se situerait a
I’interface de la couche de Zr et de la fibre.
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Figure 4.13: Images MEB des Dépots PVD d’épaisseur totale de 1.2um sur fibre de carbone
XNO5 de Zr-ZrC avec () : une couche de 100 nm d’épaisseur de Zr et (b) : une couche de
400 nm d’épaisseur de Zr.

Toujours dans 1’objectif d’améliorer 1’adhérence de ZrC sur la fibre de carbone, un
traitement thermique est effectué a la suite du dépdt fin de zirconium de 100 nm, afin
d’amorcer la carburation in situ du zirconium. Le but de ce traitement est I’apport d’une
liaison forte vis-a-vis de I’augmentation des contraintes qui sont d’une part d’origine
thermique et d’autre part liées au changement allotropiques due a la carburation de cette
couche de Zr.

Lors de la diffusion, toute zone précarburée ZrC,.y limitera la diffusion du carbone de proche
en proche a travers I’interface, comme le montre Van Loo par la relation suivante (eq.4.3)
[Van Loo 1989] :

D(ZrCy.) = [0,0083exp(9,2y)]x[(exp(-36600/T)] (€q.4.3)

Arbitrairement, un temps de 3 h de carburation de la couche de zirconium a été fixé. Le
traitement thermique du dép6t de Zr est réalisé dans un four tubulaire sous argon, avec un
palier de 3 h a 727°C (avec une rampe de montée et de descente en température de 5°C/min).
Il a lieu avant le second dép6t PVD de la deuxiéme couche de ZrC. Avec le traitement
thermique post dépdt de Zr, la couche de Zr de 100 nm d’épaisseur, s’est complétement
carburée et devrait par la suite étre adhérente a la couche de ZrC.

Sur la figure 4.14, le dépdt de ZrC est encore non adhérent, fissuré et se détache en
écailles. La décohésion du revétement se situe a 1’interface de la fibre et de la couche
initialement de zirconium. Il semble nécessaire de créer cette interface de diffusion in situ
pendant le dépdt de 1’élément métallique pour améliorer I’accrochage sur la fibre de carbone.
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Figure 4.14. Images MEB du dép6t PVD avec recuit de Zr(100 nm)-ZrC sur fibre carbone
XNOS5.

1. DEPOTS METALLIQUES A CHAUD (Hf/Hf-Ta)

Les matériaux métalliques déposés sur les fibres de carbone sont I’hafthium et les
alliages suivants : Hf-Ta (2.7) et Hf-Ta (8.1), réalisés par copulvérisation. Il est rappelé que le
rapport atomique Hf/Ta dans les alliages notés Hf-Ta (2.7) et Hf-Ta (8.1) est respectivement
de 2.7 et de 8.1. Les dépbts sont élaborés respectivement a plusieurs températures : 25°C,
250°C, 500°C et 700°C. Le chauffage des fibres durant le dépét devrait permettre la formation
d’une zone d’interdiffusion a I’interface revétement/fibre permettant un meilleur accrochage
du revétement a la fibre. Par ailleurs, un meilleur contréle de la microstructure du dép6t peut
étre favorisé par une augmentation de la température de dépét (cf. Chapitre 3. Partie 2. I. 2. 1).

La morphologie et la microstructure des dépots métalliques d’Hf, d’Hf-Ta (2.7) et d’Hf-Ta
(8.1) sont similaires. En effet, d’aprés le modele SZM (Structure Zone Model) développé par
Movchan et Demchishin modifié par Thornton [Thornton 1977], tout parametre de dépot
égal par ailleurs, la microstructure du dépét est gouvernée par le paramétre o (cf. Chapitre 3.
Partie 2. I. 2. 1):

a=T/Ts (eq.4.4)
Avec T : température de dépdt (K) et Tf : température de fusion du matériau déposé (K).

Ces trois matériaux déposés ont une température de fusion de 2200°C, donc le parametre o est
identique pour ces trois matériaux métalliques, impliquant une méme microstructure du dépét.
Par ailleurs, les compositions des alliages Hf-Ta sont confirmées par spectroscopie des
électrons Auger.

Pour toutes les températures de dépdt testées, la morphologie et la microstructure des
dépbts métalliques sont similaires avec celles des précédents dépbts métalliques réalisés sur
I’équipement de pulvérisation cathodique magnétron RF Leybold L560, a température
ambiante. Le revétement métallique a une section ovoide et est non adhérent autour de la
fibre. La microstructure du dépdt n’est pas homogeéne sur tout le périmeétre de la fibre (figure
4.15). Sur les faces perpendiculaires a la direction du plasma, la microstructure est
caractérisee par une croissance colonnaire dense (figure 4.16a). En revanche, sur les zones de
recouvrement des deux dépdts (due au procédé de dépdt en 2 étapes), les grains colonnaires
sont eloignés les uns des autres, le dépdt est donc poreux (figure 4.16Db).
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Figure 4.15. Image MEB (en retrodiffusé) d 'une section polie du dépét PVD d’hafnium sur
fibre de carbone élaborée a 250°C.
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Figure 4.16. Image MEB d'une partie du dépot d’hafnium déposé a 250°C, (a) : sur la face
directement exposee au plasma et (b) : sur la face de recouvrement des deux dépots.

En augmentant la température de chauffage des fibres lors du dép6t, les analyses par
spectroscopie des ¢électrons Auger révelent la diffusion du carbone dans le dépot et 1’état lié
du carbone a I’élément métallique.
A 250°C, les carbures sont présents a I’interface revétement/fibre favorisant 1’accrochage
chimique entre le dép6t et la fibre (figure 4.17). Le dépbt est peu ovoide comparativement a
celui a 25°C, avec les zones denses et les zones poreuses du dépot respectivement d’épaisseur
de 750+100 nm et de 500+50 nm (en revanche, a 25°C, 1’épaisseur moyenne du dépot sur les
zones denses et sur les zones poreuses est respectivement de 850+100 nm et de 400+50 nm).
Toutes les mesures réalisées au MEB sur les sections polies avec la technique de cross
polisher sont en accord avec celles déduites des profils de concentrations atomiques réalisées
par la spectroscopie des électrons Auger (épaisseurs déduites en se basant sur la vitesse de
décapage de Ta,0s).
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Figure 4.17. Profil de concentration atomique des éléments hafnium, tantale, oxygéne et

carbone libre et lié réalisé par spectroscopie Auger, sur le dépot PVD d’Hf-Ta (2.7), élaborée
a 250°C.

A 500°C et 700°C, toute 1’épaisseur du dépdt est carburée. Le carbure possede un rapport
steechiométrique de 1 a 700°C. Des fissures paralléles a 1’axe de la fibre sont créées dans les
zones poreuses du revétement (figure 4.18). Le comportement fragile des carbures formés et
la différence des coefficients de dilatation linéaire thermique entre la fibre de carbone XNO5
(0=0.82x10"°°C™, & 25°C [Michaux 2007]) et le carbure (par exemple pour HfC,
0=6.3x10°°C™?, 4 25°C) conduisent a la relaxation des contraintes d’origine thermique par
des processus de fissuration et de décollement du dépot.
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Figure 4.18. Images MEB de la surface du dépot d’hafnium sur les zones de recouvrement,
élaboré, a (a) : 500°C et (b) : 700°C.

Le modele de Movchan et Demchishin modifié par Thornton [Thornton 1977], avec
la détermination du facteur o, montre 1’influence de la température sur la microstructure du
dépot pour une pression de travail fixée a 0.5 Pa. Dans le cas des dépbts d’hafnium et des
alliages Hf-Ta (avec une température de fusion de 2200°C), la faible valeur de o (o <0.1)
correspondant a une température de dépdt de 25°C est reliée a une structure poreuse
caractérisée par des grains colonnaires séparés par des cavités fines. En revanche, les valeurs
de a (0.31<a. <0.4) pour les températures de dépbt de 250°C, 500°C and 700°C correspondent
a une structure caractérisée par des grains fibreux densément serrés. La microstructure du
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dépbt des zones directement exposées au plasma est en accord avec la description théorique
de la microstructure en fonction de la température de substrat. Durant le chauffage des fibres,
la plus haute température est atteinte sur les zones de recouvrement des dép6ts favorisant une
valeur élevée de a. Cependant, sur ces zones, la microstructure du dépét correspond a une
faible valeur de o : une structure poreuse caractérisee par une croissance de grains séparés par
des cavités. Ainsi, la température n’est pas le parametre prépondérant de la microstructure sur
ces zones. En effet, la surface sur ces zones n’étant pas perpendiculaire a la direction du
plasma, la diffusion surfacique des atomes déposés est limitée, provoquant une microstructure
caractérisee par une croissance colonnaire poreuse.

Les revétements métalliques élaborés a 250°C par PVD sur 1’équipement de
pulvérisation cathodique magnétron RF 13.56 MHz Plassys MP 500, sont choisis pour étre
testés sous atmosphere oxydante a trés haute température.
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CONCLUSION

Les systemes de matériaux proposés au chapitre 2. 11, ont été élaborés sous forme
monolithique par frittage flash. Cette technique s’avére étre nécessaire pour densifier les
composés réfractaires choisis afin d’obtenir des pastilles de dimensions centimétriques
(adaptées pour les essais réalisés au four solaire). Les analyses de diffraction de RX et de
microsonde témoignent : d’une grande instabilité des nitrures, et de réactivités importantes
entre certains borures et les éléments métalliques (ou leurs carbures) mis en présence. Les
cartographies de répartition des eéléments sont en accord avec les rapports initiaux (Hf ou
Zn)/X attendus, avec X I’¢lément métallique ajouté dans les systémes de matériaux non
oxydes proposés au chapitre 2. 11I.

Tous ces frittages sont réactifs et, plus particuliérement dans le cas de 1’utilisation des
composés YbN et de GdBg. Le frittage de ces matériaux dans les systemes
((Hf/Zr)/Ln/B/N/C) nécessite un compromis entre le caractére réfractaire de certains
composés impliquant une haute température de frittage et la décomposition possible d’un
composé a plus basse température. Ce compromis est faisable lorsque 1’¢1ément métallique de
terre rare est stabilisé sous forme de borure ou de carbure dont la température de
décomposition reste au-dessus de la température de frittage du systéme. L’utilisation des
borures de terres rares dans les mélanges avec le carbure de zirconium ou d’hafnium, ou
I’hafnium conduit a la formation in situ de la phase HfB..

Les conditions de frittage semblent concluantes pour densifier certains systemes de
matériaux. Cependant, la compacité peut étre encore améliorée et les tests de propriétés
mécaniques restent a mener pour optimiser ou valider ces conditions de frittage. Dans le cadre
de notre étude, la compacité des pastilles obtenue est jugée suffisante pour les futurs tests
d’oxydation au four solaire.

Durant le procédé d’¢laboration par PVD, une optimisation du chauffage du substrat
permet d’obtenir un revétement métallique continu et adhérent autour de la fibre. A 250°C, la
formation de carbures a I’interface revétement métallique/fibre de carbone favorise la liaison
chimique du dép6t sur la fibre. La microstructure du dépdt est caractérisée par une croissance
colonnaire des grains. Ces dépéts réalisés par PVD a 250°C sur les fibres de carbone sont
d’épaisseur suffisante pour étre utilisés comme revétements protecteurs lors des tests
d’oxydation a tres haute température.
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ANNEXES

Annexe 4.1. Diffractogramme de rayons X de HfB,+Ta (2.7), fritté sous vide pendant 5 min
avec une pression uniaxiale de 100MPa a 1700°C
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HfB, : 65-8677
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Hf : 38-1478
HfO, : 43-1017, présence certainement due a une oxydation de surface lors du
polissage de 1’échantillon.
e Ta:04-0788
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Annexe 4.2. Diffractogramme de rayons X de Hf+TaB, (2.7), fritté sous vide pendant 5 min
avec une pression uniaxiale de 100MPa a 1700°C

I T,
A HiB,
. TasBg

o Hf

ooooo

12000

12000

17000

B Ta 10405

1s000

15000

14000

13000

12000

soo00

7000

Intensité (nombre de coups)

soo00

s000

4000

zoo00

zooo

wolwl el bbbt bbb oo bbb thm‘m\'\

J

)
©
o
&
o

Fiches JCPDS des composés détectés:

TaB, : 65-0878

HfB,: 65-8677

TasBg : 80-0733

Hf : 38-1478

Ta;10105: 72-2219, présence certainement due a une oxydation de surface lors du
polissage de 1’échantillon.
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Annexe 4.3. Diffractogramme de rayons X sur I’échantillon HfC+DyBy, (2.7), fritté sous vide
pendant 5 min avec une pression uniaxiale de 100MPa a 1700°C
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CHAPITRE 5

COMPORTEMENT A L’OXYDATION
DES MATERIAUX MASSIFS A ULTRA
HAUTE TEMPERATURE
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INTRODUCTION

La résistance a ’oxydation des matériaux massifs ZrB,-20%vol SiC a été étudiée
depuis plusieurs années, jusqu’a des températures de 2300°C et le plus souvent sous air
(cf.chapitre 1. IV. 2). Dans ce chapitre, 1I’étude de la résistance a I’oxydation de ces matériaux
a haute température (temperature corps noir de 2250°C) permet de valider les mécanismes
d’oxydation théoriques établis dans la bibliographie [Opeka 2004]. Par ailleurs, a ultra haute
température (température corps noir de 2400°C), ces matériaux présentent une diminution de
I’efficacité de leur caractére protecteur due a une dégradation du matériau initial favorisée par
la formation importante de phases d’oxydes liquides instables thermochimiquement en
surface.

Par la suite, les revétements protecteurs proposes dans la thése (chapitre 2. 111) sont
testés a ultra haute tempeérature sous air. Il est rappelé que les températures de tests inscrites
sont les températures corps noir (notées Tcn) mesurées en surface des échantillons. Les
différents mécanismes susceptibles d’intervenir lors de 1’oxydation de ces matériaux sont
décrits. Ainsi, la corrélation entre les scénarii de couches d’oxydes identifiés dans le chapitre
2. 1. 2 et les différents systéemes de matériaux protecteurs non oxydes envisages peut étre
validée a ultra haute température. De plus, une analogie entre les mécanismes d’oxydation de
ces matériaux et celui de ZrB,-20%vol SiC est mise en évidence en termes de stabilité
thermochimique de la phase oxyde liquide et de réfractarité de la couche d’oxydes solides
génerée a ultra haute température.

L’efficacité de la couche protectrice de ces matériaux est évaluée par la détermination
des épaisseurs consommées de matériaux et les épaisseurs de la couche d’oxydes (au centre
de la pastille). La variation globale de masse des échantillons post tests puis les analyses par
microsonde et par EDX associées a celles de DRX menées sur les sections et sur les surfaces
oxydées, permettent de connaitre 1’évolution de la composition chimique de ces matériaux
lors des tests d’oxydation et de proposer des mécanismes d’oxydation a ultra haute
température.

. COMPORTEMENT EN OXYDATION DES COMPOSES SEULS

Les principaux composés des mélanges de matériaux non oxydes protecteurs proposés
(cf. chapitre 2. I11.) sont testés au four solaire : HfC, ZrC, HfB,, ZrB,, TaB,, GdB¢ et DyBy,
Ta, SiC et Hf. Leur comportement en oxydation a tres haute température doit étre
préalablement connu, afin de mieux évaluer les inconvénients de chaque composé, avant leur
association au sein d’un matériau de revétement.

Les composés suivants : HfC, ZrC, TaB,, GdBs et DyB, se sont fissurés instantanément
sous le flux solaire jusqu’a la rupture compléte de la pastille. La fissuration sous forme radiale
indiquerait une mauvaise résistance aux chocs thermique de ces composés ou serait due a une
mauvaise relaxation des contraintes thermiques lors de 1’élaboration par frittage flash.

Le tableau 5.1 récapitule les températures de tests et les caractéristiques des composés
oxydés. L’hafnium est le composé dont I’épaisseur de matériau consommé est la plus
importante (1.8+0.3 mm). Ce matériau est entré en fusion au cours du test, il n’est pas assez
réfractaire. Les composes HfB, et ZrB,, tres réfractaires (Tf proche de 3000°C) génerent par
oxydation une couche d’oxyde trés réfractaire respectivement composée de ZrO, et HfO..
Cependant, ces oxydes ne sont pas protecteurs puisqu’ils sont trés poreux et permettent des
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chemins de diffusion a I’oxygéne jusqu’au matériau. Cette porosité est due a une croissance
colonnaire a haute température de ces oxydes et a I’évacuation de I’oxyde de bore B,O3 sous
forme gazeuse a travers eux [Parthasarathy 2007, 2009]. Par ailleurs, les composés SiC et
Ta sont également trés réfractaires avec une température de fusion de I’ordre de 3000°C. Ils
générent par oxydation un oxyde liquide & haute température. Dés 1900°C, la variation de
masse globale de 1’échantillon de SiC est négative. La silice est donc trés instable
thermochimiquement contrairement a 1’oxyde de tantale Ta,Os. En effet, cet oxyde liquide
présente une meilleure stabilité thermochimique que la silice, autrement dit une plus faible
pression de vapeur saturante que celle de la silice dans ce domaine de tres haute température.

Composé | Photographie optique | T (°C) | Am | Ec (mm) Principales
phases oxydées
Af 2300 | Am>0 | 1.8+0.3 | HfO, (43-1017)
Ta 2200 | Am>0 | 0.4+0.1 | Ta;Os (21-1198)
HfB, 2450 | Am<0 | 0.75+0.1 | HfO; (43-1017)
ZrB, 2450 | Am=0 | 0.75+0.1 | ZrO, (79-1796)
SiC 1900 | Am<0 | 0.9+0.1 SiO; (52-784)

(2 min

de

palier)

Tableau 5.1. Valeur de la température corps noir d’exposition, indication de la variation de
masse, valeur de [’épaisseur de matériau consommée des matériaux et principales phases
diffractantes sur les diffractogrammes de rayons X réalisés sur la surface de [’hafnium, du
tantale, des diborures de zirconium et d’hafnium et le carbure de silicium, aprés 3 min sauf

indication, sous air, soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™,
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II. LES MATERIAUX DE REFERENCE (Zr/Si/B/C)

Il. 1. MORPHOLOGIE DE SURFACE DES MATERIAUX ZrB,-SiC

Matériaux Photographie Flux T°(C) Durée Am | Ec (mm)
optique solaire palier
(MW.m?) (min)

ZS7.5 15.5 2400 3 Am>0 | 1.4+0.01
ZS20-1 15.5 2400 3 Am<0 | 3.3+0.1
ZS20-2 11.7 2250 5 Am<0 | 1.2+0.1
ZS20-3 15.5 2000 1 Am>0 —
ZS20-4 15.5 1750 4 Am>0 —

Tableau 5.2. Conditions de flux, de température corps noir et de palier en température lors
des tests d’oxydation des matériaux ZrB,-SiC, indication de la variation de masse et valeur de
[’épaisseur de matériau consommée apres test.

Les matériaux ZrB,-SiC ont été testés sous plusieurs valeurs de flux de chauffage et a
différentes températures. Les conditions de tests et les morphologies de surface des
échantillons oxydés sont présentées dans le tableau 5.2. Pour une méme teneur en SiC dans le
matériau, plus la température de test augmente, plus la quantité de phase d’oxyde liquide
apparue en surface est importante. Le matériau se dégrade avec 1’augmentation de la
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température de test. Par ailleurs, a Tcn=2400°C, une diminution de la quantité de SiC dans la
composition initiale du matériau apporte une réduction de la quantité d’oxydes liquide en
surface ainsi qu’une résistance a 1’oxydation plus élevée de ce matériau.

Il. 2. ANALYSE MICROSTRUCTURALE DU TEST D’OXYDATION DE ZrB,-SiC

I1. 2. 1. Analyse microstructurale du test d’oxydation de ZS20 a Tcn=2250°C

Le matériau de référence (ZS20-2 du tableau 5.2) présente une importante phase
vitreuse et poreuse en surface (figure 5.1). La perte en masse de 1’échantillon témoigne de la
volatilisation sous forme gazeuse d’une part importante des oxydes formés. Environ 1.2+0.1
mm de ZS20 a été consommé, soit un cinqui¢me de 1’épaisseur initiale de la pastille de ZS20,
pendant 1’oxydation. D’apres la morphologie de cet échantillon oxydé, la mise en solution de
ZrO, par réaction avec la silice et la volatilisation de B,O3; (Teb= 2065°C) et de SiO semblent
étre les principaux phénoménes dans le mécanisme d’oxydation.

L’observation de la section du matériau ZS20-2 révéle une succession de couches d’oxydes
(épaisseur totale de 950 um a 1 mm) de compositions et de morphologies différentes (figure
5.1).

650 pun GO
A & < Couchen°l
250-300 pum Pl f s ’ ; p-; ]

} B
100-150 pm ) 3 <———— Couche n°2

O

4mm

%5 -

Figure 5.1. Photographie optique et image MEB (en rétrodiffusé) de la section de
[’échantillon ZS20-2 apreés oxydation, testé a Tcn=2250°C pendant 5 min, sous air ambiant,
soumis & un flux solaire de 11.7 MW.m™.

Les cartographies d’éléments réalisées en microsonde (figure 5.2) permettent
d’identifier une phase riche en silice proche de la surface externe et puis, en suivant, des
couches constituées majoritairement de ZrO, et de ZrB,.
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Figure 5.2. Cartographies de microsonde de la répartition, (a) : du silicium, (b) : de
["oxygene, (c) : du zirconium, et (d) : image MEB (en rétrodiffusé) de /’interface
oxyde/matériau de I’échantillon ZS20 oxydé a Tcn=2250°C pendant 5 min sous air ambiant,
soumis & un flux solaire de 11.7 MW.m™,

Le profil quantitatif en concentration des éléments réalisé sur une section du matériau
témoigne de I’absence de 1’¢lément bore (0+0.4% at). Le composé B,Osz s’est a priori
volatilisé a la surface du matériau (T,=2065°C, a cause de son instabilité thermique et de sa
réactivité chimique avec H,O pour former des hydroxydes volatils). L’hypothése de
I’existence d’un borosilicate n’est pas vérifiée dans notre cas.
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Figure 5.3. Profils de concentration atomique déterminés par microsonde des différents
éléments dans le matériau ZS20-2 oxyde & Tcn=2250°C pendant 5 min sous air ambiant,
soumis & un flux solaire de 11.7 MW.m™,

Chaque couche de la figure 5.1 est ensuite caractérisée séparément :

e La couche externe n°1, le diffractogramme de rayons X de la surface témoigne de la
présence des phases ZrO, (83-810 et 37-1484) et SiO, (52-784). Il ne révéle pas la présence
du composé ZrSiO4 a I’état cristallisé. La figure 5.4 montre la morphologie de cette zone
vitreuse refroidie : la zircone a subi une cristallisation a partir de germes uniformément
répartis a la surface (présents a la température d’essai). La couleur grise correspond
principalement a de la silice (phase identifiée par EDS).

SSa
X xi'\;\?’a
R,
% \’
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Figure 5.4. Image MEB (en rétrodiffusé) de la phase vitreuse en surface du matériau
ZS20-2 oxydé a Tcn=2250°C pendant 5 min sous air ambiant, soumis & un flux solaire de
11.7 MW.m™,

e La couche n°2 d’épaisseur de 250 um a 300 pm (figure 5.1), est essentiellement
formée de ZrO, dans laquelle subsistent des traces de silicium. Ce dernier semble se répartir
le long des pores présents dans ZrO, sous forme de canaux. Cette microstructure renforce
I’hypothese de 1’évacuation facilitée des gaz, dont SiO, a travers la structure colonnaire
poreuse de ZrO..

e La couche n°3 d’épaisseur de 150+50 um (figure 5.1), est constituée principalement de
ZrB,. Le profil de concentration des éléments dans cette sous couche témoigne de la
disparition du silicium et de la présence d’une teneur en bore de 66%at attestant la présence
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de ZrB; et d’une quantité importante de carbone libre. L’oxydation active du carbure de
silicium avec la formation des gaz SiO, CO et/ou CO, expliquerait cette répartition de
concentration.

e A partir de 950 um a 1 mm de la surface du matériau (figure 5.1), la composition
correspond a la composition initiale sur le profil en concentration des éléments.

I1. 2. 2. Effet de ’augmentation de température du test sur ZrB,-SiC

A Tcn=2400°C, une épaisseur de 3.3+0.1 mm de ZS20 a été consommée pendant
I’oxydation (environ le triple de celle a Tcn=2250°C) et une épaisseur de 0.2+0.1 mm de
couche d’oxydes. Le front d’oxydation est maximum au centre de la surface de la pastille, ou
la température de test est la plus élevée. En suivant, la succession de couches oxydées a partir
de la surface de ZS20 oxydée a 2400°C, peut étre décrite en reprenant celle précédemment
identifiée sur le matériau ZS20 oxydé a 2200°C (figure 5.1) :

e La couche n°l se développe uniquement en extréme surface (de 1’ordre du pm
d’épaisseur). La quantité de silice est trés faible : la couche n°1 est constituée principalement
de ZrO.,.

e La couche n°2 est d’épaisseur 0.2+0.1 mm. Cette couche ZrO, est poreuse et fissurée a
cause de I’évacuation des gaz SiO, CO et CO,.

e La couche n°3 se développe sur environ 3 mm. L’oxydation préférentielle du SiC de
fagon active conduit a 1’élimination totale de SiC de cette couche, maintenant constituée
uniquement de ZrB,. Le matériau est trés poreux.

e Aplusde 3.3+0.1 mm en profondeur, le matériau brut est retrouve.

I1. 2. 3. Effet de la diminution de SiC dans ZrB,-SiC

En comparaison a 1’échantillon ZS20 testé a Tcn=2400°C pendant 3 minutes, la
pastille ZS7.5 avec seulement 7,5% volumique de SiC (figure 5.5), semble plus résistant a
I’oxydation. Elle présente en surface un aspect vitreux comme ZS20 testé a 2400°C.
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Figure 5.5. Photographie optique vue de dessus et image MEB (en rétrodiffusé) en section de
ZS7.5 oxydé a Tcn=2450°C, pendant 3 min, sous air ambiant, soumis a un flux solaire de
15.5 MW.m?,

Une épaisseur de 1.4+0.1 mm de ZS7.5 a été consommée pendant 1’oxydation (moitié de
celle de ZS20). L’épaisseur de la couche d’oxydes est de 0.4+0.1 mm. La nature des couches
oxydees a partir de la surface de ZS7.5 (figure 5.5) est identique a celle précédemment
identifiée pour le matériau ZS20 oxydé a 2400°C. L’épaisseur de la zone appauvrie en SiC
(couche n°3 sur la figure 5.5) est de 1+0.1 mm.

I1. 3. MECANISME D’OXYDATION DES MATERIAUX ZrB,-SiC

IL. 3. 1. Mécanisme d’oxydation de ZrB,-20%vol SiC a 1800<Tcn<2250°C

D’apreés cette étude, la représentation schématique du mécanisme d’oxydation de ZrB,
+20%vol SiC sous air ambiant a 1800<T<2250°C est représenté sur la figure 5.6.a.
A Tinterface matériau/oxyde, le carbure de silicium s’oxyde de maniére active pour former
les gaz SiO, CO et/ou CO, en raison de la faible pression partielle de dioxygene. Du fait de la
pression de ces gaz a I’interface matériau/oxyde, ces gaz remontent vers la surface de la
couche oxydée en traversant la zone poreuse de ZrO,. Le mono oxyde de silicium subit une
oxydation a I’extréme surface du revétement ou la pression partielle de dioxygene est plus
élevée permettant la formation de la silice liquide (figure 5.6.a). Cette derniére phase se
combine alors avec 1’oxyde de bore gazeux B,O3; (généré par 1’oxydation de ZrB,) pour
former un verre borosilicaté. Cependant, B,O3(q) s’évapore de la surface de la couche d’oxyde
et la phase vitreuse devient essentiellement enrichie en SiO,.

La silice, sous forme liquide, peut alors boucher les fissures et les pores lorsqu’elle
s’écoule le long de la phase poreuse ZrO, D’une part, la présence d’un oxyde liquide est
indispensable pour boucher la porosité. De plus, le flux d’oxygéne est a la fois limité, mais
aussi maintenu a un niveau minimum vers le matériau afin d’entretenir la formation d’oxyde
condense et éviter 1’oxydation active du SiC. D’autre part, la présence de cet oxyde liquide
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permet le départ des especes gazeuses produites a I’interface matériau/oxyde (ce qui permet
d’éviter une accumulation et une élévation de la pression a I’interface). Par exemple, le
composé B,0s se dissout dans la silice, puis s’évapore a I’interface oxyde/milieu oxydant sans
entrainer la décohésion de cette couche de silice.

Par ailleurs, la nouvelle formation de silice a partir de SiO( suggere un «cycle
d’oxydation active et passive » du SiC assurant la durée de vie du systéme ZrB,-SiC dans
cette gamme de température sous air ambiant.

En surface, la réaction de SiO, avec ZrO, peut aussi former une phase liquide. D’aprés le
diagramme de phases ZrO,-SiO; (cf. Chapitre 1. annexe 1.3. Diagramme de phases ZrO,-SiO,
[Foster1967]), a T>1685°C, il existe un équilibre eutectique conduisant a la formation d’une
solution solide de ZrO, et le liquide. Le matériau de surface serait alors constituée de 2
phases : un liquide saturé en ZrO, (%mol=15%) et d’une solution solide de ZrO, avec 10%
mol de SiO,. La microstructure de cette couche (figure 5.4), a plus fort grossissement, est en
accord avec les équilibres de phases attendues : des grains riche ZrO, (SiO, non détectée) se
développant en aiguilles de 6 pm de long autour d’un noyau de 6 pm de diamétre, le tout noyé
dans une matrice de SiO;, (qui a da partiellement cristalliser lors du refroidissement). Par
ailleurs, la stabilisation efficace de SiO, par ZrO, reste a démontrer. En effet, la volatilisation
de SiO, est certainement plus rapide que la réaction avec ZrO,, permettant alors a SiO, de
n’étre que partiellement stabilisée chimiquement (quantité de silice faible vis-a-vis de celle de
SiC consommeée). Il est donc important de noter que le rapport SiO,/ZrO; est a contrbler pour
éviter que la totalité du revétement ne fonde, en présence d’une trop importante quantité de
SiO; (une phase liquide étant plus perméable a O,).

Le rble du bore dans le systeme ZS20 se résume a contribuer a la formation du composé
B,O3 qui a comme propriétés : une éventuelle augmentation de capacité de nappage lorsqu’il
est dissout dans la silice, I’absence de réaction avec ZrO; et une volatilisation sans provoquer
de discontinuité de la couche d’oxyde pour T<1800°C.

La variation de masse (Am) globale de 1’échantillon ZS20 est négative pour
1800<T<2250°C. La réaction globale d’oxydation du matériau ZS20 peut étre écrite comme
la suivante :

2.7 ZI’BZ(S) + SiC(S) + 8.25 Oz(g) — 2.7 ZTOZ(S) + (1-X) Si02(|) + X SiOg(g) + 2.7 BgOg(g) + CO(g)
(eg.5.1)

Ainsi, pour que le bilan massique de cette réaction (eg.5.1) soit bien négatif, il faudrait : x>1.
Cette exploitation de la variation de masse de ZS20 témoigne de la volatilisation de
I’ensemble de la silice et de la consommation supplémentaire du SiC dans ce matériau. De
plus, si expérimentalement une recondensation de la silice est observée en surface de ZS20,
cela exige que proportionnellement une partie d’autant plus importante de SiC, s’oxyde
préférentiellement dans le matériau.

II. 3. 2. Effet de ’augmentation de la température de test sur le mécanisme d’oxydation
de ZrB,-20%vol SiC

Lorsque la température de test est superieure a 2400°C, la silice est
thermochimiquement instable et elle se volatilise de fagon catastrophique (Psio.>50 Pa, valeur
calculée a pression atmospherique [Zhang 2008]). La silice n’assure plus le role de barriére
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environnementale (figure 5.6.b). De plus, la barriére thermique constituée de ZrO, se détruit
progressivement a cause de la réaction entre ZrO, et SiO, formant une phase liquide a haute
température.

A Dinterface oxyde/matériau, 1’oxydation active du SiC est accélérée. La zone appauvrie
en SiC dans le matériau est : (i) plus épaisse que celle formée a plus basse température de test
et (ii) plus poreuse due a 1’évacuation des gaz SiO, CO/CO,. En effet, la silice est instable a
une faible pression partielle d’oxygéne et se décompose en mono oxyde de silicium gazeux,
via la réaction suivante (eq.5.2), a Po,<500 Pa et a T=2227°C :

SiCy) + Oz(g) — SiOg) + CO) (eq.5.2)

Par conséquent, le carbure de silicium n’est plus protégé par la silice et est rapidement
consommé a cause de son oxydation active sous faible pression partielle d’oxygene.

La présence de carbone libre est généralement rencontrée lorsque I’oxydation du SiC se
produit sous une faible pression partielle d’oxygéne [Jorgensen 1960, Narushima 1989,
Zheng 1990].

II. 3. 3. Effet de la diminution de la teneur en SiC sur le mécanisme d’oxydation de
ZrB,-SiC a ultra haute température

Une diminution de la teneur en SiC dans ZrB,-SiC, comme illustré pour le matériau
ZrB,+7.5%vol SiC sur la figure 5.6.c, permet de conserver la phase réfractaire solide ZrO..
En effet, la quantité de silice succeptible de réagir avec ZrO, est trés faible puisque : (i) a au
moins 2400°C, SiO, est trés instable thermodynamiquement et se volatilise sous forme de SiO
et (i) la quantité de SiC initiale dans le matériau est moindre (respectivement celle de silice
formée).

Par ailleurs, a cette température de test, I’oxydation active du SiC est déja trés avancée
dans le matériau, le réle autocicatrisant de la silice n’est plus observé. Respectivement, les
vitesses d’oxydation étant thermo-activées, la couche d’oxyde résiduelle ZrO, est
comparativement tres épaisse tout en gardant son réle de squelette solide réfractaire. Au bilan,
a cette température de test, la surface de ZrB,+7.5%vol SiC est 1i¢ a ’oxydation de la couche
formée uniquement de ZrB, (appauvrie en SiC). De plus, I’échappement des gaz SiO, CO et
CO,, provoque une porosité treés importante dans ZrB,. En diminuant la quantité de SiC (ZS20
comparé ZS7.5) le taux résiduel de porosité dans ZrB, est moindre, théoriqguement de 20 a
7.5% volumique.

La silice est peu efficace dans la résistance a 1I’oxydation, mais contribue : (i) vis-a-vis
de la consommation d’une grande partic de ’oxygéne dans ZrB, et (ii) a la création de
porosité importante autour des grains de ZrB,. Ainsi, a une température T>2400°C, la
diminution de SiC permet d’accroitre la résistance a 1’oxydation du systéme ZrB,-SiC.

Comparativement, I’échantillon de ZrB, testé a une température corps noir de 2450°C
(cf. tableau 5.1), présente une épaisseur de matériau consommé plus faible que celle de
ZS7.5: 0.75£0.1 contre 1.4+0.1 mm (due a I’absence de I’oxydation du SiC). Cependant, la
présence minime de la silice en surface de I’échantillon ZS7.5 permet d’obtenir une couche
protectrice faiblement poreuse comparée a celle genérée par ZrB, seul, augmentant la
résistance a 1’oxydation.
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Figure 5.6. Représentation schématique du mécanisme d’oxydation pour 1800<T<2250°C et
T>2400°C des matériaux ZS20 et ZS7.5 sous air ambiant et pendant 3 min.
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1. MATERIAUX A BASE DE TANTALE ((Hf/Zr)/Ta/B/C)

Les matériaux étudiés en oxydation dans le systeme ((Hf/Zr)/Ta/B/C) sont les
suivants : Hf+Ta, HfC+Ta, (Hf/Zr)B,+Ta et Hf+TaB,. Dans les matériaux contenant
I’hatnium, les rapports atomiques Hf/Ta peuvent varier de 2.7 a 24.3.

III. 1. MATERIAUX METALLIQUES ET A BASE DE CARBURE D’HAFNIUM
(Hf/Ta/C)

Le scenario d’oxydation n°l (cf. Chapitre 2. 1. 2) décrit une couche d’oxydes
protectrice constituée de HfO, (T#2800°C) et d’une phase oxyde liquide stable
thermochimiquement a haute température: 1’oxyde de tantale. Il est illustré par les matériaux
du systeme (Hf/Ta/C): Hf+Ta et HfC+Ta. Plusieurs rapports atomiques de Hf/Ta ont été
proposés dans ces matériaux testés au four solaire a plusieurs températures. La morphologie
de surface de ces échantillons est présentée dans les tableaux 5.3, 5.4 et 5.5.

I11. 1. 1. Morphologie de surface des matériaux oxydes du systeme (Hf/Ta/C)

Quelle que soit la température de frittage, 1100°C et 1900°C, lors de 1’¢laboration par
frittage flash (cf. Chapitre 4. Partie 1. V. 1), les matériaux Hf+Ta (2.7) présentent la méme
morphologie de surface (tableau 5.3). Au centre de la pastille c’est a dire au niveau de la
position focale du flux solaire, le matériau est entré en fusion. Sur la périphérie de la pastille,
la phase liquide projetée (phénomene d’ébullition) est refroidie et forme des excroissances
(tableau 5.3).

Dans le matériau HfC+Ta (2.7), I’introduction de HfC (au lieu de Hf), augmente la
réfractarité et le matériau n’entre pas en fusion au cours du test. Cependant, il peut présenter
une morphologie en surface similaire a celle des matériaux Hf+Ta (2.7). La quantité
importante de phase liquide serait principalement de 1’oxyde de tantale (T{=1890°C), les
excroissances formées a la périphérie sont plus fines dues au dégagement gazeux important de
CO/CO;, et/ou a I’absence de fusion du matériau.

Pour limiter la quantité de phase liquide a haute température, la quantité initiale de tantale
dans les matériaux du systeme (Hf/Ta/C) est réduite : les rapports atomiques de Hf/Ta
considérés sont respectivement 8.1, 10.8, 13.5 et 24.3.

Pour les matériaux Hf+Ta (8.1) et HfC+Ta (8.1) testés au four solaire, la morphologie de
surface est présentée dans le tableau 5.4. Elle est similaire pour ces deux matériaux. Les
excroissances sont trés réduites. La couche d’oxyde en surface semble dense et couvrante. Il
subsiste une phase liquide au centre de la zone focale en surface du matériau.

Concernant les autres matériaux testés avec un rapport atomique Hf/Ta supérieur a 10, leur
morphologie de surface est présentée dans le tableau 5.5. Les matériaux Hf+Ta sont entrés en
fusion au cceur de la pastille. La couche d’oxyde observée s’est certainement formée apres le
test d’oxydation, au cours du refroidissement. Ces matériaux ne semblent pas assez
réfractaires aux températures d’exposition supérieures a 2500°C. Par ailleurs, sous le flux
solaire, les pastilles HfC+Ta élaborées dans les méme rapports atomiques que celle d’Hf+Ta,
se sont immédiatement fissurées jusqu’a I’éclatement. Un recuit thermique a 1000°C pendant
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5h sous hélium (montée et descente en température de 2°C/min) n’a pas suffi a relaxer les
contraintes d’origine thermique générées lors de 1’¢laboration par frittage flash.

Au vue de ces morphologies de surface présentées pour les matériaux (Hf/Ta/C) testés
au four solaire, les comportements en oxydation des matériaux Hf+Ta (8.1) et HfC+Ta (8.1)
seront les plus détaillés par la suite.

Matériaux | Hf+Ta (2.7)-1900 | Hf+Ta (2.7)-1100 | HfC+Ta (2.7)
i LT e Xt
Photographle Sidrar: ' ﬁ
optique |
T (°C) 2150 2150 2200
Am Am>0 Am>0 Am>0
Ec (mm) 1.40+0.1 1.40+0.1 1+0.1
Eo (mm) — — 0.5+0.1

Tableau 5.3. Valeur de la température corps noir d’exposition, indication de la variation de
masse et valeur de l’épaisseur de matériau consommé (notée Ec) et de la couche oxydée
(notée E0), des matériaux Hf+Ta (2.7) (respectivement élaborés a la température de frittage
1100 et 1900°C) et HfC+Ta (2.7), apres 3 min, sous air, soumis a un flux solaire de 15.5

MW.m2,
Matériaux Hf+Ta (8.1) HfC+Ta (8.1)
Photographie S :
optique
T (°C) 2200 2350
Am Am>0 Am>(
Ec (mm) 1.1+0.1 0.70+0.1
Eo (mm) 1+0.1 0.940.1

Tableau 5.4. Valeur de la température corps noir d’exposition, indication de la variation de
masse et valeur de | ’épaisseur de matériau consommé (notée Ec) et de la couche oxydée
(notée Eo), des matériaux Hf+Ta (8.1) et HfC+Ta (8.1), aprés 3 min, sous air, soumis a un
flux solaire de 15.5 MW.m".
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Matériaux Hf+Ta (13.5) Hf+Ta (24.3)
Hf+Ta (10.8)
Photographie | 7
optique
T (°C) 2650 2550
Am Am>( Am>0
Ec (mm) 2+0.2 1.840.1
Eo (mm) 0.340.1 0.240.1

Tableau 5.5. Valeur de la température corps noir d’exposition, indication de la variation de
masse et valeur de | ’épaisseur de matériau consommé (notée Ec) et de la couche oxydée
(notée E0), des matériaux Hf+Ta (10.8), (13.5) et (24.3), aprés 3 min, sous air, soumis a un
flux solaire de 15.5 MW.m™,

I1I. 1. 2. Analyse microstructurale du test d’oxydation de Hf+Ta (8.1) a Ten=2200°C

L’épaisseur de matériau consommée par oxydation est de 1.1+0.1 mm. La variation de
masse est globalement positive aprés le test d’oxydation.
L’observation en section de la surface oxydée du matériau est réalisée au centre de la pastille,
en dehors des excroissances. Sur la figure 5.7, la surface oxydée du matériau révele une
succession de couches d’oxydes de morphologie et de composition différente :

e La couche n°l a une épaisseur de 620+50 um. Elle est poreuse. L’analyse DRX en

surface indique qu’elle est constituée des phases suivantes : Ta;Os (25-922), TaO, (74-2305),
HfsTa 017 (44-998) et HfO, monoclinique (43-1017).
La répartition des éléments Hf, Ta et O est homogéne sur cette couche. La composition
chimique est globalement homogéne avec le rapport atomique Hf/Ta de 8+1 proche du
rapport initial avant le test d’oxydation. Le pourcentage atomique moyen de 1’0xygéne est de
60%.

e La couche n°2 a une épaisseur de 170£50 pm. Elle est encore constituée d’oxydes (le
pourcentage atomique moyen de I’oxygene est de 60%). La porosité est extrémement faible.
La répartition des ¢éléments Hf et Ta n’est plus homogene, liée a la présence d’un systéme
biphasique. Des lamelles plus riche en Ta apparaissent avec un rapport atomique Hf/Ta de
4+1 (la phase Hf;Ta,O19 peut étre supposée présente). En dehors de ces lamelles, le rapport
atomique reste proche de celui initial.

e Lacouche n°3 d’épaisseur de 15050 pum, est dense. Il est observé une diminution du
pourcentage moyen atomique de [’oxygene. La concentration de tantale a globalement
diminué. Une structure lamellaire est toujours présente avec des lamelles enrichies en tantale
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ayant un rapport Hf/Ta restant égal a de 4+1. En dehors des lamelles, la zone est appauvrie en
tantale avec un rapport Hf/Ta de 10+1.

e La couche n°4 d’épaisseur de 200100 um, est aussi dense que la couche n°3. La
répartition de 1’oxygene dans cette couche indique que c’est une zone d’interdiffusion entre la
couche d’oxyde et le matériau initial. Comme dans la couche n°3, la répartition de tantale est
inhomogene. Dans les lamelles riches en tantale, le rapport Hf/Ta est inférieur a 5+1. Entre
ces lamelles, les zones sont plus riches en hafnium puisque le rapport Hf/Ta est supérieur a
o+1.

7845

500.um TaAt | 000
(b)

500.pm O At

Couche n°l

Couche n°2

Couche n°3

Couche n°4

| 500.ym BSEZ

()

Figure 5.7. Cartographies de microsonde de la répartition, (a) : de 'oxygene, (b) : du
tantale, (c) : de ["hafnium, et (d) : image MEB (en rétrodiffusé) de la couche oxydée de
[’échantillon Hf+Ta (8.1) oxydeé & Tcn=2200°C pendant 3 min sous air ambiant, soumis a un
flux solaire de 15.5 MW.m™,

I11. 1. 3. Effet de la teneur initiale de tantale dans le matériau Hf+Ta

Pour la teneur de tantale la plus importante, Hf+Ta (2.7), 1’épaisseur de matériau
consommé est de 1.4+0.1 mm. La variation de masse globale du matériau reste globalement
positive apres le test (cf. tableau 5.3). Les analyses de DRX indiquent la présence des phases
HfsTa,047 (44-998), Ta,0s5 (25-922), HfO, tétragonale majoritairement (89-6225). L’analyse
en section est réalisée sur une excroissance proche du centre de la pastille (ou le matériau est
entré en fusion). Les quatre couches décrites précédemment pour le matériau Hf+Ta (8.1) sont
présentes. La couche n°l a une d’épaisseur variable jusque 1,5 mm dans le cas d’une
excroissance importante. Les autres couches ont une épaisseur proche de celles décrites
précédemment pour le matériau Hf+Ta (8.1). Cependant a I’interface de la couche n°1 et n° 2,
des porosites sont presentes et de diametre plus importante que pour Hf+Ta (8.1).
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A T’opposé, les matériaux avec une faible teneur initiale en tantale, Hf+Ta (10.8 ; 13.5;
24.3) sont entrés en fusion lors du test d’oxydation (certainement avant qu’une couche
d’oxyde solide réfractaire ne se soit formée). En effet, la température d’apparition d’une phase
liquide est de I’ordre de 2200°C pour ces matériaux (cf. annexe 1.2. Diagramme de phase Hf-
Ta [Marnoch 1965]) et les températures de tests sont supérieures ou égales a 2500°C. La
porosité est tres importante dans les couches proches de la surface. Les couches n° 2 a 4 sont
remplacées par un mélange intime de phases plus ou moins oxydées. La phase HfO, est
présente en surface mais elle est certainement formée apres refroidissement. Ces tests
renseignent sur la température limite d’utilisation de ces matériaux mais aucunement sur le
réle du tantale dans le mécanisme d’oxydation.

III. 1. 4. Mécanismes d’oxydation des matériaux Hf+Ta a Tcn=2200°C

La variation de masse (notée Am) globale des matériaux Hf+Ta (2.7 ; 8.1) est positive.
La réaction globale (eq.5.3) d’oxydation de Hf+Ta (8.1) est écrite avec X : le taux de Ta,Os se
volatilisant par rapport a la quantité totale formée. D’apres la réaction (eq.5.3) méme si
I’oxyde de tantale Ta,Os s’évapore totalement, le bilan massique de cette réaction reste
positif. La stabilité de cette phase liquide est donc difficile a estimer. Toutefois, 1’observation
des excroissances a la surface de cet échantillon témoigne qu’une grande partie de cette phase
liquide doit toujours étre présente.

8.1 Hf + Ta +9.35 Oy — 8.1 HfO, + % (1-x) Ta,0s) + % X Ta;0s(q) (€0.5.3)

Dans le cas du matériau Hf+Ta (2.7), la quantit¢ d’oxyde de tantale formée est plus
importante (et respectivement celle susceptible de se volatiliser) puisque le rapport atomique
initial est Hf/Ta=2.7. En suivant le méme raisonnement précédemment décrit, pour que la
variation de masse soit positive, il faut qu’au moins 40% de la quantité initiale de Ta,Os
formée reste a I’état condensé. Cet oxyde liquide est a priori relativement stable a cette
température de test (Tcn=2200°C). De plus, il est bloqué d’une part par capillarité dans la
structure colonnaire de HfO,, générée par 1’oxydation de 1’haftnium. D’autre part, il peut étre
lié a HfO,, augmentant sa stabilité chimique a haute température par la formation d’une phase
ternaire HfsTa,0;;. Compte tenu de la présence de porosité probablement liée a une
vaporisation partielle de cette phase liquide, un risque de rupture au niveau de ’interface entre
les couches n°1 et n°2 peut se produire dans le temps (par effet d’accumulation de gaz en
surpression).

En dessous de la couche n°1, la microstructure en lamelle riche en élément tantale est
similaire a celle observée par Marnoch a 2200°C pour ces mémes matériaux Hf+Ta (2.7 ; 8.1)
[Marnoch 1965].

D’aprés Marnoch, en surface de 1’échantillon (soit la couche n°l, figure 5.7), la phase
HfO, tétragonale est majoritaire. La phase Ta,Os présente en surface (due au phénomene
partiel d’évaporation) stabilise la phase HfO, tétragonale. Cependant, en se rapprochant de
I’interface oxyde/matériau, la proportion de HfO, monoclinique augmente. La phase Ta,Os se
concentre dans des espaces lamellaires. Ces espaces sont liés au mode de croissance de HfO,
a haute temperature. En effet, HfO, a une structure colonnaire poreuse dont les pores sont
sous forme de lamelles. Par ailleurs, la phase Ta,Os est encore liquide si la température locale
est superieure a la température de fusion de Ta,Os (T=1890°C). Si la température locale est
inférieure & la tempeérature de fusion de Ta,0Os, le gradient thermique entre la couche d’oxyde
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et la surface serait de plus de 600°C pour une température réelle supérieure a 2500°C. Cceci
est improbable sur une épaisseur d’une centaine de micrométre. Cette description par
Marnoch de la structure lamellaire conforte I’analyse de microstruture de la couche n°3 sur la
figure 5.7. Sur cette méme figure, la couche n°2 est une zone de diffusion du tantale sous
forme oxydé vers la couche n°1, dans laquelle la structure lamellaire riche en tantale tend a
disparaitre.

A D’interface oxyde/matériau non oxydé, se trouve une zone de réaction décrite également
par Marnoch. Elle présente des aiguilles riches en Hf en phase a (structure hexagonale) au
milieu d’une solution solide (a + B) riche en Ta. Ce motif appelé motif de Widmanstatten. Il
semble similaire a celui de la couche n°4 sur la figure 5.7. Cependant, des analyses de
microscopie a transmission électronique manquent pour déterminer les structures exactes des
différents constituants dans ces structures intermédiaires de cette couche n°4. La structure de
Widmanstatten explique la ténacité de la couche d’oxyde a haute température et son
adhérence a I’alliage non oxydé¢.

Le mécanisme d’oxydation de ces alliages Hf+Ta (2.7 ; 8.1) a la température de test
2200°C, pourrait étre decrit comme celui du matériau ZrB,+20%vol SiC testé a la méme
température (cf. Il. 3. 1). La phase HfO; a une croissance colonnaire dont les interstices entre
les grains colonnaires sont remplis par une phase liquide oxyde de tantale. Toutefois, la phase
liquide Ta,0s est thermodynamiquement plus stable que 1’oxyde liquide B,O3 ou la silice. En
effet, Ta,O5 a une température de fusion de 1890°C alors que celle du B,O3 est de 450°C (et
sa température d’ébullition de 2050°C). Par ailleurs, cet oxyde est plus stable que la silice
puisque le tantale ne présente pas d’oxydation active a cette température. L’interface
oxyde/matériau sain est continue (sans porosité) et, il n’y a pas d’appauvrissement en tantale
dans HftTa. De plus, cette couche d’oxyde a une composition avec un rapport Hf/ Ta proche
du matériau initial. Elle isole le matériau de la diffusion de I’oxygene.

I11. 1. 5. Analyse microstructurale du test d’oxydation de HfC+Ta (8.1) a Ten=2350°C

L’épaisseur de matériau consommée est de 0.70+0.1 mm (cette valeur est inférieure a
celle du matériau Hf+Ta (8.1) : 1.1+0.1 mm). La variation de masse globale du matériau apres
oxydation est positive. L’observation en section de la surface oxydée du matériau est réalisée
au centre de la pastille, proche d’une excroissance.

Les analyses de microsonde révélent une surface oxydée avec une succession de deux couches
de composition différentes (figure 5.8) :

e La couche n°1 a une épaisseur variant de 300 um a 700 pum, selon la proximité des
excroissances. Cette couche apparait fissurée en surface et devient trés poreuse en se
rapprochant de I’interface oxyde/matériau. A la surface de cette couche, les analyses de
diffraction des rayons X réveélent la présence des phases HfO, (43-1017), HfsTa,O,7 (44-998)
et Ta,Os (25-922). La répartition des éléments Hf et Ta est homogene et le rapport atomique
de Hf/Ta est proche de celui initialement dans le matériau. Le pourcentage atomique moyen
de I’oxygene est de 66,5%.

e Lacouche n°2 a une épaisseur de 100+50 um. Cette couche est poreuse : elle n’adhére
pratiquement qu’a la couche n° 3. Elle est une zone d’interdiffusion de 1’oxygene. Dans la
partie supérieure, la composition est identique globalement a celle de la couche n° 1 mais il

154



existe des zones plus riches en tantale sous forme oxydée dans laquelle le rapport atomique
Hf/Ta=2+1.

e Ensuite, les caractéristiques physico-chimiques du matériau non oxydé sont
retrouvées. Ce matériau est dense. La répartition des éléments C, Hf et Ta est homogéne. Les
pourcentages atomiques respectivement de carbone et d’hafnium proche de 50% sur les
mémes zones indiquent la présence de HfC. La dispersion de tantale est homogene et la taille
de grain en accord avec la taille des grains initiaux (max 44 um).
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Figure 5.8. Cartographies de microsonde de la répartition, (a) - de ’oxygene, (b) : du
tantale, (c) : du carbone, (d) : de [’hafnium, et (e) : image MEB (en rétrodiffusé) de la couche
oxydée de [’échantillon HfC+Ta (8.1) oxydé a Tcn=2350°C pendant 3 min sous air ambiant,

soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™.

I11. 1. 6. Effet de la teneur initiale de tantale dans le matériau HfC+Ta

Lorsque la teneur en tantale augmente, HfC+Ta (2.7), I’épaisseur de matériau

consommeé est de 850+100 pum (épaisseur supérieure a celle de HfC+Ta (8.1) : 700+100 pm).
La variation globale de masse est positive. Les analyses de DRX indiquent la présence des
mémes phases que celles pour le matériau HfC+Ta (8.1).
L’analyse par microsonde de la section oxydée est réalisée au centre de la pastille, proche des
excroissances. Les trois couches précédemment décrites pour le matériau HfC+Ta (8.1) sont
également présentes. Les couches n°1 et n°2 ont respectivement une épaisseur de 300 um a
800 um et de 100+50 um. La couche n°1 apparait tres poreuse.

A T’opposé, lorsque la teneur en tantale diminue dans le matériau, dans le cas de HfC+Ta
(13,5; 24,3), les pastilles eclatent simultanément sous le flux solaire, avec la présence de
fissures radiales.
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Cette rupture pourrait étre due a une mauvaise relaxation des contraintes d’origine thermique
lors du frittage de ces mélanges enrichis en carbure.

III. 1. 7. Mécanismes d’oxydation des matériaux HfC+Ta a Tcn=2200°C

La variation de masse (notée Am) globale des matériaux HfC+Ta (2.7 ; 8.1) est
positive. La réaction globale (eq.5.4) d’oxydation de HfC+Ta (8.1) est écrite avec X : le taux
de Ta,Os se volatilisant par rapport a la quantité totale formeée. La variation de masse globale
est positive si plus de 10% de 1’oxyde de tantale Ta,Os formé reste a 1’état condensé.

8.1HfC+Ta+ 134 Og(g) — 8.1 HfO, + 8.1 CO(g) + % (1-X) T&205(|) + %X T&205(g)
(eq.5.4)

L’aspect de surface du matériau oxydé HfC+Ta (8.1) conduit a considérer qu’une quantité tres
inférieure a 90% de Ta,Os formé s’est volatilisée (précédemment évaluée inférieure a 60%
pour Hf+Ta (8.1)).

Dans le cas du matériau HfC+Ta (2.7), la quantité d’oxyde de tantale formée est plus
importante puisque le rapport atomique initial Hf/Ta=2.7. En suivant le méme raisonnement
précédemment décrit, il reste au moins 55% de la quantité de Ta,Os formée, sous forme
liquide, a cette température de test (évaluation confirmant les résultats sur Hf+Ta (8.1)).

Comme décrit pour les matériaux Hf+Ta, I’oxyde de tantale sous forme liquide, est bloqué
d’une part par capillarité dans la structure colonnaire de HfO,, générée par I’oxydation de
I’hafnium. D’autre part, il peut étre lié a HfO,, augmentant sa stabilité chimique & haute
température par la formation d’une phase ternaire HfgTa;0;17.

Par ailleurs, I’oxydation du carbure d’hafnium dans les matériaux HfC+Ta, s’accompagne
d’un dégagement gazeux de CO/CO,. Ces gaz sont générés a I’interface oxyde/matériaux, s’y
accumulent puis remontent vers la surface du matériau. En plus de celles liées a 1’évaporation
de Ta;0s(g), ils sont a I’origine d’une augmentation de la quantité de pores a I’interface de la
couche n°1 et n°2, entrainant le décollement possible de la couche n°1.

La phase liquide, formée d’oxydes a base de tantale est a I’origine des excroissances
observée a la surface des matériaux HfC+Ta. Ce phénoméne est d’autant plus important que
la teneur initiale de tantale dans le matériau initial est élevée, par exemple pour le matériau
HfC+Ta (2.7).

Les excroissances observées a la surface de matériau HfC+Ta (2.7) sont plus fines,
probablement sous 1’effet du dégagement gazeux de CO/COs..

I1I. 1. 8. Bilan des tests d’oxydation des matériaux Hf+Ta et HfC+Ta

L’ajout du tantale a I’hafnium ou au carbure d’hafnium permet d’apporter une phase
liquide dans le systeme oxydé. Cette phase liquide peut combler les porosités du squelette
réfractaire poreux de HfO,. Ainsi, la diffusion de 1’oxygene a travers la couche d’oxyde peut
étre limitée. Par ailleurs, I’oxyde de tantale a une stabilité thermochimique élevée (par
regroupement des resultats de perte de masse, plus de 50% du Ta,Os formé reste a 1’état
condensé). Le tantale ne présente pas d’oxydation active a cette température. L’interface
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oxyde/matériau sain est continue (sans porosité) et isole le matériau de la diffusion de
I’oxygeéne. Ainsi, a haute température, les matériaux Hf+Ta et HfC+Ta génerent une couche
d’oxydes s’inscrivant dans le scénario n°1 identifié¢ au chapitre 2. 1. 2.

Le matériau Hf+Ta génére par oxydation une couche protectrice adhérente au matériau
sain. En effet, la microstructure de Widmanstatten a 1’interface oxyde/matériau apporte une
bonne ténacité a la couche d’oxydes. Les dégagements gazeux, dus principalement a
I’évaporation partielle de Ta,Os ont lieu a I’extréme surface du matériau oxydé, ne
provoquant pas de rupture possible entre les couches oxydées. Cependant, ce systéme a une
température limite d’utilisation a 2200°C (température corps noir, ou température réelle
supérieure a 2450°C).

Cependant, d’aprés Marnoch [Marnoch 1965], le systeme Hf+Ta peut étre utilisé a une
température supérieure & 2200°C a condition que la phase réfractaire HfO, se soit formée le
plus rapidement possible a plus basse température pour servir de barriere thermique ou
apporter une réfractarité supplémentaire au systeme Hf+Ta.

Par ailleurs, dans ce matériau, le rapport atomique (Hf/Ta) optimisé est de 1’ordre de 8.1.
D’aprés Marnoch [Marnoch 1965], ce rapport était de 2.7 (cf. Chapitre 1. IV. 1. 1). Les tests
d’oxydation ont été réalisées a la torche oxyacétyléne ou les pressions partielles d’oxygeéne
sont plus faibles que celles atteintes au four solaire. La formation de la phase d’oxyde liquide
générée par I’oxydation du tantale devait donc étre limitée a la torche oxyacétylene. Ainsi, la
différence dans I’estimation de la teneur initiale de tantale dans le matériau Hf+Ta requise
pour générer une couche d’oxyde protectrice a 1’oxydation, peut étre due a la différence de
conditions de test d’oxydation utilisé.

L’apport du carbone dans le systéeme (Hf/C/Ta) li¢ a I’hafnium, permet d’augmenter le
caractere réfractaire du systéme, a une température d’utilisation supérieure a Tcn=2200°C.
Les épaisseurs de matériau consommé sont plus faibles que celles du matériau (Hf/Ta).
Cependant, le dégagement important de CO/CO, généré par 1’oxydation des carbures
implique un temps d’utilisation limité de ce systéme. En effet, I’évacuation de ces gaz vers la
surface du matériau pourrait étre empéchée par la couche d’oxyde. Ainsi, il existe un risque
de développement de pores continus provoquant le décollement de la couche d’oxyde
protectrice, dans le temps.
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1. 2. MATERIAUX A BASE DE BORURES ULTRAREFRACTAIRES ((Hf/Zr)/Ta/B)

Les matériaux HfB,+Ta, Hf+TaB, et ZrB,+Ta dans le systeme (Hf/Zr/Ta/B) illustrent
le scénario n°2 (cf. Chapitre 2. 1. 2) avec la formation par oxydation d’un oxyde réfractaire
(Zr/Hf) O, et d’une phase d’oxydes liquides. Cette derniére phase est constituée des oxydes de
tantale et de B,Os3. A plus basse température, il existe des composés définis entre le B,O3 et
I’oxyde de tantale stable Ta,Os jusqu’a 1600°C. A plus haute température, la présence de
fortes affinités chimiques entre ces oxydes liquides devraient contribuer a stabiliser la phase
8203.

I11. 2. 1. Morphologie de surface des matériaux oxydés du systeme ((Hf/Zr)/Ta/B)

Concernant le matériau ZrB,+Ta (2.7), dés la température corps noir de 1850°C, la
couche d’oxyde présente une quantité importante de phase liquide due a la présence de
tantalite de zirconium dont la température de fusion est inférieure a 2000°C (présence
confirmée par DRX). La barriére thermique constituée par ZrO, est réduite a cause de la
réactivité avec Ta,Os. Par ailleurs, cette phase liquide a une mouillabilité faible ; elle ne
recouvre pas toute la surface du matériau et ne constitue donc pas une protection contre
I’oxydation efficace vis-a-vis du matériau. Pendant les tests d’oxydation de ce matériau, une
température corps noir de surface supérieure a 1850°C n’a pas été atteinte, certainement due a
une diffusivité thermique importante de ce systéme. Pour le reste de 1’étude de ce scenario
d’oxydation, les matériaux testés sont dans le systéme (Hf/B/Ta).

Le matériau HfB,+Ta (2.7) génére par oxydation une couche d’oxyde liquide couvrante et
adhérente au matériau. Des porosités sont présentes. En paralléle, la surface oxydée du
Hf+TaB, (2.7) présente une quantité de phase liquide plus importante que HfB,+Ta (2.7) qui
s’écoule. Lorsque la teneur de tantale est diminuée dans les matériaux, HfB,+Ta (8.1), la
couche d’oxyde liquide semble avoir un aspect dense et recouvre le centre de la surface
oxydée. La couche reste poreuse en périphérie. En paralléle, le matériau Hf+TaB, est testé a
tres haute température, a Tcn=2850°C. Au cceur de la pastille, le matériau non oxyde est entré
en fusion et la couche oxydée observée s’est certainement formée au refroidissement. En
périphérie de la pastille ou les températures sont plus basses, des excroissances se sont
formées.

Pour évaluer I’intérét de la quantité de bore dans la formation d’une couche protectrice
a I’oxydation, la section des matériaux HfB,+Ta (2.7) et Hf+TaB, (2.7) sera détaillée par la
suite : avec un rapport atomique B/Ta respectivement de 5.4 et 2. De plus, les températures
corps noir de test sont assez proches pour ces deux matériaux.
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Matériaux HfB,+Ta (2.7) | Hf+TaB, (2.7) ZrB,+Ta (2.7)
Rapport 5.4 2 5.4
atomique B/Ta
Photographie - ..
optique
T (°C) 2200 2100 1850
Am Am>0 Am>( Am>(
Ec (mm) 0.35+0.1 1.20+0.1 0.55+0.1
Eo (mm) 0.9+0.1 0.75+0.1 —

Tableau 5.6. Valeur de la température corps noir d’exposition, indication de la variation de
masse et valeur de | ’épaisseur de matériau consommé (notée Ec) et de la couche oxydée
(notée Eo), des matériaux HfB,+Ta (2.7), Hf+TaB; (2.7) et ZrB,+Ta (2.7) apres 3 min, sous
air, soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™,

Matériaux HfB,+Ta (8.1) | Hf+TaB,(8.1) | HfB,+Ta (24.3)
Rapport 16.2 2 48.6
atomique B/Ta
Photographie
optique
T (°C) 2100 2850 2600
Am Am>0 Am<0 Am>0

Ec (mm) 0.44+0.05 2.540.1 0.45+0.1
Eo (mm) 0.3+0.1 0.15+0.1 —

Tableau 5.7. Valeur de la température corps noir d’exposition, indication de la variation de
masse et valeur de | ’épaisseur de matériau consommé (notée Ec) et de la couche oxydée
(notée Eo), des matériaux HfB,+Ta (8.1), Hf+TaB, (8.1) et HfB,+Ta (24.3) aprés 3 min, sous
air, soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™,
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II1. 2. 2. Analyse microstructurale du test d’oxydation de HfB,+Ta (2.7) & Tcn=2200°C

L’épaisseur de matériau consommé par oxydation est de 350+100 um. La variation de
masse est globalement positive apres le test d’oxydation. L’observation en section de la
surface oxydée du matériau est réalisée au centre de la pastille (ou la phase liquide en surface
est observée, tableau 5.6).

Les analyses de microsonde (figure 5.9) révelent une surface oxydée constituée d’une
succession de couches d’oxydes de microstructure et de composition différente :

e La couche n°1 a une épaisseur de 380+100 um. Les analyses de DRX indiquent la
présence en surface des phases oxydes : HfO, (43-1017), HfsTa,0;7 (44-998) etTa,0s (21-
1198). Cette couche est poreuse en extréme surface.

En extréme surface, la répartition des éléments Hf et Ta est homogeéne et le rapport atomique
Hf/Ta est celui initialement dans le matériau. Le pourcentage atomique moyen de I’oxygéne
est proche de 70%.

Plus en profondeur dans cette couche, cette répartition est homogéne. La couche s’enrichie
globalement en tantale (avec un rapport atomique moyen Hf/Ta=1.6x1). Il existe aussi des
phases sous forme d’aiguilles trés enrichies en tantale avec un rapport atomique moyen
Hf/Ta=1+1.

e La couche n°2 a une épaisseur de 50050 um. La couche est dense mais des pores
cylindriques sont présents a I’interface de la couche n°2 avec la couche n°3. La couche est
constituée d’oxydes mais le pourcentage atomique moyen de 1’oxygene diminue a 65%
environ. La répartition des éléments Hf et Ta n’est pas homogene sur toute la couche :

o Sur la partie supérieure de la couche, le rapport atomique moyen Hf/Ta est de 61,
cette zone est enrichie en hafnium.

o Sur la partie inférieure de la couche, le rapport atomique moyen Hf/Ta est proche
de celui initiale dans le matériau.

Ensuite, le matériau brut est retrouvé. Il faut noter que proche de I’interface oxyde/matériau,
le pourcentage atomique moyen de 1’oxygene est de I’ordre de 15%. La répartition des
éléments Hf, B et Ta est homogeéne. Le rapport atomique moyen Hf/Ta sur cette zone est celui
du matériau initial. Le pourcentage atomique moyen du bore est de 1’ordre de 66%, lorsque
celui de I’hafnium est d’environ 30%. La phase HfB, semble bien présente. Par ailleurs, le
bore est aussi lié au tantale indiquant la présence de borure de tantale.

160



=500 um HfAt ==500.um O At
(a) (b) (©)

Couche n°1

Couche n°2

==500.um B At
(d)

500. pm Bsez M

(e)

Figure 5.9. Cartographies de microsonde de la répartition, (a) : de [’hafnium, (b) : du
tantale, (c) : de [’oxygene, (d) : du bore et (e) : image MEB (en rétrodiffusé) de la couche
oxydée de [’échantillon HfB,+Ta (2.7) oxydé a Tcn=2200°C pendant 3 min sous air ambiant,

soumis a un flux solaire de 15.5 MW.m™.

Le profil quantitatif en concentration des éléments réalisé sur une section du matériau

(figure 5.10) témoigne de la présence de 1’élément bore en tres faible quantité dans la couche
oxydée. Le composé B,03 s’est volatilisé (Te,=2065°C, instabilité thermique et réactivité
chimique avec H,O pour former des hydroxydes volatils) a la surface du matériau.

Zone oxydée

HfB,+Ta (2.7)

T
e
=l
3
=
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<
E ~@—-Hafnium
)
= ~#—Tantale
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Figure 5.10. Profils de concentration atomique déterminés par microsonde des différents
éléments dans le matériau HfB,+Ta (2.7) oxydé a Tcn=2200°C pendant 3 min sous air
ambiant, soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™.
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I11. 2. 3. Effet de la teneur initiale de tantale dans le matériau HfB,+Ta

Lorsque la teneur de tantale diminue dans le matériau HfB,+Ta (8.1), I’épaisseur de
matériau consommée est de 400£50 um (cette épaisseur est similaire a celle du matériau
HfB,+Ta (2.7)). La variation globale de masse reste positive. En surface de 1’échantillon
oxyde, les analyses de DRX révelent la présence des mémes phases que celles sur HfB,+Ta
(2.7) oxydé. L’analyse de microsonde en section est réalisée au centre de la pastille. La
description en deux couches n’est plus valide. Une seule couche est visible. La couche n°1 a
une épaisseur de 400+50 um, elle est poreuse et non adhérente. Elle est constituée
principalement de HfO,. Cependant, des zones enrichies en tantale subsistent dans cette
couche.

Le matériau HfB,+Ta (24,3) a été testé a Tcn=2600°C. L’épaisseur de matériau

consommeée est de 500+50 um (valeur similaire pour les précédents matériaux). La variation
globale de masse est positive. La quantité de tantale est trop faible pour que les phases
contenant 1’élément Ta soient vraiment identifiables sur le diffractogramme de rayons X.
Par ailleurs, si I’émissivité de ce matériau est considérée égale a 0.73 [Jayaseelan 2010], la
température réelle de test en surface de I’échantillon est donc proche de 2835°C: la
température de fusion de HfO, étant de 2800°C, il y a fusion de la couche d’oxyde pendant le
test d’oxydation au cceur de la pastille.

I11. 2. 4. Mécanismes d’oxydation des matériaux HfB,+Ta a Tcn=2200°C

La variation de masse (notée Am) globale des matériaux HfB,+Ta (2.7 ; 8.1 ; 24.3) est
positive.
Cependant, la température corps noir de surface durant le test d’oxydation est de 2200°C. Si
I’émissivité est de 0.73 pour ces matériaux a base de borures (cf. Chapitre 3. Partiel. II. 1), la
température réelle serait de 2400°C. La température d’ébullition de B,03 étant de 2050°C, la
volatilisation du composé B,Os; peut étre considérée comme totale, en accord avec les
analyses chimiques.

Pour le matériau HfB,+Ta (2.7), la réaction globale d’oxydation (eq.5.5) peut étre écrite avec
X : le taux de Ta,Os se volatilisant par rapport a la quantité totale formée. Le bilan massique
de cette réaction est positif si seulement si moins de 30% du composé Ta,Os formé se
volatilise.

27HfB,+Ta+8 Oz(g) — 2.7 HfO, +2.7 8203(9) + 1% (1-X) T8.205(|) + X Ta205(g)
(eg.5.5)

Dans le cas du matériau HfB,+Ta (8.1), la quantité d’oxyde de tantale formée est plus faible.
En suivant le méme raisonnement précédemment décrit, il doit rester au moins 45% de la
quantité totale de Ta,Os formée.

Compte tenu d’une répartition uniforme du tantale dans la couche d’oxyde, I’évaporation de
Ta,Os doit se produire principalement a la surface de la couche d’oxyde. Cette volatilisation
doit rester faible puisqu’elle ne provoque pas d’appauvrissement notable en Ta,Os en surface.
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Comme décrit précédemment pour les matériaux a base de tantale, a la surface du

matériau HfB,+Ta (2.7) (couche n°1, figure 5.9), le compose Ta,Os () est présent en grande
quantité. De plus, il est bloqué par capillarité dans la structure colonnaire de HfO; et peut se
lier a HfO,, augmentant sa stabilité thermochimique a haute température. L’extréme surface
de la couche oxydée est poreuse due principalement a I’évaporation de B,O3 et dans une
moindre mesure a celle de Ta,Os.
Dans la couche n°2 (figure 5.9), HfO, générée par I’oxydation de HfB, est la phase
majoritaire. Ta,Osqy diffuse le long de la structure colonnaire de HfO, vers la surface. Il
permet de combler les pores de HfO, et de limiter la diffusion de 1’oxygéne vers le matériau
brut. A Dinterface oxyde/matériau, des porosités cylindriques sont présentes et sont
certainement dues a I’ébullition et a la volatilisation compléte du B,Osgy générée par
I’oxydation de HfB,. Il est a noter qu’une accumulation importante de B,Osg a cette
interface, peut entrainer la rupture de la couche d’oxydes supérieure par une création continue
de porosité a cette interface (contenant des gaz sous pression).

Par ailleurs, les composés B,03; et Ta,Os possédent des composes définis a plus basse

température, jusqu’a 1600°C. A plus haute température, ces 2 composés pourraient conserver
une affinité chimique importante, leur apportant une stabilité thermochimique plus importante
que celle de ces éléments pris séparément.
Au final, a tres haute température, Ta,Os() reste stable en surface du mateériau HfB,+Ta
permettant de jouer le role de barriére a la diffusion de 1’oxygene a travers la couche d’oxyde.
Cependant, la formation de borate de tantale peut abaisser la température de fusion des
composés de tantale et accroitre la quantité de phase liquide dans le systéeme. Cette
stabilisation de B,Oj3 par affinité chimique apparait tres peu efficace.

Lorsque le taux de tantale dans le matériau HfB,+Ta (8.1) diminue, la quantité de
Ta,0s formée diminue proportionnellement. La couche d’oxyde générée par oxydation de
HfB,+Ta (8.1) est donc plus riche en HfO, et donc plus réfractaire que celle de HfB,+Ta
2.7).
Par ailleurs, la quantité de B,O3) formée a I’interface oxyde/matériau augmente provoquant
une augmentation de la porosité a cette interface. Il existe un risque plus important de
décohésion de la couche d’oxyde du matériau.

Concernant un rapport tres élevé Hf/Ta, pour le matériau HfB,+Ta (24.3), il est
difficile de conclure sur le réle du tantale. Cependant, la température réelle de surface de test
proche de 2835°C (cf. Ill. 2. 3), peut étre une température limite d’utilisation de ce systéme
puisqu’il y a fusion de la couche d’oxyde durant le test d’oxydation.

Le mécanisme d’oxydation du systéeme HfB,+Ta peut également étre décrit comme

celui de ZrB,-20%vol SiC. Cette description est similaire a celle effectuée pour le systéeme
Hf+Ta (cf. I1l. 1. 4).
Ici, une partie du B,O3 généré par oxydation de HfB,, peut réagir avec le composé Ta,Os pour
former des borates de tantale, jusqu’a 1600°C. De cette fagon, I’oxyde de tantale pourrait
accroitre la stabilité¢ thermochimique de B,0; a haute température. L’oxyde de bore
procurerait au composé Ta,Os(y une capacité d’oxyde nappant en surface. Ce processus de
stabilisation ne semble plus efficace pour des températures tres élevées (supérieures ou égales
a 2200°C). Par contre, dans ce domaine de températures, une phase liquide est toujours
présente, Ta,Os(, pour napper la surface des matériaux. Comparativement dans le systeme
ZrB,-SiC, lasilice est trop instable thermochimiquement pour remplir ce role.
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II1. 2. 5. Analyse microstructurale du test d’oxydation de Hf+TaB, (2.7) & Tcn=2100°C

L’épaisseur de matériau consommé par oxydation est de 1.2+0,1 mm (cette épaisseur
est égale a deux fois celle du matériau HfB,+Ta (2.7)). La variation de masse est globalement
positive apres le test. L’observation en section de la surface oxydée du matériau est réalisée
au centre de la pastille, en dehors des excroissances.

Les analyses de microsonde (figure 5.11) révélent une surface oxydée constituée d’une
succession de couches d’oxydes de composition différente :

e La couche n°l a une épaisseur de 70050 um. La couche présente des pores
cylindriques de grande taille. La partie inférieure de cette couche est tres poreuse. Les
analyses de DRX effectuées en surface de cette couche montrent la présence des phases
oxydes : HfsTa,0;7 (44-998), HfO, (43-1017 et 70-2831) et Ta,Os (21-1198). La répartition
des ¢léments Hf et Ta n’est pas homogene. Le pourcentage atomique moyen de I’oxygene est
proche de 70 %. Il existe des zones dans la partie supérieure de la couche enrichies en tantale
dans lesquelles le rapport atomique Hf/Ta=1+1. En dehors de ces zones, le rapport atomique
initial Hf/Ta est conservé.

e Lacouche n°2 a une épaisseur de 7525 um. Des pores sont présents de part et d’autre
des délimitations de cette couche. Cette couche est une zone d’interdiffusion de 1’oxygéne.
L’extréme surface de cette couche est trés enrichie en tantale (rapport atomique
Hf/Ta=1,2+1). Ensuite, la couche est globalement homogene en répartition des éléments Hf,
Ta et B. Le rapport atomique initial Hf/Ta égal a 2.7 est conservé. Le pourcentage atomique
moyen du bore est de 45%.

Ensuite, le matériau brut est retrouvé. Il présente quelques porosités, notamment a I’interface
avec la couche n°2. La répartition des éléments Hf, B et Ta est homogene et uniforme. Le
rapport atomique initial Hf/Ta est conservé. Le pourcentage atomique moyen du bore est de
65% attestant la présence des borures d’hafnium et de tantale (due au frittage réactif). Le
matériau sain est retrouvé.
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Figure 5.11. Cartographies de microsonde de la répartition, (a) . de [ ’hafnium, (b) : du
tantale, (c) - de ['oxygene, (d) : du bore et (e) : image MEB (en rétrodiffusé) de la couche
oxydée de I’échantillon Hf+TaB, (2.7) oxydé a Tcn=2200°C pendant 3 min sous air ambiant,
soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™,

I11. 2. 6. Effet de la teneur initiale de tantale dans le matériau Hf+TaB,

Le matériau Hf+TaB, (8.1) présentant une diminution de la teneur initiale en tantale,
est testé a Tcn=2850°C. L’épaisseur consommée est de 2,6 mm. La variation globale de
masse est négative. Le matériau est entré en fusion au centre de la pastille, en accord avec les
températures de fusion des différents constituants. Ainsi, aucune conclusion ne peut étre
donnée sur I’influence du rapport atomique Hf/Ta. Il est clair que la température limite
d’utilisation de ce matériau devra rester strictement inférieure a Tcn=2850°C (température
réelle supérieure a 3000°C).

II1. 2. 7. Mécanismes d’oxydation des matériaux Hf+TaB, & Tcn=2100°C

L’introduction de I’hafnium en quantité majoritaire sous forme métallique implique
une baisse de la réfractarité du systéme. L’€épaisseur de matériau consommé est donc plus
élevee.

La variation globale de masse du matériau est positive. En suivant les mémes raisonnements
précédents (cf. 1. 2. 3) il faut que 50% de la quantité totale de Ta;Os () formée reste a 1’état
condense, (proportion en accord avec celles précédemment estimées).
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Le mécanisme d’oxydation est similaire a celui de HfB,+Ta (2.7) (cf.lll. 2. 3). Cependant,
compte tenu de la quantité faible de bore introduit dans le systéeme, tout le composé B,03
s’évapore complétement avant de réagir avec Ta,Os. L’oxyde de bore peut aussi, méme en
faible quantité, baisser de facon importante la température de fusion de Ta,Os (T=1890°C) en
effet, il existe un mélange intime de ces deux oxydes lors de 1’oxydation des borures de
tantale (dont la présence est liée a 1’¢laboration par frittage flash développée dans le chapitre
4. Partie 1. V. 2).

Ainsi, I’écoulement de la phase liquide est important. Par ailleurs, sa tres grande quantité
en surface est due également a un manque de réfractarité du systeme.

I11. 2. 8. Bilan des tests d’oxydation des matériaux HfB,+Ta et Hf+TaB,

L’ajout du tantale et de bore au systéme ((Zr/Hf)/B/Ta) permet d’apporter une phase
liquide dans le systeme oxydé. Cette phase liquide peut combler les porosités du squelette
réfractaire poreux de (Hf/Zr)O,. Ainsi, a haute température, les matériaux appartenant au
(Zr/Hf/B/Ta) générent une couche d’oxydes s’inscrivant dans le scénario n°2 identifié au
chapitre 2. I. 2. Cependant, selon la teneur de bore initialement introduite dans le matériau,
I’efficacité de la phase d’oxyde liquide en tant que barriere de diffusion a ’oxygene peut
évoluer.

L’étude de ces deux matériaux HfB,+Ta et Hf+TaB, permet d’évaluer la quantité de bore a
introduire dans le systeme (Hf/B/Ta) pour former une couche protectrice a 1’oxydation (avec
le rapport Hf/Ta maintenu constant). Par ailleurs, I’intérét de lier le bore au tantale ou a
I’hafnium est considére

Lorsque le rapport atomique B/Ta est élevé, dans le cas de HfB,+Ta, le bore est lié a
I’hafnium majoritairement (HfB; trés stable lors de 1’élaboration par frittage réactif). Il permet
d’accroitre la réfractarité du systeme. De plus, a la température de test, la quantité de phase
d’oxydes liquides (principalement Ta,Os puisque B,Os; s’évapore) est limitée. La phase
liquide générée par oxydation de ce systeme a une capacité de nappage importante de la
surface. La diffusion de 1’0xygene a travers la couche d’oxyde est donc limitée. Elle joue le
role de barriére environnementale.

Lorsque le rapport atomique B/Ta est faible, dans le cas de Hf+TaB,, la quantité de bore lié
a I’hafnium (due a 1I’élaboration par frittage) est réduite : trés peu de phase réfractaire HfB,
formée. Ainsi la phase majoritaire reste 1’hafnium sous forme métallique provoquant un
abaissement de la réfractarité du systéme.
La quantité de phase liquide formée & haute température, lors du test d’oxydation, est en
quantité tres importante. Elle est liée a la formation d’oxyde liquide de tantale et a la faible
réfractarité du systeme. Une faible réaction avec B,O3 peut augmenter la fluidité de la phase
liquide (température de ’apparition du liquide d’abaisser d’au moins 300°C). Ce phénomene
est certainement a 1’origine du manque de nappage de la surface et de 1’écoulement le long du
matériau de cette phase liquide. Cette couche d’oxyde ne constitue pas une barriére de
diffusion a I’oxygene.

A T’opposé, dans le cas de I’absence de tantale (le matériau de référence HfB,),
1I’oxydation ne génere qu’une couche d’oxyde HfO, non protectrice (cas du I).
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111. 3. BILAN DU SYSTEME ((Hf/Zr)/Ta/B/C)

Par I’apport du tantale, le matériau Hf+Ta (8.1) a une capacité d’autocicatrisation pour
une température d’utilisation au plus de 2200°C. La couche d’oxyde généré par ce matériau
est relativement dense et adhérente au matériau. L’ensemble des résultats montre que Ta,Os
liquide est tres stable thermiquement : moins de 50%, voire 70%, du Ta,Os formé reste a
I’état condensé a Tcn= 2250°C. La formation en surface de phase liquide est limitée
favorisant ’accroissement de la réfractarité de la couche d’oxyde. L apport de carbone a ce
matériau, li¢ a I’hafnium, permet d’accroitre la réfractarité du systéme et donc sa température
corps noir d’utilisation a 2350°C.

Cependant, a ultra haute température, I’utilisation de HfC+Ta (8.1) est certainement
limitée en temps. Une décohésion de la couche d’oxyde peut survenir a cause des
dégagements CO/CO; a I’interface oxyde/revétement ; elle n’est pas intervenue apreés 3 min a
Tcn=2350°C sous air.

L’ajout de bore 1ié a I’hafnium dans le systeme (Hf/Ta/B) avec un rapport atomique B/Ta
éleve (supérieur ou égal a 5,4) permet d’augmenter aussi la réfractarité du systéme et donc sa
température d’utilisation. La phase d’oxyde liquide a une capacité de nappage de la surface et
s’apparente a une barriére environnementale a haute température. Cependant, cet ajout de
bore au systeme améne la formation de B,Osq a l’interface oxyde/matériau. Un temps
d’utilisation prolongé de ce systeme provoquerait la formation de porosités a cette interface
conduisant au décollement de la couche d’oxyde.

L’oxyde de bore B,O3; peut étre considéré globalement comme un oxyde toujours
gazeux dans ce domaine de tres haute température et ne participant pas directement a la
constitution de la couche d’oxyde protectrice. Il faut noter que sa présence dans le systéme
(Hf/Ta/B) provoque certainement une fluidification de 1’oxyde liquide Ta,Os. Ainsi, pour
augmenter la réfractarité initiale du systéme, il apparait préférable de travailler avec des
matériaux appartenant au systeme (Hf/Ta/C).

Le test de d’oxydation du matériau ZrB,+Ta (2.7) ne permet pas de conclure sur le
mécanisme d’oxydation a une température supérieure ou égale a 2000°C. Cependant, il
semble que le matériau HfB,+Ta génére une couche d’oxyde plus réfractaire et donc plus
adaptée comme couche protectrice a 1’oxydation a ultra haute température. En effet, les
tantalates de zirconium sont moins réfractaires que ceux d’hafnium.
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Figure 5.12. Epaisseur de matériau consommé en fonction de la teneur initiale en tantale
dans les matériaux du systeme (Hf/B/Ta/C) oxydés a 2250+100°C, pendant 3 min sous air
ambiant, soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™,
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V. MATERIAUX A BASE DE TERRES RARES ((Hf/Zr)/B/N/C/Ln)

Les terres rares (Ln) envisagees dans le systéeme ((Hf/Zr)/B/N/C/Ln) sont le
gadolinium, le dysprosium et I’ytterbium. Le gadolinium et le dysprosium sont introduits sous
forme de borure : GdBg et DyBa,, et 1’ytterbium sous forme de nitrure : YbN. Les matériaux a
base de borures de terres rares illustrent le scenario d’oxydation n°3 (cf. Chapitre 2. I. 2), avec
la présence d’une phase liquide constituée de B,O3. Le mélange entre le nitrure d’ytterbium et
un borure illustre également le scénario n°3, en revanche celui entre le nitrure d’ytterbium et
un carbure illustre le scénario n°6 (cf. Chapitre 2. 1. 2), avec I’absence de phase liquide.

IV. 1. INTRODUCTION DE BORURE DE TERRE RARE DANS LE SYSTEME
((Hf/Zr)/Ln/BIN/C)

IV. 1. 1. Introduction du borure de gadolinium dans le systeme ((Hf/Zr)/Gd/B/C)

Les matériaux Hf+GdBg (2.7), HfC+GdBg (2.7) et ZrC+GdBs (2.7) dans le systeme
((Hf/Zr)/Gd/B/C) illustrent le scénario d’oxydation n°3 (cf. Chapitre 2. I. 2). Dans celui-ci, la
phase liquide B,0O3 est conservée, et I’oxyde de gadolinium est solide a une température
supérieure a 2000°C. Il possede aussi des composés définis a basse température avec B,Os.

IV. 1. 1. 1. Morphologie de surface des matériaux dans le systeme ((Hf/Zr)/Gd/B/C)

Au vue de la morphologie de surface des échantillons dans le systéeme
((Hf/Zr)/Gd/B/C), la couche d’oxyde générée par oxydation est poreuse. Cette couche
d’oxyde n’est plus adhérente au matériau ZrC+GdBs (2.7). Une phase liquide est présente en
surface des €chantillons oxydés, elle n’est pas uniformément répartie sur la zone insolée. Elle
apparait relativement dense sur les échantillons Hf+GdBg (2.7) et HFC+GdBg (2.7) mais elle a
une faible capacité de nappage de la surface. La valeur de 1’épaisseur consommeée par
oxydation des matériaux Hf+GdBg (2.7), HFC+GdBg (2.7) et ZrC+GdBg (2.7) dans le tableau
5.8, indique que I’épaisseur de matériau consommeé par oxydation est d’autant plus réduite
que le matériau est réfractaire. Pour expliquer les phénomenes observés, 1’analyse des
sections oxydées des matériaux Hf+GdBg (2.7), HFC+GdBg (2.7) sera détaillée par la suite.
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Matériaux Hf+GdB;s (2.7) | HfC+GdB; (2.7) | ZrC+GdBg (2.7)
Photographie PN S e,
optique ‘
T (°C) 2150 2150 2050
Am Am>0 Am<0 Am<0
Ec (mm) 0.8+0.1 0.65%0.05 0.7+£0.1
Eo (mm) 1.5+0.2 0.85+0.1 0.5+0.1

Tableau 5.8. Valeur de la température corps noir d’exposition, indication de la variation de
masse et valeur de [’épaisseur de matériau consommé (notée Ec) et de la couche oxydée
(notée E0), des matériaux Hf+GdBg (2.7), HFC+GdBg (2.7) et ZrC+GdBg (2.7) aprés 3 min,
sous air, soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™,

1V. 1. 1. 2. Analyse microstructurale du test d’oxydation de Hf+GdBs (2.7) @ Tcn=2150°C

L’épaisseur de matériau consommeée par oxydation est de 0.8+0.1 mm. La variation de
masse globale est positive apres le test d’oxydation.

La couche d’oxydes du matériau Hf+GdBg (2.7) apres le test d’oxydation, s’est
rompue lors de la coupe transverse de 1’échantillon malgré un enrobage partiel au préalable.
La section de la couche d’oxyde rompue de ce matériau est montrée sur la figure 5.13. De
gros pores sont présents a la base et au centre de cette couche et sont probablement a I’origine
de la décoheésion aisée de cette couche d’oxydes a ’interface oxyde/matériau.

%1 <—— Surface externe de
la couche oxydée

Figure 5.13. Image MEB (en rétrodiffusé) de la section de la couche oxydée de I’échantillon
Hf+GdBg (2.7) testé & Tcn=2150°C pendant 3 min sous air ambiant, soumis a un flux solaire
de 15.5 MW.m™,

Sur la surface oxydée de I’échantillon Hf+GdBg (2.7), il existe une phase liquide
solidifiée au cours du refroidissement du test. La morphologie de cette phase est observée sur
la figure 5.14. Le matériau est polycristallin et de nombreuses microfissures sont présentes,
certainement formées lors du refroidissement. L’analyse EDX réalisée sur cette zone montre
la présence d’oxyde de gadolinium (en gris foncé sur la figure 5.14) et la présence de HfO,
(en gris clair sur la figure 5.14) : la surface est constituée de grains de HfO, ou I’oxyde de
gadolinium est soit présent aux joints de grains, soit dans les grains de HfO,. Les analyses de
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diffraction des rayons X réalisées sur I’extréme surface de 1’échantillon indiquent la présence
des phases suivantes: Gd,Oz (1-6802) et HfO, (89-6226, 70-2831, 43-1017). La phase
GdyB4Og (11-9443) n’est pas clairement identifiée.

Figure 5.14. Image MEB (en rétrodiffusé) de [’extréme surface oxydée de I’échantillon
Hf+GdBg (2.7) testé & Tcn=2150°C pendant 3 min sous air ambiant, soumis a un flux solaire
de 15.5 MW.m™,

L’analyse par microsonde de la section de la surface oxydée du matériau est réalisée
une zone proche du centre de la pastille (figure 5.15). L’extréme surface du matériau n’est pas
présente sur cette figure. Cependant, une partie de la couche n°l sur la figure 5.15 doit
appartenir a la couche de surface détachée qui est montrée sur la figure 5.13. Les analyses de
microsonde révelent une succession de couches d’oxydes de morphologie et de composition
différentes :

e La couche n°1 a une épaisseur de 2+0.5 mm au maximum. La couche est fissurée et
des pores cylindriques sont présents. Elle est constituée d’oxydes (le pourcentage atomique
moyen de I’oxygene est de 60%). La répartition des éléments Hf et Gd est uniforme sur cette
couche :

o Sur la partie plus dense de la couche (c6té droit sur la figure 5.15.b), le rapport
atomique moyen de Hf/Gd est de 3+1 et proche de celui initialement dans le
matériau.

o Sur la partie plus poreuse de la couche (c6té gauche de la figure 5.15.b), le rapport
atomique de Hf/Gd est de 1+1. Cette partie est globalement enrichie en gadolinium.

e La couche n°2 a une épaisseur de 100+50 um. La couche est fissurée et poreuse. Elle
est une zone d’interdiffusion de I’oxygeéne et du bore. La répartition des éléments Hf et Gd
n’est pas uniforme sur I’ensemble de la couche.

e Lacouche n°3 a une épaisseur de 200+50 um. La couche est poreuse et fissurée.
Sur la partie supérieure de cette couche, il est observe un appauvrissement en gadolinium avec
un rapport atomique moyen Hf/Gd=9+1.
Ensuite, la répartition des éléments Hf, B et Gd est homogéne sur cette couche. Un
agrandissement de cette zone permet de déterminer la présence de certaines phases (figure
5.15).
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o Sur les zones riches en gadolinium (figure 5.16. a et b), les pourcentages atomiques
moyens du gadolinium et de 1I’oxygene sont respectivement 18.5+1% et 73+3%. Le
gadolinium est donc sous forme d’oxyde. Autour de ces phases d’oxydes de
gadolinium, les pourcentages atomiques moyens du bore, du gadolinium et de
I’oxygene sont respectivement de 30+3%, 15+3% et de 48+5% (figure 5.16. a, b et
d). Des borates de gadolinium tels que GdBO3 et Gd,B4Og sont supposés présents
autour des phases d’oxydes de gadolinium.

o Sur les zones riches en hafnium (figure 5.16. c et d), les pourcentages atomiques

moyen de I’hafnium et du bore sont respectivement 33+3% et 63+3%. La phase
HfB; est présente dans cette couche.

e
3703
3240

! 2778
2315

1852

500, ym O At 500, ym Gd At 500,um HfAt .00

(a) (b) ()

Couche n°1

Couche n°2

Couche n°3

500,um BSEZ

) | © )

500, um C At |Hox

Figure 5.15. Cartographies de microsonde de la répartition, (a) : de ['oxygene, (b) : du
gadolinium, (c) : de [’hafnium, (d) : du bore, (e) : du carbone et (f) : image MEB (en
retrodiffusé) de la couche oxydée de I’échantillon Hf+GdBg (2.7) oxydé & Tcn=2150°C
pendant 3 min sous air ambiant, soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™,
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Figure 5.16. Agrandissement de cartographies de microsonde de la répartition, (a) : de
["oxygene, (b) : du gadolinium, (c) : de [’hafnium, (d) : du bore, de la couche n°3 (figure
5.14) de I’échantillon Hf+GdBsg (2.7) oxydé a Tcn=2150°C pendant 3 min sous air ambiant,
soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™.

V. 1. 1. 3. Mécanisme d’oxydation des matériaux Hf+GdBs (2.7) a Tcn=2150°C

La température corps noir de test est de 2150°C. Si une émissivité de 0.65 est
considérée pour le matériau HfB,-20%vol SiC [Johnson 2004], la température réelle serait de
2425°C. La température de fusion de Gd,Oj3 étant de 2350°C, celui-ci serait donc liquide lors
de ce test. La présence de la quantité importante de phase liquide en surface de 1’échantillon
Hf+GdBg (2.7) confirme que I’oxyde de gadolinium Gd,O3 est sous forme liquide lors de ce
test.

En considérant que la plus grande partie du B,O3 formé se volatilise, la réaction globale
(eq.5.6) d’oxydation de Hf+GdBg (2.7) est écrite avec x : le taux de Gd,O3 se volatilisant par
rapport a la quantité totale formée. Par ailleurs, la quantité de borate de gadolinium résiduelle
est certainement négligeable, (ainsi que la quantité de B,O3 restant a 1’état condensé).

2.7 Hf + GdBg + 7.95 O — 2.7 HfO3 + 3 BoO3(g) + %2 (1-x) Gd203(|) + 1% X GdzOg(g)
(e9.5.6)

Pour que le bilan massique de cette réaction soit positif (en accord avec la variation globale de
masse positive mesurée expérimentalement), il faut qu’au plus 25% de la quantité totale de
Gd,03 formée lors de 1’oxydation du gadolinium, s’évapore a la surface du matériau
Hf+GdBg (2.7) oxydé. Méme si GdBg s’oxyde préférentiellement, il ne peut contribuer que
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négativement a la variation de masse (avec la volatilisation de B,03) et ne conduit
aucunement a surestimer cette valeur de 25%.

Les composés B,03 et Gd,O3 possedent des composés définis a plus basse température,
jusqu’a 1590°C. Compte tenu de la quantité importante de bore introduit dans le systeme, une
partie du B,O3 généré par oxydation de HfB; et des borures de gadolinium, peut réagir avec le
composé Gd,O3 pour former des borates de gadolinium solides jusqu’a 1590°C. Cet ajout de
B,O3 contribue : (i) a abaisser la température de fusion du Gd,Os, d’apres les équilibres
eutectiques présents dans le diagramme de phases (Gd,03-B,03) et (ii) & appauvrir la couche
d’oxyde en gadolinium due a une évaporation accrue de borate de gadolinium a trés haute
température. Ce phénomene contribue & augmenter la volatilisation de Gd,O; dans ce
domaine de température.

En accord avec un enrichissement de la surface de la couche d’oxydes et un
appauvrissement de sa base en gadolinium, le mécanisme d’oxydation du matériau Hf+GdBg
(2.7) peut étre décrit comme ci-dessous.

Dans le matériau, les borures de gadolinium s’oxydent préférentiellement. La couche n°3
(figure 5.15) est alors constituée des composés d’Hf, d’HfB; (liée a 1’élaboration par frittage
flash cf. chapitre IV. Partie 1. VI. 2. 1) et d’oxydes de gadolinium. L’oxyde de bore est formé
par I’oxydation des sous borures de gadolinium. Sous forme gazeuse, il remonte vers la
surface en provoquant la porosité dans la couche n°3, du fait des phénoménes de surpression.
Simultanément, sous la couche d’oxydes, cette zone est appauvrie en gadolinium due a une
probable instabilité thermochimique de certains oxydes de gadolinium sous la faible pression
partielle d’oxygene.

A Dinterface oxyde/matériau (couche n°2 sur la figure 5.15), ’hatnium et le borure
d’hafnium s’oxydent générant le squelette réfractaire HfO,. Les oxydes gazeux de gadolinium
diffusent le long de la structure colonnaire de HfO,. En se rapprochant de la surface du
matériau oxydé (couche n°l sur la figure 5.15), I’oxyde de gadolinium Gd,O3 se condense
lorsque la pression partielle d’oxygeéne augmente et respectivement, sa pression de vapeur
saturante diminue [Adachi 1998, Chandrasekharaiah 1989].

Dans ce domaine de température, le composé Gd,O; est sous forme liquide et se
recondense donnant une quantité de phase liquide importante en surface du matériau oxydé.
Une grande partie de cet oxyde est bloquée par capillarité dans la structure colonnaire de
HfO, (son évaporation reste faible). De plus, lors du refroidissement, des cristaux de HfO,
recristallisent dans une matrice riche en Gd,Os. Cependant, 1’aspect de surface de la couche
d’oxydes peut étre lié a un équilibre eutectique (80%mol de Gd,O3; dans le diagramme de
phases HfO,-Gd,O3 [Andrievskaya 2008]) a 2300°C. Une partie de HfO, peut alors passer en
phase liquide, augmentant d’autant plus la quantité de liquide en surface du matériau oxydé.

L’importante porosité proche de l’interface matériau/oxyde liée a la volatilisation des
oxydes de gadolinium et de bore contribue a augmenter le risque de décohésion de la couche
d’oxyde du matériau lors du test d’oxydation.

Le mécanisme d’oxydation du systeme Hf+GdBg (2.7) est trés similaire a celui de
ZrB,-20%vol SiC.

Il existe un gradient de concentration en gadolinium croissant jusque 1’extréme surface
oxydée du matériau, due a une instabilité thermochimique des oxydes de gadolinium. La zone
proche de I’interface matériau/oxyde est appauvrie en gadolinium. En se rapprochant de la
surface, 1’augmentation de la pression partielle d’oxygéne conduit & un enrichissement
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progressif de la couche d’oxydes, en gadolinium sous la forme de Gd,O3. A la surface, cet
enrichissement est maximum avec 1’apparition d’une phase liquide majoritairement constituée
de Gd,0s. Une analogie est ainsi faite avec le gradient en concentration du silicium a travers
I’interface matériau/oxyde et la couche d’oxyde générée par le matériau ZrB,-20%vol SiC. Ce
gradient serait donc lié a I’instabilité thermochimique de Gd,O3 a ultra haute température sous
une faible pression partielle d’oxygéne (comme celle de la silice, cf. 11. 3. 1).

IV. 1. 1. 4. Analyse microstructurale du test d’oxydation de HfC+GdBs (2.7) a Tcn=2150°C

L’épaisseur de matériau consomme par oxydation est de 0,65+0,05 mm. La variation
de masse est globalement négative apres le test d’oxydation.
L’observation de la section de la surface oxydée du materiau est realisée au centre de la
pastille, sur la phase liquide solidifiée (figure 5.17).
La section oxydée du matériau révéle une succession de couches d’oxydes de morphologie et
de composition différente (figure 5.18) :

e La couche n°1 a une épaisseur de 350 um au maximum. La couche est fissurée mais
apparait relativement dense. Elle présente a I’interface avec la couche n°2 de grosses porosités
cylindriques. L’analyse de DRX en extréme surface indique la présence des phases d’oxydes :
Gd,03 (86-2477), HfO, (70-2831 et 89-6226), GABO; (74-1932).

Sur I’ensemble de la couche, la répartition des éléments Hf, Gd, et O est homogene. Le
pourcentage atomique moyen de 1’oxygéne est de 66%. Le rapport atomique moyen
Hf/Gd=1+£0.5, cette couche est enrichie en gadolinium.

e La couche n°2 a une épaisseur de 350£25 pum. Elle présente des porosités sous forme
colonnaire et elle est aussi fissurée dans le sens vertical.
La couche est constituée d’oxyde (pas de changement du pourcentage atomique moyen
d’oxygeéne). La répartition des éléments Gd et Hf n’est pas homogéne sur I’ensemble de la
couche a cause notamment d’un gradient de concentration en gadolinium élevé :
o Sur la partie supérieure de la couche, le rapport atomique moyen Hf/Gd est de
1.5£1. Cette zone est enrichie en Gd.

o Sur la partie inférieure, le rapport atomique moyen Hf/Gd est de 4+0.5. Cette zone
est appauvrie en Gd.

e Lacouche n°3 a une épaisseur de 425+50 um au maximum. La couche est poreuse. De

plus, de nombreuses porosités apparaissent a I’interface de la couche n°2 et de la couche n°3.
C’est une zone d’interdiffusion de 1’oxygéne.
La répartition des éléments B, Hf et Gd est inhomogene. Le rapport atomique moyen Hf/Gd
est de 5x1, la couche est globalement appauvrie en gadolinium. Par ailleurs, il existe des
zones ou les pourcentages atomiques moyens du bore et de I’hafnium sont respectivement de
66% et de 30%, la phase HfB, semble bien présente.

e La couche n°4 a une épaisseur variant de 27525 a 425+50 pum. La couche apparait
poreuse. C’est aussi une zone d’interdiffusion de I’oxygene.
La répartition des éléments B, Hf, C et Gd est inhomogéne. Le rapport atomique moyen
Hf/Gd est proche de celui initial dans le matériau sain. Par ailleurs, il existe des zones ou les
pourcentages atomiques moyens du bore et de I’hafhium sont respectivement de 66% et de
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30%. Des zones sont aussi présentes ou les pourcentages atomiques moyens du carbone et de
I’hafnium sont proche de 50%. La répartition des éléments sur les images de microsonde
montre le déplacement du bore sur I’hatnium et celui de I’oxygene sur le Gd.

Ensuite, la composition initiale du matériau HFC+GdBg (2.7) est retrouvée.

Couche n°1

Couche n°2

Couche n°3
: <—,-— Couche n°4

'\4 oy i

Figure 5.17. Image MEB (en rétrodiffusé) de la section de [’échantillon HfC+GdBg (2.7) testé
a Tcn=2150°C pendant 3 min sous air ambiant, soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™.

Couche n°1

Couche n°2

Couche n°3

Couche n°4

Figure 5.18. Cartographies de microsonde de la répartition, déterminés par microsonde, (a) :
du gadolinium, (b) : de [’oxygene, () : du bore, (d) : du carbone et (e) : de [ ’hafnium de la
couche oxydée de |’échantillon HfC+GdBg (2.7) oxydé a Tcn=2150°C fendant 3 min sous air

ambiant, soumis a un flux solaire de 15.5 MW.m™.
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IV, 1. 1. 5. Mécanisme d’oxydation des matériaux HfC+GdBg (2.7) & Tcn=2150°C

L’oxyde de gadolinium Gd,O3 est sous forme liquide lors de ce test de HfC+GdBg
(2.7) (cf. IV. 1. 3). La variation de masse (notée Am) globale du matériau HfC+GdBg (2.7) est
négative.
En considérant que le composé B,03 passe totalement a 1’état gazeux dés sa formation, la
réaction globale (eq.5.7) peut étre écrite pour 1I’oxydation de HfC+GdBg (2.7). Par ailleurs, la
quantité de borate de gadolinium résiduelle est certainement négligeable.

2.7 HfC + GdBs + 9.3 Oy — 2.7 HfO, + 2.7 CO + 3 B,Og(g) + ¥ (1-X) Gd,Osq) + % X
Gd20s(g)
(€9.5.7)

En accord avec la variation de masse expérimentalement négative lors de 1’oxydation de ce
matériau, le bilan massique de la réaction (eq.5.7) est négatif si la quantité de Gd,O3 volatilisé
est supérieure a 7% de la quantité totale formée.

Si le départ des gaz CO et CO; due a I’utilisation de carbures dans le matériau, ne facilite
pas la volatilisation de Gd,O3 par un effet de brassage de 1’oxyde liquide, le taux de Gd,O3
passant en phase gazeuse serait environ entre 7 et 25% (cf. V. 1. 1. 3, la réaction (eq.5.6) du
matériau Hf+GdBg (2.7)).

Le mécanisme d’oxydation de HfC+GdBg (2.7) est tres similaire a celui de Hf+GdBg (2.7)
(cf. IV. 1. 3). Cependant, I’utilisation de HfC au lieu de Hf permet d’accroitre la réfractarité
du systéme. Ainsi, en surface de 1’échantillon HfC+GdBs (2.7), la phase liquide est trés
réduite et 1’épaisseur de matériau consommeé est plus faible.

Par ailleurs, la forte porosité présente dans les couches n°1, n°2 et n°3 est liée a la
formation des gaz CO et CO,. Ces gaz s’ajoutent a 1’évaporation de B,03, a I’instabilité
thermochimique de Gd,O3 sous faible pression particlle d’oxygeéne et a 1’évaporation de
borate de gadolinium (qui lors du refroidissement peuvent cristalliser et étre détectés en
extréme surface par DRX).

De la méme maniére que le matériau Hf+GdBg (2.7), le mécanisme d’oxydation du
systeme HfC+GdBg (2.7) est tres proche de celui de ZrB,-20%vol SiC (cf. 1V. 1. 3), en
considérant le comportement des oxydes Gd,Os; et SiO, similaire (mais une stabilité
thermique de Gd,O; tres supérieure a celle de SiO;). La figure 5.16 témoigne de cette
architecture de la couche d’oxyde en plusieurs sous couches de morphologie et de
composition semblable a celle du matériau ZrB,-20%vol SiC (cf. figure 5.1).

IV, 1. 1. 6. Bilan des tests d’oxydation des matériaux dans le systéeme ((Hf/Zr)/Gd/B/C)

A trés haute température, 1’ajout du gadolinium sous forme de borure dans le systéme
(Hf/B/Gd) permet d’apporter une phase liquide dans le systeme oxydé. Cette phase liquide
peut combler les porosités en extréme surface du squelette réfractaire poreux de HfO, a une
température corps noir au moins egale a 2150°C ou réelle supérieure a 2300°C. Ainsi, la
diffusion de I’oxygene a travers la couche d’oxyde peut étre limitée.
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Cependant, ’oxyde de gadolinium présenterait une instabilité thermochimique sous faible
pression d’oxygeéne a haute température. Les dégagements gazeux issus de 1’oxydation du
bore et des oxydes de gadolinium volatils a travers la couche d’oxyde créent de nombreuses
porosités a I’interface oxyde/matériau et dans le squelette réfractaire de HfO,. Ainsi, une
utilisation prolongée de ce systéme a haute température peut entrainer une décohésion de la
couche d’oxydes due a une accumulation trop élevée de ces gaz a I’interface oxyde/matériau.
Il est également important de noter que I’oxyde Gd,O3 présente une stabilité thermochimique
supérieure a celle de la silice, par comparaison au matériau ZrB,-20%vol SiC.

L’apport du carbone avec le matériau HfC+GdBg (2.7), permet d’augmenter le caractére
réfractaire du systeme et donc d’augmenter la température d’utilisation de ce matériau. Les
épaisseurs de matériau consommé sont plus faibles que celles du matériau Hf+GdBg (2.7)
(0.65+0.05 contre 0.8+0.1 mm, tableau 5.8) et respectivement la phase liquide est réduite en
surface du matériau oxydé (0.85+0.1 contre 1.5+0.2 mm, tableau 5.8). Cependant, les
dégagements importants générés par 1’oxydation des carbures et borures implique un temps
d’utilisation limité de ce systéme. En effet, 1I’évacuation de ces gaz vers la surface du matériau
est limitée par la croissance de la couche d’oxyde. Ainsi, il existe un risque de développement
de pores continus provoquant le décollement de la couche d’oxyde protectrice.

Initialement, si le test est réalisé a une température réelle inférieure a 2350°C (température
de fusion de Gd,O3), ces matériaux s’inscrivent dans le scenario n°3 (cf. Chapitre 2. I. 2) dans
lequel ’oxyde de I’élément ajouté doit étre sous forme solide. Cependant, du fait des trés
hautes températures réelles de test (proches de 2450°C), I’oxyde de gadolinium est sous forme
liquide. Les tests de ces matériaux, réalisés au four solaire, a une température supérieure a
2350°C, n’illustrent donc pas le scénario n°3, mais se replacent dans le scenario n°2.
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IV. 1. 2. Introduction du borure de dysprosium dans le systeme ((Hf/Zr)/Dy/B/C)

Les matériaux Hf+DyB,, HfC+DyB, et ZrC+DyB, dans le systéme (Hf/Zr/Dy/B/C)
illustrent le scénario d’oxydation n°3 (cf. Chapitre 2. I. 2). Dans celui-ci, la phase liquide
B,O; est conservée, et I’oxyde de dysprosium est solide & une température supérieure a
2000°C. Il possede aussi des composés définis a basse température avec B,Os.

IV. 1. 2. 1. Morphologie de surface des matériaux dans le systeme ((Hf/Zr)/Dy/B/C)

Le matériau Hf+DyB, (2.7) testé a 2250°C (Cf. tableau 5.9) présente une couche
d’oxydes recouvrante mais globalement poreuse sur I’ensemble de la surface du matériau.
Pour une température corps noir atteinte de 2700°C, une phase liquide apparait au centre de la
surface du matériau. Elle est certainement due a la fusion du matériau.

Lorsque le rapport atomique Hf/Dy augmente, dans le cas des matériaux Hf+DyB, (8.1) et
(24.3) (cf. tableau 5.10), le matériau entre en fusion pour une température corps noir de
I’ordre de 2300°C. En revanche, lorsque ce rapport diminue, dans le cas de Hf+DyB, (1.35)
(cf. tableau 5.10), la pastille est détruite.

Le matériau oxydé HfC+DyB, (2.7) & Tcn=2200°C (cf. tableau 5.11) présente une couche
d’oxyde poreuse sur I’ensemble de la surface de I’échantillon. Une phase liquide apparait au
centre de la pastille. Le matériau HfC+DyB, (1.35) est testé a ultra haute température
(Tecn=2900°C). Au centre de la pastille, il apparait une quantité importante de phase liquide
solidifiée lors du refroidissement. La couche d’oxyde est certainement entrée en fusion a la
tres haute température de ce test (les températures de fusion de HfO, et de Dy,0O3 étant de
2800°C et 2340°C).

Le matériau ZrC+DyB, (2.7) est testé a une température proche de celle de HfC+DyB,
(2.7). D’aprés la morphologie de surface de cet échantillon (tableau 5.11), I’oxyde semble
avoir été soit rejeté sur la périphérie de la pastille a cause de sa fluidité et des dégagements
gazeux, ou soit completement volatilisé mettant alors le matériau brut directement en contact
avec la phase gazeuse oxydante et le flux thermique incident.
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Matériaux Hf+DyB, (2.7) | Hf+DyB, (2.7)
Photographie SR . .
optique i Wk
s B
T (°C) 2250 2700
Am Am>0 Am>0
Ec (mm) 0.75+0.10 1.540.2
Eo (mm) 1.510.2 0.5+0.1

Tableau 5.9. Valeur de la température corps noir d’exposition, indication de la variation de
masse et valeur de [’épaisseur de matériau consommé (notée Ec) et de la couche oxydée
(notée E0), des matériaux Hf+DyB, (2.7), apres 3 min, sous air, soumis a un flux solaire de

15.5 MW.m™2,
Matériaux Hf+DyB, Hf+DyB, (8.1) Hf+DyB,
(1.35) (24.3)
Photographie g - i
optique
T (°C)
Am Am<0 Am>0
Ec (mm) — 1.540.2
Eo (mm) 0.5+0.1 — —

Tableau 5.10. Valeur de la température corps noir d exposition, indication de la variation de
masse et valeur de [’épaisseur de matériau consommé (notée Ec) et de la couche oxydée
(notée E0), des matériaux Hf+DyB, (1.35), Hf+DyB, (8.1), Hf+DyB, (24.3), aprés 3 min,

sous air, soumis a un flux solaire de 15.5 MW.m™.
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Matériaux HfC+DyB, HfC+DyB, ZrC+DyB,
(2.7)
Photographie
optique
T (°C) 2900 2200 2250
Am Am=0 Am>0 Am>0
Ec (mm) 2.7+0.3 0.60+0.05 0.90+0.10
Eo (mm) 1.3+0.2 1.3+0.1 —

Tableau 5.11. Valeur de la température corps noir d’exposition, indication de la variation de
masse et valeur de [’épaisseur de matériau consommé (notée Ec) et de la couche oxydée
(notée E0), des matériaux HfC+DyB, (1.35), HfC+DyB, (2.7) et ZrC+DyB, (2.7) apres 3

min, sous air, soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™,

1V. 1. 2. 2. Analyse microstructurale du test d’oxydation de Hf+DyB, (2.7) & Tcn=2250°C

L’¢épaisseur de matériau consommé est de 0.75+0.10 mm. La variation de masse
globale est positive aprés le test d’oxydation.
Sur la figure 5.19, I’observation en section de la couche oxydée du matériau est réalisée au
centre de la pastille (l1a ou la température de surface est la plus élevée). Plusieurs sous couches
d’oxydes de morphologie et de compositions sont présentes. Les analyses de microsonde
illustrées sur la figure 5.20, permettent de déterminer de maniére plus qualitative la
composition des couches du n°2 au n°4 :

e La couche n°1 a une épaisseur de 250£50 um. En extréme surface, 1’analyse de DRX
révéle les phases d’oxydes suivantes : HfO, (70-2831), Dy,Hf,0; (24-360) Dy,03 (1-8739) et
DyBO; (74-1933). Les analyses EDX effectuées sur cette section mettent en évidence
I’enrichissement en dysprosium de la couche n°1. La figure 5.21 montre la morphologie de la
surface de cette couche : la phase HfO, a subi une recristallisation sous forme dendritique,
répartie uniformément dans une matrice riche en oxyde de dysprosium (la différence de
composition est clairement mise en évidence a plus fort grandissement). La couleur blanche
correspond principalement a la phase HfO, (phase identifiée par EDS).

e La couche n°2 a une épaisseur de 1+0.1 mm. La couche est poreuse et fissurée. Les
porosités cylindriques sont dirigées perpendiculairement a la surface. La couche est constituée
d’oxydes (le pourcentage atomique moyen de I’oxygéne est de 66 %). La répartition du bore
est uniforme sur la couche (le pourcentage atomique du bore moyen est de 15+5%). La
répartition des éléments Hf et Dy est inhomogéne sur la couche :
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o Sur la partie supérieure, le rapport atomique Hf/Dy est de 2+0.5. Cette zone est
enrichie en dysprosium.

o Sur la partie inférieure, le rapport atomique Hf/Dy est égal a celui initial dans le
matériau sain.

e La couche n°3 a une épaisseur de 220£50 um. La couche est poreuse, les pores
cylindriques sont de taille inférieure a celle des pores de la couche n°2. C’est une zone de
diffusion de I’oxygeéne. La répartition des ¢léments Hf, B et Dy n’est pas homogéne. Cette
couche est trés appauvrie en dysprosium avec un rapport atomique de Hf/Dy de 7+1.

e Lacouche n°4 a une épaisseur de 300£50 um. La couche est faiblement poreuse.
La répartition des eléments Hf et Dy est homogene, contrairement aux éléments B et O.
Le rapport atomique Hf/Dy est de 2,7+0,5, celui du matériau sain.
Les zones ou le pourcentage atomique du bore avoisine 66 % sont celles ou le pourcentage de
Hf est proche de 30% : la phase HfB, est présente. Il existe une oxydation différentielle des
composés de dysprosium.

Couche n°1

Couche n°2

Couche n°3

Couche n°4

Figure 5.19. Image MEB (en rétrodiffuse) de la section de I’échantillon Hf+DyB, (2.7) testé
a Tcn=2150°C pendant 3 min sous air ambiant, soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m.
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Couche n°3

Couche n°4

Figure 5.20. Cartographies de microsonde de la répartition, déterminés par microsonde, (a) :
de I’hafnium, (b) : de ['oxygene, () : du dysprosium, (d) : du bore et (e) : du carbone de la
couche oxydée de |’échantillon Hf+DyBy (2.7) oxydé & Tcn=2250°C pendant 3 min sous air

ambiant, soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™.

Figure 5.21. Image MEB (en rétrodiffusé) de la phase liquide solidifiée en surface du
matériau Hf+DyB, (2.7), testé a Tcn=2250°C pendant 3 min sous air ambiant, soumis a un
flux solaire de 15.5 MW.m™,

IV, 1. 2. 3. Mécanisme d’oxydation des matériaux Hf+DyB, (2.7) a Tcn=2250°C

L’oxyde de dysprosium Dy,03; (T=2340°C) est sous forme liquide lors de ce test de

Hf+DyB, (2.7) (cf. IV. 1. 3). La variation de masse (notée Am) globale du matériau Hf+DyB,
(2.7) est positive.
Si, le composé B,O3 est considéré a 1’état gazeux, la réaction globale (eq.5.8) d’oxydation de
Hf+DyB, (2.7) peut étre écrite. Par ailleurs, la quantité de borate de dysprosium résiduelle est
certainement négligeable et la stabilisation de Dy,O3 dans le composé Hf,Dy,0; ne modifie
pas le bilan massique de la réaction (eq.5.8).
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2.7 Hf + DyB4 + 6.45 Oz(g) — 2.7 HfO, + 2 BzOs(g) + 15 (l-X) Dy203(|) + 1% X Dyzog(g)
(e9.5.8)

En accord avec la variation de masse positive mesurée expérimentalement lors de 1’oxydation
de Hf+DyB, (2.7), le bilan massique de la réaction (eq.5.8) ne peut étre positif que si le taux
de Dy,03 volatilisé reste inférieur a 36% de la quantité totale formée

Le mécanisme d’oxydation de Hf+DyB, (2.7) est trés similaire a celui de Hf+GdBg
(2.7) (cf. IV. 1. 3). Il existe un appauvrissement en dysprosium dans la zone située en dessous
de l’interface oxyde/matériau (couche n°3 sur la figure 5.20), puis un enrichissement
progressif en dysprosium qui est maximal a la surface de la couche oxydée du matériau
(couche n°1 sur la figure 5.21). Ce gradient de concentration en dysprosium est certainement
lié a I’instabilité thermochimique de Dy,Oj3 a ultra haute température sous une faible pression
partielle d’oxygéne, comme montré pour I’oxyde de gadolinium Gd,O3 [Adachi 1998,
Chandrasekharaiah 1989]. En effet, Dy,O3, comme Gd,03, se volatilise sous faible pression
partielle d’oxygéne a I’interface matériau/oxyde et se recondense lorsque la pression partielle
d’oxygeéne augmente (et sa pression de vapeur saturante diminue), proche de la surface de la
couche d’oxyde.

Par ailleurs, dés que le squelette réfractaire constitué principalement de HfO, est généré
par ’oxydation des composés d’hafnium, une partie de 1’oxyde de dysprosium est stabilisé
dans le composé Hf,Dy,0;. Ce dernier composé présente une température d’apparition de la
phase liquide de 2700°C. Cette surstructure renforce le caractére réfractaire de la couche
d’oxyde du matériau Hf+DyBa.

Cependant, cette zone est trés poreuse due aux dégagements gazeux des oxydes de
dysprosium volatils n’ayant pas réagi avec HfO,, de B,O3() et des borates de dysprosium. En
effet, la présence de DyBO;3; (Ts=1585°C) recondensé lors du refroidissement, en extréme
surface de la phase liquide solidifiée peut attester d’une réaction entre les oxydes de bore et de
dysprosium. Cette réaction provoque 1’abaissement de la température d’apparition de la phase
liquide par rapport a la température de fusion de Dy,03 (Tt=2340°C).

Lorsque le rapport atomique Hf/Dy augmente, dans le cas des matériaux Hf+DyB,
(8.1) et (24.3), la quantité de DyB, introduite initialement dans le mélange est réduite. Ainsi,
la formation de HfB, (lors du frittage et perdurant lors de la montée en température du test
d’oxydation) est réduite. L’hafnium est la phase principale du matériau et ce dernier perd son
caractére réfractaire.

Lorsque ce rapport diminue, dans le cas de Hf+DyB, (1.35), la quantité de bore
initialement introduite dans le matériau via le composé DyB,, est trés importante. L’oxydation
préférentielle dans un premier temps des borures de dysprosium et dans un deuxiéme temps
de la phase HfB, (formé lors du frittage flash) améne la formation sous forme gazeuse de
I’oxyde de bore et de borate de dysprosium. Leur dégagement 1i¢ a une surpression des gaz
dans le matériau provoque la détérioration de la pastille.

IV. 1. 2. 4. Analyse microstructurale du test d’oxydation de HfC+DyB, (2.7) a Tcn=2200°C

L’épaisseur de matériau consommé par oxydation est de 0,60+0,05 mm. Cette valeur
est proche de celle mesurée pour le matériau Hf+DyB, (2.7) : 0.75+0.1 mm. Le front
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d’oxydation est parallele a la surface du matériau. La variation de masse globale est positive
apres le test.

Sur la figure 5.22, I’observation en section de la surface oxydée du matériau est réalisée au
centre de la pastille, ou la température de chauffage est la plus élevée.

Les analyses de microsonde réalisées sur la section de la surface oxydée du matériau (figure
5.23) révelent une succession de couches oxydées de composition et de morphologies
différentes :

e Lacouche n°1 a une épaisseur de 0.9£0.15 mm. Elle est trés poreuse et discontinue en
surface. La couche est constituée d’oxyde. Les analyses de DRX montrent la présence des
phases oxydes cristallisées : HfO, (70-2831), Dy,03 (22-612) et Dy,Hf,0; (76-3658). Dans
cette couche, le pourcentage atomique moyen de 1’oxygene est proche de 66%. La répartition
des éléments Hf et Dy est inhomogeéne. Le rapport atomique de Hf/Dy global sur la couche est
d’environ 2,5+0,5. En revanche, I’extréme surface de la couche est trés enrichie en
dysprosium avec un rapport atomique Hf/Dy égal a 1.2+0.5.

A I’interface de la couche n°1 et n°2, les porosités sont trés nombreuses.

e Lacouche n°2 a une épaisseur de 380+100 um. Elle est également poreuse. C’est une

zone de diffusion de I’oxygene et du bore. La répartition des éléments Hf et Dy est non
uniforme. La couche est globalement appauvrie en dysprosium avec un rapport Hf/Dy au
maximum égal a 3,5+0,5 localement.
Il existe des zones ou les pourcentages atomiques du carbone et de I’hafnium sont
respectivement proches de 50 %. La phase carbure d’hafnium est présente dans la couche. De
plus, il existe des zones ou les pourcentages atomiques du bore et de I’hafnium sont
respectivement proches de 66 % et de 33%. La phase HfB, est supposée présente (phase
initialement présente dans le matériau liée a un frittage réactif, cf Chapitre 4. Partie 1. VI. 2.
2).

e La couche n°3 a une épaisseur de 25050 um. Des pores sont présents dans la couche
proche de I’interface avec la couche n°3. La répartition des éléments Hf, Dy, C et B est non
homogeéne. Le rapport atomique moyen sur cette couche est celui du matériau sain.

Sur les zones enrichies en dysprosium (sans présence d’hafnium), le pourcentage atomique
moyen de I’oxygéene atteint 50% et sur d’autres zones, celui de bore atteint 40%. Des borures
de dysprosium sont présents. Les phases de HfC et HfB, semblent également présentes.

Ensuite, la composition initiale du matériau brut HfC+DyB, (2.7) est retrouvée. La répartition
des eléments Hf, Dy, B et C est homogéne (confirmée par analyse EDX). La dispersion de
dysprosium est homogene et la taille de grain en accord avec la taille des grains initiaux
(maximum 250 pm).
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Couche n°1

Couche n°2

Couche n°3

L Q. &% . 500 pm

2 Wil

Figure 5.22. Image MEB (en rétrodiffuse) de la section de I’échantillon HfC+DyB, (2.7) testé
a Tcn=2200°C pendant 3 min sous air ambiant, soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m.

mm 1. Hf
(c)

Couche n°1

Couche n°2

Couche n°3

-mm 1, C mm 1, Dy
(d) (e)
Figure 5.23. Cartographies de microsonde de la répartition, déterminés par microsonde, (a) :
de [’oxygene, (b) : du bore, (C) : de [’hafnium, (d) : du carbone et (e) : du dysprosium de la
couche oxydée de [’échantillon HIC+DyB, (2.7) oxydé & Tcn=2200°C pendant 3 min sous air
ambiant, soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™.

IV. 1. 2. 5. Effet de la teneur initiale de dysprosium dans le matériau HfC+DyB,.

Le matériau HFC+DyB, (1,35) a été teste a ultra haute tempeérature (Tcn=2900°C).
L’épaisseur de matériau consommé par oxydation est de 2.7+0.3 mm pour une épaisseur de
couche d’oxyde formée de 1.3+0.2 mm. La variation de masse globale du matériau est nulle
apres le test d’oxydation.
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L’observation de la section du matériau révéle les trois couches dont les couches n°2 et n°3
sont celles précédemment décrites (méme épaisseur). Ces couches présentent une porosité
plus importante que celle présente dans le matériau HFC+DyB, (2,7).

Ce matériau HfC+DyB, (1,35) testé a Tcn=2900°C, présente une couche supplémentaire a la
surface. Cette couche est la phase liquide présente a la température de test, solidifiée au cours
du refroidissement. La couche apparait dense. L’analyse de DRX réalisée a la surface oxydée
du matériau révéle la présence des phases HfO, (21-904), Hf,O;Dy, (24-360), Dy,O3 (65-
9075). Etant donné la température de test de ce matériau, la surface de la couche d’oxyde est
entrée en fusion.

Il est a noter que le front d’oxydation témoigne d’une oxydation préférentielle des composés
de dysprosium plus importante que celui observé sur le matériau HfC+DyB, (2,7) testé a
Tcn=2200°C.

Au contraire, lorsque la teneur en borure de dysprosium diminue dans le matériau,
dans le cas de HfC+DyB, (8.1), les pastilles éclatent instantanément sous le flux solaire, avec
la présence de fissures radiales.

Cette rupture pourrait étre due a une mauvaise relaxation des contraintes d’origine thermique
lors du frittage, généralement rencontrée dans les mélanges enrichis en carbure.

IV. 1. 2. 6. Mécanisme d’oxydation des matériaux HfC+DyB, (2.7) a Tcn=2200°C

L’oxyde de dysprosium Dy,03 (Tf=2340°C) est sous forme liquide lors de ce test sur
HfC+DyB, (2.7) (cf. IV. 1. 3). Si, le composé B,03 est considéré a 1’état gazeux, la réaction
globale (eq.5.9) d’oxydation de HfC+DyB, (2.7) peut étre écrite. Par ailleurs, la quantité de
borate de dysprosium résiduelle est certainement négligeable et la stabilisation de Dy,0O3 dans
le composé Hf,Dy,0; ne modifie pas le bilan massique de la réaction (eq.5.9).

2.7 HfC + DyBy + 7.8 Oy — 2.7 HfO, + 2.7 COg + 2 BOg(g + % (1-X) Dy,0sg) + % X
Dy20s() (eq.5.9)

En accord, avec la variation de masse globale du matériau HfC+DyB, (2.7) positive mesurée
expérimentale lors du test d’oxydation, le bilan massique de cette réaction est positif si et
seulement si la quantité résiduelle de Dy,Os3 représente plus de 82% de la quantité totale
formée.

Dans le cas du matériau HfC+DyB, (1.35), en suivant le méme raisonnement précédemment
décrit, au plus de 4% de la quantité initiale de Dy,O3 formée s’évaporerait. Cet oxyde liquide
présenterait une importante stabilité thermique sous une pression partielle d’oxygene élevée,
proche de la surface du matériau.

Le mécanisme d’oxydation de HfC+DyB,4 (2,7) est le méme que celui décrit pour
Hf+DyB, (cf. IV. 1. 2. 3).
Toutefois, le squelette réfractaire solide apparait trés poreux et non adhérent a 1’interface
oxyde/matériau. La phase liquide solidifiée au cours du refroidissement est absente de la
surface oxydée du matériau HFC+DyB, (2.7). La retenue de cette phase liquide en surface doit
étre empéchée voire éjectée partiellement par un dégagement gazeux tres important, due a une
accumulation de gaz dans la couche d’oxydes réfractaires. En effet, en plus du dégagement
gazeux lié a la formation de B,0O5(), des borates de dysprosium (cf. V. 1. 2. 3), et dans une
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moindre mesure des oxydes de dysprosium volatils n’ayant pas réagi avec HfO,, il s’ajoute
celui de CO et CO,, due a I’oxydation de carbures introduits dans le matériau.

IV. 1. 2. 7. Bilan des tests d’oxydation des matériaux dans le systéeme ((Hf/Zr)/Dy/B/C)

A trés haute température, 1’ajout du dysprosium sous forme de borure dans le systéme
(Hf/B/Dy) permet d’apporter une phase liquide dans le systéme oxydé. Cette phase liquide
peut combler les porosités en extréme surface du squelette réfractaire poreux de HfO, a
Tcn=2200°C ou Tréelle>2400°C. Ainsi, la diffusion de ’oxygéne a travers la couche d’oxyde
peut étre limitée. De plus, la présence de la surtructure Hf,Dy,017 permet de stabiliser 1’oxyde
de dysprosium dans le squelette réfractaire HfO,. Cependant, 1’oxyde de dysprosium présente
une instabilité thermochimique sous faible pression d’oxygeéne a haute température. Une
recondensation d’une grande partie du Dy,O3 se produirait en surface du matériau oxyde avec
I’augmentation de la pression partielle d’oxygéne. Les dégagements gazeux issus de
I’oxydation du bore et des oxydes de dysprosium volatils a travers la couche d’oxyde créent
de nombreuses porosités a ’interface oxyde/matériau et dans le squelette réfractaire. Par la
suite, une utilisation prolongée de ce systeme a haute température peut entrainer une
décohésion de la couche d’oxydes due a une accumulation trop ¢élevée de ces gaz a I’interface
oxyde/matériau.

L’apport du carbone avec le matériau HFC+DyB, (2.7), permet d’augmenter le caractére
réfractaire du systéme et donc d’augmenter la température d’utilisation de ce matériau. Les
épaisseurs de matériau consommeé sont plus faibles que celles du matériau Hf+DyB, (2.7). En
effet, lors de la montée en température du test d’oxydation, le mécanisme de frittage du
matériau HfC+DyB, (2.7) se poursuit (cf. Chapitre 4. Partie 1. VI. 2. 2), avec la formation de
la phase réfractaire HfB,, de borure et de carbure de dysprosium. Le dysprosium comme
I’hafnium reste stabilisé sous forme de composés réfractaires.

Cependant, les dégagements importants générés par I’oxydation des carbures et borures
implique un temps d’utilisation limité de ce systeme.

Initialement, si le test est réalisé a une température réelle inférieure a 2340°C (température
de fusion de Dy,03), les matériaux Hf+DyB, (2.7) et HfC+DyB, (2.7), s’inscrivent dans le
scénario n°3 (cf. Chapitre 2. I. 2) dans lequel 1’oxyde de 1’élément ajouté doit étre sous forme
solide. Cependant, du fait des trés hautes températures réelles de test (proches de 2480°C),
I’oxyde de dysprosium est sous forme liquide. Les tests de ces matériaux, réalisés au four
solaire, a une température supérieure a 2340°C, n’illustrent donc pas le scénario n°3. Ils se
replacent ainsi dans le scenario n°2.

Par analogie au systeme (Hf/Gd/B/C), Ioxyde de dysprosium Dy,;03 (comme Gd,Oz3)
présente une stabilité thermique trés supérieure a celle de la silice : la quantité restante a 1’état
condensé représente au moins 74% de la quantité totale formée de Dy,O3.

188



IV. 2. INTRODUCTION DE NITRURE DE TERRE RARE DANS LE SYSTEME
((Zr/Hf)/Yb/BINIC)

IV. 2. 1. Conservation du bore dans le systeme ((Zr/Hf)/Yb/B/N/C)

Le matériau ZrB,+YDbN (2.7) dans le systéeme (Zr/Yb/B/N/C) illustre le scénario
d’oxydation n°3 (cf. Chapitre 2. 1. 2). Dans celui-ci, la phase liquide B,O3 est conservée, et
I’oxyde d’ytterbium est solide a une température supérieure a 2000°C. Il possede aussi des
composés définis a basse température avec B,0s.

IV. 2. 1. 1. Morphologie de surface des matériaux dans le systeme ((Zr/Hf)/Yb/B/N/C)

Apres le test d’oxydation du matériau ZrB,+YbN (2.7), la couche d’oxyde, trés
poreuse, est recouvrante et reste solidaire de I’échantillon. Cependant, apres quelques jours,
I’oxyde de surface s’est écaillé. La couche d’accrochage au matériau s’est rapidement
dégradée avec le temps. Cette dégradation s’accompagne d’un dégagement gazeux odorant.
En revanche, la couche d’oxyde en surface apreés s’étre détachée, conserve son intégrité.
Aucune observation en section de ces surfaces oxydées liées au matériau n’est possible.

Le matériau HfB,+YbN est difficile a élaborer par frittage flash a cause de I’instabilité
du nitrure d’ytterbium vis-a-vis des composés d’hafnium (cf. Chapitre 4. Partie 1. VI. 1. 2).
L’étude n’a pas été approfondie.

Matériaux ZrB,+YDbN (2.7)
Photographie P
optique y &'
Flux (MW.m-?) 12
Palier en T (min) 4
T (°C) 2200
Am Am<0
Ec (mm) 1.5+0.1
Eo (mm) 1.5+0.1

Tableau 5.12. Conditions de flux, de température corps noir et de palier en température lors

du test d’oxydation, indication de la variation de masse et valeur de l’épaisseur de matériau

consommé (notée Ec) et de la couche oxydée (notée Eo), du matériau ZrB,+YbN (2.7) apreés
test d’oxydation.
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IV. 2. 1. 2. Analyse microstructurale du test d’oxydation de ZrB,+YbN (2.7) & Tcn=2200°C

L’épaisseur de matériau consommé par oxydation (1.2£0.3 mm) est importante
comparativement aux autres matériaux a base de composeés ultra réfractaire tels que (Hf/Zr)C
et (Hf/Zr)B..

L’épaisseur de la couche oxydée et celle du matériau consommé sont similaires alors que
I’épaisseur de la couche oxydée devrait étre supérieure. Ainsi, il est possible qu’une partie des
oxydes formés se soit volatilisée. Cependant, la variation de masse théorique de ce matériau
reste positive malgré la volatilisation compléte de I'oxyde B,Os3, généré par 1’oxydation de
ZrB,. L’oxyde d’ytterbium peut aussi se volatiliser, puisque la température réelle de test
(proche de 2480°C) est superieure a sa température de fusion (Tf=2400°C).

L’observation sur la figure 5.24, de I’extréme surface révele la présence de phases plus
moins riche en oxyde d’ytterbium. L’analyse EDX montre que les phases de couleur gris
clair, sont tres riches en oxyde d’ytterbium. L agrandissement de la zone de couleur gris foncé
fait apparaitre un systéme biphasique, li¢ a un processus de solidification d’un liquide avec
formation d’une phase cristallisée. Cette phase liquide solidifiée au cours du refroidissement
entoure une deuxiéme phase d’aspect dense et fissurée. Parallélement, 1’analyse de DRX
révele la présence des phases YbBO3 (74-1937) et ZrO, (02-8314). Cette derniere phase serait
d’apres les intensités relatives et les largeurs des pics la phase la mieux cristallisée et/ou la
phase majoritaire formée. Cependant, la présence de la phase Zr3Yb,01, (43-544) est difficile
a évaluer puisque ses pics de diffraction se situent dans des angles trop proches de ZrO.

Figure 5.24. Image MEB (en rétrodiffusé) de la surface du matériau ZrB2+YbN (2.7) oxydé
et identification des phases par EDS apres oxydation (testé a Tcn=2200°C pendant 4 min
sous air ambiant, soumis & un flux solaire de 12 MW.m™).

Les analyses par microsonde illustrées sur la figure 5.25, sont réalisées sur une zone de
cette surface oxydée. La répartition des éléments Yb, Zr et O est homogene et non uniforme.
Le pourcentage atomique de 1’oxygeéne proche de 75% confirme 1’état oxydé de la surface. Il
apparait des zones constituées trés enrichies en oxydes d’ytterbium entourant des zones plus
riches en zirconium. Sur ces derniéres zones, le rapport atomique de Zr/Yb est proche de 1.5.
En considérant les phases détectées par DRX, ces zones seraient constituées d’un mélange de
Zr3Yb4O1; et de ZrO,, dont leur quantité probable respective serait de 1 mole et de 3 moles
dans ce melange.
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Figure 5.25. Cartographies de microsonde de la répartition (a) : de [ 'ytterbium, (b) : du
zirconium, (c) . de l’oxygene, en surface de la couche oxydée de [’échantillon ZrB,+YbN (2.7)
oxydé & Tcn=2200°C pendant 4 min sous air ambiant, soumis & un flux solaire de 12 MW.m.

IV. 2. 1. 3. Mécanisme d’oxydation des matériaux ZrB,+YbN (2.7) a Tcn=2200°C

L’explication du mécanisme du matériau ZrB,+YbN (2.7) est difficile étant donné
qu’il n’a pas été possible d’effectuer des analyses quantitatives de la composition chimique
sur la section de la surface oxydée lié au matériau.

La présence d’une phase liquide sur la surface oxydée de I’échantillon, est lice a la
présence de I’oxyde de bore B,03. En effet, sa présence contribue a abaisser la température de
fusion de I'oxyde d’ytterbium Yb,Os3, d’aprés les équilibres eutectiques présents dans le
diagramme de phases (Yb,03-B,03). Par ailleurs, le composé défini YbBO3 a une température
de fusion tres faible (T+=1590°C) vis-a-vis de 1’oxyde d’ytterbium seul (T{=2400°C). Lors du
refroidissement du liquide formé, le composé Yb,O3 se solidifierait préférentiellement, en
accord avec les équilibres eutectiques dans ce diagramme de phases.

Malgré une stabilisation partielle de Ioxyde de bore par I’oxyde d’ytterbium due a la
présence des composes définis entre ces deux oxydes a basse température, une grande partie
de B,Oj3 devrait se volatiliser et pourrait contribuer a une volatilisation prématurée de Yb,03
en phase liquide (liée a la formation de borate d’ytterbium). Ce processus de volatilisation
expliquerait que la variation de masse de ZrB,+YDbN soit négative apres le test d’oxydation.
D’autre part, il existe un équilibre eutectique dans le diagramme de phase ZrO, et Yb,03 a
2400°C (80%mol de Yb,03) qui peut accroitre la quantité de liquide en surface oxydée de
I’échantillon. Toutefois, une partie de I’oxyde d’ytterbium est stabilisée car il est lié au sein
du composé Zr3Yb,s047 qui a une température d’apparition de phase liquide de 2750°C.

Cette phase liquide en surface de 1’échantillon oxydé doit favoriser I’évacuation importante
des gaz. Ce dégagement gazeux est a I’origine d’une porosité répartie sur toute 1’épaisseur de
la couche d’oxydes. Cependant, cette porosité importante atténue 1’efficacité protectrice de la
couche d’oxyde a I’oxydation. Ceci expliquerait que I’épaisseur de matériau consommé soit
élevée comparativement aux autres matériaux a base de composés ultra réfractaires de
zirconium ou d’hafnium.
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IV. 2. 2. Absence du bore dans le systeme ((Zr/Hf)/Yb/N/C)

Le matériau ZrC+YbN (2.7) dans le systéeme (Zr/Yb/N/C) illustre le scénario
d’oxydation n°6 (cf. Chapitre 2. I. 2) avec I’¢élimination de la phase liquide de la couche
d’oxyde.

IV. 2. 2. 1. Morphologie de surface des matériaux dans le systeme ((Zr/Hf)/Yb/N/C)

Aprés le test d’oxydation du matériau ZrC+YbN (2.7), la couche d’oxyde est

recouvrante et reste solidaire de 1’échantillon. La porosité en surface de cette couche est
relativement faible comparé aux autres échantillons, notamment ZrB,+YbN (2.7). Cependant,
aucune observation en section de la couche d’oxyde adhérente au matériau n’est possible,
puisque ZrC+YDbN (2.7) se dégrade rapidement dans le temps apres le test d’oxydation.
Le test de I’échantillon Hf+YbN (2.7) a été accompagné de projections importantes et de
dégagements tres importants. Le chauffage de cet échantillon a été baissé plusieurs fois pour
éviter des projections sur le miroir parabolique du four. Cet échantillon a éclaté en plusieurs
morceaux a la fin de la montée en température. Les caractéristiques de cet échantillon aprés
oxydation sont présentées dans le tableau 5.13 mais son mécanisme d’oxydation n’est pas
étudié dans cette these.

Matériaux ZrC+YDbN (2.7)

Hf+YbN (2.7)
Photographie optique T

Flux (MW.m?) 136

Palier en T (min) 6 3
T (°C) 2150 2250
Am Am>0 Am<0
Ec (mm) 1+0.1 0.5+0.1
Eo (mm) 1.5+0.2 0.5+0.1

Tableau 5.13. Conditions de flux, de température corps noir et de palier en température lors
du test d oxydation, indication de la variation de masse et valeur de l’épaisseur de matériau
consommé (notée Ec) et de la couche oxydée (notée Eo), des matériaux ZrC+YbN (2.7) et
Hf+YDbN (2.7) apres test d oxydation.

V. 2. 2. 2. Analyse microstructurale du test d’oxydation de ZrC+YbN (2.7) a Tcn=2200°C

Par analogies aux autres échantillons testés dans cette étude, 1’épaisseur de matériau
consommée est d’en moyenne de 750 pm sur 3min. La variation globale de masse est positive
apres le test d’oxydation.
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L’analyse de DRX réalisée sur la surface oxydée de cet échantillon révele la présence
des phases : ZrO, (79-1796), Zr3Yb401, (43-544). La présence des phases Yb,03 (41-1106) et
Yb30,4 (34-1197) n’est pas confirmée.

Sur la figure 5.26, ’extréme surface de la couche oxydée apparait globalement dense.

Cependant, son écaillement quelques jours apres le test d’oxydation, laisse a penser que la
zone de cette couche située a I’interface oxyde/matériau est trés poreuse.
L’observation de 1’extréme surface de la couche oxydeée révele la présence de phases plus ou
moins riche en oxyde d’ytterbium. L’analyse EDX montre que les phases de couleur blanche,
sont quasiment constituées d’oxyde d’ytterbium. L’agrandissement de la zone de couleur gris
foncé fait apparaitre une surface constituée de grains de quelques micrométres de taille et
plutdt de forme hexagonale ; typiques de poudres frittées. Des porosités sont présentes aux
joints triples. 1l apparait plusieurs niveaux de gris sur la photographie de cette zone.

= P I RUS2G Y P 7
B Y
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Figure 5.26. Image MEB (en rétrodiffusé) de la surface du matériau ZrC+YbN (2.7) oxydé et
identification des phases par EDS apres oxydation (testé a Tcn=2150°C pendant 6 min sous
air ambiant, soumis & un flux solaire de 13.6 MW.m™).

Les analyses de microsonde illustrées sur la figure 5.27, sont réalisées sur la plus grande
zone encadrée de la figure 5.26. La répartition des éléments Hf, Yb et O est inhomogene. Le
pourcentage atomique de 1’oxygeéne proche de 60% confirme 1’état oxydé de la surface. Il
apparait des zones (diametre maximum de 200 pm) constituées uniquement d’oxydes
d’ytterbium. Il apparait d’autres zones plus étendues et plus riches en zirconium: la
composition moyenne sur ces surfaces révele un mélange de ZrO; et de Zr3Yb,047.
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Figure 5.27. Cartographies de microsonde de la répartition () : de [ ’ytterbium, (b) : du
zirconium, (C) : de l'oxygene, en surface de la couche oxydée de l’échantillon ZrC+YbN (2.7)
oxydé a Tcn=2150°C pendant 6 min sous air %mbiant, soumis a un flux solaire de 13.6
MW.m™.

1V. 2. 2. 3. Mécanisme d’oxydation des matériaux ZrC+YbN (2.7) a Tcn=2150°C

Comme pour le matériau ZrB,+YbN (2.7), I’explication du mécanisme d’oxydation du
matériau ZrC+YbN (2.7) est difficile étant donné le manque d’analyses quantitatives de la
composition chimique sur la section de la surface oxydée lié au matériau.

Par analogie aux autres échantillons étudiés dans cette thése, aucune phase liquide
n’est présente en surface. La couche d’oxyde formée en surface du matériau est constituée de
grains de taille uniforme avec des joints de grains nettement définis. Cet aspect de surface
semble bien en accord avec la couche d’oxyde attendue dans le scénario n°6 (cf. Chapitre 2. I.
2).

Il est important de noter que la température corps noir de test est de 2150°C, si une
valeur d’émissivité de 0.65 est considérée comme pour le matériau HfB,-20%vol SiC
[Johnson 2004], la température réelle serait de 2425°C. La température de fusion de Yb,O3
étant de 2400°C, celui-ci serait donc liquide lors de ce test. Cependant, d’apreés les analyses
chimiques réalisées sur la surface, il est soit lié a ZrO, dans le composé Zr3Yb,0;, ayant une
température d’apparition d’une phase liquide de 2750°C, soit il est seul. La quantité résiduelle
d’oxyde d’ytterbium est supposée limitée puisque la couche d’oxyde complete n’est pas
entrée en fusion.

Par ailleurs, si I’aspect dense de la surface oxydee est conservé & haute température,
peu d’espaces seraient ouverts aux dégagements des gaz CO/CO,, NOx formées par
oxydation du matériau a ’interface oxyde/matériau. Ainsi, ces gaz participeront certainement
a la formation d’une couche oxyde poreuse intermédiaire et a une surpression sous cette
couche. La décomposition du nitrure d’ytterbium déja mentionné lors de 1’élaboration
participe a cette accumulation de gaz (avec la formation d’especes azotées supplémentaires).
Il est a noter que cette décomposition de YbN se poursuit a travers toute la pastille apres le
test provoquant un retour a 1’état pulvérulent du matériau non oxydé.
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1V. 2. 2. 4. Bilan des tests d’oxydation des matériaux ZrC+YbN (2.7) et ZrB,+YbN (2.7)

A ultra haute température, les matériaux ZrC+YbN (2.7) et ZrB,+YbN (2.7) générent
par oxydation une couche d’oxyde recouvrante et adhérente au matériau sain. Cependant,
apres quelques jours ce matériau sain se détériore et revient a I’état pulvérulent. Ce processus
de détérioration du matériau est déja présent aprés 1’élaboration par frittage flash due a
I’instabilité du nitrure d’ytterbium.

Dans le cas du matériau ZrC+YbN (2.7), en I’absence de bore dans le systéme
(Zr/Yb/N/C), I’aspect de surface de la couche d’oxyde ne révele pas la présence de liquide
comparativement aux autres échantillons de cette étude. En effet, malgré une température
réelle de test supérieure a la température de fusion de I’oxyde d’ytterbium seul, la couche
d’oxyde reste a 1’état solide puisque Yb,O3 est majoritairement stabilisé dans le composé ultra
réfractaire Zr3Yb,sO1, (ayant une température d’apparition de la phase liquide 2750°C). La
couche d’oxyde générée par ce matériau s’inscrirait donc dans le scenario n°6 (cf. Chapitre 2.
I. 2). De plus, la température d’utilisation de ce systéme pourrait étre trés supérieure a celle de
test de cet échantillon puisque sa couche d’oxyde est trés réfractaire et reste adhérente au
matériau au cours du test.

Dans le cas du matériau ZrB,+YbN (2.7), en présence de bore dans le systeme
(Zr/N/C/Yb/B), I’aspect de surface de la couche d’oxyde révéle la présence importante de
porosité et de liquide. La présence d’oxyde de bore facilite le passage en phase liquide de
Yb,03 par la formation de borate d’ytterbium dont la température de fusion est au maximum
de 1590°C. Ainsi, une partie de Yb,0O3 n’est pas stabilisée dans le composé ultra réfractaire
Zr3Yb,O1; et se volatilise de la couche d’oxyde. La cinétique de cette réaction semblerait
donc plus rapide que celle de la formation du composé Zr;Yb,0O1,. La création de la porosité
dans cette couche d’oxyde limite le temps d’utilisation de ce systéme a haute température. En
effet, cette couche d’oxyde deviendrait inefficace comme barriere a I’oxygene a cause de la
présence de chemins privilégies menant jusqu’au matériau brut, avec en plus un risque de
décohésion de la couche d’oxyde.
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V. DISCUSSION

Dans cette étude, plusieurs éléments: le tantale, le gadolinium, le dysprosium et
I’ytterbium ont été respectivement ajoutés sous forme soit métallique, soit de borure ou soit de
nitrure, aux composés d’hafnium et de zirconium. L’efficacité protectrice de la couche
d’oxyde générée par ces matériaux est a relier a la stabilit¢ thermochimique des especes
oxydées présentes dans cette couche oxydée. Il est important de noter que pour tous ces
éléments ajoutés, leurs oxydes sont genéralement sous forme liquide lors des tests
d’oxydation a ultra haute température.

V. 1. STABILITE THERMOCHIMIQUE DE L’OXYDE DE L’ELEMENT AJOUTE

L’oxyde de tantale Ta,Os a une stabilité thermochimique élevée. En effet, I’oxyde de
tantale gazeux TaO, a une faible pression de vapeur saturante a 2227°C témoignant de sa
stabilité chimique a cette température (cf. Chapitre 1. tableau 1.2).

Dans le cas du systeme ((Hf/Zr)/Ta/B/C), le tantale ne présente pas d’oxydation active a cette
température. L’interface oxyde/matériau sain est continue (sans porosité) et isole le matériau
de la diffusion de I’oxygéne.

Les oxydes respectivement de silicium, de gadolinium et de dysprosium présentent une
instabilité thermochimique sous faible pression d’oxygéne a haute température [Adachi 1998,
Chandrasekharaiah 1989].

Il existe un gradient de concentration de ces éléments croissant jusque 1’extréme surface
oxydée du matériau. La zone en dessous de I’interface matériau/oxyde est appauvrie. En se
rapprochant de la surface, la couche d’oxyde s’enrichie progressivement respectivement en
ces éléments. A la surface, cet enrichissement est maximum avec 1’apparition d’une phase
liquide majoritairement constituée respectivement de SiO,, Gd,O3 et Dy,03.

A 2227°C, la pression de vapeur saturante de ’espéce gazeux SiO est de 10*° Pa alors que
celle de I’yttrium est de 10%°® Pa (cf. Chapitre 1. tableau 1.2). Les oxydes de gadolinium et de
dysprosium ont aussi une stabilité thermochimique plus importante que la silice a ultra haute
température. Malgré le manque de données expérimentales sur les tests menés sur le systéme
((ZrHH)IYDBIBIN/C), il est supposé (par analogie des propriétés des oxydes de terres rares) que
I’oxyde d’ytterbium présente également une instabilité thermochimique a ultra haute
température sous une faible pression partielle d’oxygéne [Adachi 1998, Chandrasekharaiah
1989, Courcot 2010a].

Par ailleurs, a haute température, les oxydes Ta,Os, SiO,, (Dy/Gd/Yb),03 peuvent étre
stabilisés par (Hf/Zr)O, dans des composés définis ou des surstructures réfractaires tels que
HfsTa,047, Hf,Dy,0; et Zr;YbsO1, dont les températures d’apparition de phase liquide sont
supérieures a 2500°C. La présence de ces composés réfractaires permet d’accroitre le
caractere réfractaire de la couche d’oxydes générée par ces systeémes. Cependant, dans le cas
de I’oxyde de gadolinium, aucun composé entre (Zr/Hf)O, et Gd,O3 n’a été détecté par les
analyses de DRX.

Dans le cas du matériau de référence ZrB,-20%vol SiC, le composé défini (Hf/Zr)SiO4 entre
(Hf/Zr)O, et SiO; a une température de fusion inférieure a 2000°C. La silice n’est donc pas
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stabilisée de maniére significative par ZrO, a ultra haute température par 1’intermédiaire de ce
COmposeé.

V.2. APPORT DU BORE DANS LE SYSTEME D’OXYDE

A basse température, il n’existe pas de composé défini entre la silice et I’oxyde de
bore B,0O3 (la dissolution de SiO, apporte une augmentation de la viscosité). Lors du test
d’oxydation du matériau de référence ZrB,-20%vol SiC a ultra haute température,
I’évaporation de B,Ozy peut se produire: suite a sa dissolution dans la silice et son
élimination de la surface (cf. Il. 3. 1).

Dans cette étude, la formation d’un borosilicate permettant de diminuer la vitesse de
volatilisation de I’oxyde de bore a haute température n’est pas verifiée.

En revanche, concernant les oxydes respectivement de tantale, de gadolinium, de

dysprosium et d’ytterbium, il existe des composés définis entre 1’oxyde de 1’élément ajouté et
celui de bore a basse température (cf. Chapitre 2. Il. 2.). Par analogie, la volatilisation de
I’oxyde de bore a plus haute température pourrait étre diminuée puisque a 1’état liquide, une
affinité chimique tres forte peut se conserver entre les oxydes.
Cependant, dans le cas des terres rares, un abaissement de la température de I’apparition de
liquide se produit par la formation de borate de terre rare dont la température de fusion
(proche de 1600°C) est plus basse que celles des oxydes seul de terres rares (proches de
2350°C). Par ailleurs, comme dans les matériaux a base de GdBg, au plus la teneur initiale en
bore est importante, au plus la quantit¢ de borate formé dans la couche d’oxyde sera
importante et/ou la teneur en bore dans les borates formée est élevée. Ainsi, & ultra haute
température, la volatilisation des borates de terres rares provoque aussi une baisse de la teneur
en oxyde de terre rare dans la couche oxydée. Dans le cas contraire, lorsque que la teneur
initiale en bore est faible, une quantité réduite de borate est formée. Dans ce cas, les oxydes
résiduels de terres rares peuvent réagir avec (Hf/Zr)O, et étre stabilises dans des composes
définis ou dans des surstructures réfractaires formés par réaction avec (Hf/Zr)O,. Ainsi, pour
accroitre la réfractarité¢ de la couche d’oxyde, il faut limiter 1’apport de bore dans le matériau
initial, au profit d’une réaction entre les oxydes de terres rares et (Hf/Zr)O,.

V. 3. APPORT DU CARBONE ET DE BORE DANS LE MATERIAU

L’apport du carbone ou de bore dans le matériau, permet d’augmenter le caractere
réfractaire du systeme non oxyde initial et donc d’augmenter la température d’utilisation de ce
matériau de revétement. Les épaisseurs de matériau consommé sont plus faibles que celles du
matériau principalement a base d’hafnium métallique et la phase liquide est réduite en surface
du matériau oxydé (proportionnelle a la moindre épaisseur consommeée). Cependant, les
dégagements importants générés par 1’oxydation des carbures et borures, et leur accumulation
dans la couche d’oxyde impliquent un temps d’utilisation limité de ce systéme puisqu’il existe
le risque de décollement de la couche d’oxyde protectrice.
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V. 4. EVALUATION DES MATERIAUX

Plusieurs critéres sont appliqués afin de classer les matériaux non oxydes envisages au
chapitre 2. 11. 2, selon leur capacité a jouer le réle de barriére thermique et/ou de barriere
environnementale a ultra haute température sous atmosphére oxydante :

e La réfractarité du matériau brut : le matériau ne doit pas entrer en fusion lors du test
d’oxydation.

e [L’¢paisseur de matériau consommé par oxydation.

e Lastabilisation de la phase oxydée liquide (et son faible taux de volatilisation).

e La facilitée de frittage. En effet, des difficultés peuvent apparaitre lors du frittage des
matériaux et peuvent €tre répercutées lors des tests d’oxydation. Par exemple, les
matériaux formés de composes instables vis-a-vis des autres constituants tels que les
matériaux a base de nitrures de terres rares, se dégradent dés la température ambiante.
De plus, les matériaux également constitués majoritairement de carbures (lorsque le
rapport atomique Hf/X est supérieur a 8.1), la relaxation des contraintes d’origine
thermique est difficile lors du refroidissement du frittage. Ceci peut entrainer une
rupture de I’échantillon placé simultanément sous le flux solaire lors du test
d’oxydation.

Ces critéres ne sont pas uniques, d’autres peuvent étre proposés pour classer ces matériaux
tels que la compatibilité thermomécanique et chimique avec le substrat devant étre protége.
Finalement, ceux présentés dans le tableau 5.14 permettent de prendre en compte un
maximum de paramétres lors de 1’élaboration jusqu’au test en oxydation des matériaux. Ils
peuvent donc mettre en évidence rapidement une évolution de composition en vue de la
construction d’une protection efficace générée par ces matériaux lors des tests d’oxydation a
ultra haute température. Dans cet esprit, le tableau 5.14 ne présente que la composition
optimisée des matériaux étudiés.

En résumé, d’aprés le tableau 5.14, les matériaux a base des ¢léments de tantale, de
gadolinium, de dysprosium et d’ytterbium ne présentent pas de phénomene d’oxydation active
a tres haute température, comparé au matériau ZrB,-SiC. Les oxydes respectivement de
tantale, de gadolinium, de dysprosium et d’ytterbium ont une stabilit¢ thermochimique plus
élevée que la silice [Adachi 1998, Chandrasekharaiah 1989, Courcot 2010a]. L’ensemble
des résultats des variations de masse permet de dire qu’au moins 70% de la quantité de ces
oxydes formés reste a I’¢état condensé a Tcen>2200°C (la ou SiO, se volatilise en grande
partie). Il n’est pas possible de différencier la stabilité relative de ces oxydes de terres rares.

Le matériau Hf+Ta (8.1) a une capacité d’autocicatrisation pour une température
d’utilisation au plus de 2200°C. Compte tenu de sa nature métallique, ce matériau se fritte a
plus basse température et il posséde certainement une meilleure ténacité que les systémes
céramiques. Son aptitude a réagir avec un substrat carbone permettra de renforcer son
adhérence.

Les matériaux HfB,+Ta sont suffisamment réfractaires pour étre utilisés jusqu’a
2600°C. Ce systeme présente ainsi le meilleur compromis entre les différents critéres énoncés
ci-dessus et il serait le meilleur matériau de revétement a ultra haute température.

L’apport de carbone dans le matériau HfC+Ta (8.1) permet ¢galement d’augmenter la
température d’utilisation mais il existe des difficultés de frittage liées a une mauvaise
relaxation des contraintes d’origine thermique lors du refroidissement du frittage.

Pour I’ensemble des matériaux a base des terres rares, le matériau ZrC+YbN (2.7),
bien qu’il présente des difficultés a étre élaboré, permet de générer une couche d’oxydes
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réfractaires protectrice liée d’une part a I’absence de phase liquide dans la couche d’oxydes et
d’autre part, a la stabilité thermochimique élevée de Yb,O3z a haute température [Courcot
2010b]. Une autre méthode d’élaboration pour ce type de systéme est a rechercher pour sa
mise en forme comme revétement protecteur, a haut potentiel.

La substitution de Hf par Zr conduit systématiquement & un abaissement de la
réfractarité de la couche d’oxyde formée. Il faut toutefois retenir 1’excellent comportement en
oxydation du composé ZS7.5 a Tcn=2400°C.

Critéres de sélection envisagés

Scénarii | Matériaux | Réfractarité du | Epaisseur Stabilisation de la | Facilité de
prévus matériau sain | consommée | phase oxydée liquide | frittage
référent ZS20 + - - +

ZS7.5 + + - +
n°l Hf+Ta (8.1) - - 0 +
HfC+Ta (8.1) + + + -
n°2 Hf+TaB, - - 0 +
(2.7)
HfB,+Ta + + + +
(2.7)
n°3 Hf+GdBg - + 0 +
(2.7)
HfC+GdBs + + 0 +
(2.7)
ZrC+GdBg + + - +
(2.7)
Hf+DyB, 0 + 0 +
(2.7)
HfC+DyB, + + - +
(2.7)
ZrC+DyBy4 - + - +
(2.7)
ZrB,+YbN + - - -
(2.7)
n°5 ZrC+YDbN + + + -
(2.7)

Tableau 5.14. Evaluation des matériaux testés a haute température sous air ambiant pour
chaque scenario d’oxydation étudié, selon les principaux criteres de sélection envisages.
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CONCLUSION

Les revétements protecteurs proposés dans la these (cf. Chapitre 2. I1l) sont testés a
ultra haute température sous air.

Concernant le matériau de référence de ZrB,-SiC, la composition et la microstructure
du matériau testé au four solaire sont en accord avec le mécanisme d’oxydation présenté dans
la littérature scientifique pour une température supérieure a 2000°C. L’architecture de la
couche d’oxyde en plusieurs sous couches de compositions et de microstructures différentes
met en évidence le principe d’oxydation cyclique passive/active du SiC a travers le squelette
solide réfractaire de ZrO, poreux. La microstructure de I’échantillon testé a une température
corps noir supérieure a 2250°C présente une moindre quantité de SiO, protectrice associée a
ZrO, et également un appauvrissement en SiC dans ZrB,, dans une zone proche de I’interface
oxyde/revétement. Ceci témoigne d’une consommation accélérée de SiC dans le revétement.
Ainsi, & une température supérieure a 2400°C, ce cycle d’oxydation active/passive du SiC qui
assure la durée de vie du systéme est menacé, lorsque 1’oxydation du SiC est uniquement
active. La diminution de la teneur en SiC dans le matériau ZrB,-SiC (7.5%vol) permet
d’améliorer la résistance a I’oxydation pour une température supérieure a 2400°C.

Dans tous les cas de systémes de revétements testés, 1’apport du carbone ou de bore dans le
matériau, permet d’augmenter le caractére réfractaire du systéme et donc d’augmenter la
température d’utilisation de ce matériau. Les épaisseurs de matériau consommé sont plus
faibles que celles du matériau principalement a base d’hafnium et la phase liquide est réduite
en surface du matériau oxydé. Cependant, les dégagements importants générés par
I’oxydation des carbures et borures, et leur accumulation dans la couche d’oxyde impliquent
un temps d’utilisation limité de ce systéme puisqu’il existe le risque de décollement de la
couche d’oxyde protectrice.

Dans le systéeme (Hf/Zr/B/Ta/C), le matériau Hf+Ta (8.1) a une capacité d’autocicatrisation

pour une température d’utilisation au plus de 2200°C. L’oxyde de tantale a une stabilité
thermochimique élevée.
L’ajout de bore li¢ a I’hafnium dans le systeme (Hf/Ta/B) avec un rapport atomique B/Ta
élevé (supérieur ou égal a 5,4) méne a la formation d’une phase d’oxydes liquides ayant une
capacité de nappage de la surface et pouvant s’apparenter a une barrieére environnementale a
haute température.

Dans le systeme (Hf/B/Ln/C/N), I’ajout de terres rares permet d’apporter une phase liquide

plus stable que SiO, dans le systeme oxydé. Cette phase liquide peut combler les porosités en
extréme surface du squelette réfractaire poreux de HfO,. Ainsi, la diffusion de ’oxygeéne a
travers la couche d’oxyde peut étre limitée.
Cependant, ces oxydes de terres rares présentent une instabilité thermochimique sous faible
pression d’oxygene a haute température. Les dégagements gazeux issus de 1’oxydation du
bore et des oxydes de terres rares volatils & travers la couche d’oxyde créent de nombreux
pores a D’interface oxyde/matériau et dans le squelette réfractaire de HfO,. Ainsi, une
utilisation prolongée de ce systéme a haute température peut entrainer une décohésion de la
couche d’oxydes due a une accumulation trop ¢élevée de ces gaz a I’interface oxyde/matériau.

Cependant, la présence de la surtructure ou de composés définis permet de stabiliser les
oxydes de terres rares dans le squelette réfractaire (Hf/Zr)O, et d’augmenter le caractére
réfractaire de la couche oxydée.
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Ces matériaux s’inscrivent dans le scénario n°3 (cf. Chapitre 2. I. 2) dans lequel I’oxyde de
I’¢lément ajouté doit étre sous forme solide lors du test, si la température réelle d’essai reste
inférieure a environ 2300°C. Du fait des trés hautes températures de test d’oxydation de ces
matériaux, 1’oxyde de dysprosium comme 1’0xyde de gadolinium, est sous forme liquide. Les
tests d’oxydation réalisés au four solaire sur ces matériaux peuvent ainsi s’inscrire dans le
scenario n°2. Leur efficacité de protection a plus faible température, c'est-a-dire sous un flux
incident moins puissant, serait a évaluer en accord avec le scénario n°3.

En I’absence de bore dans le systéme (Zr/Yb/N/C), dans le cas du matériau ZrC+YbN
(2.7), la description de la surface oxydée, d’aspect solide, s’inscrit dans le scenario 6. De plus,
la température d’utilisation de ce systéme pourrait étre trés supérieure a celle de test de cet
échantillon (Tcn=2150°C) puisque sa couche d’oxyde est trés réfractaire et reste adhérente au
matériau au cours du test.
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CHAPITRE 6

APPLICATION DE REVETEMENTS SUR
COMPOSITES
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INTRODUCTION

Le comportement en oxydation de revétement sur substrat carboné est relaté dans ce

chapitre. La premiére partie présente le test a ultra haute température du matériau de référence
ZrB,-20%vol SiC comme revétement protecteur a I’oxydation sur composite C/C.
L’¢évaluation du caractére protecteur de ce matériau est notamment reliée aux caractérisations
physico-chimiques de I’interface revétement/composite apres le test d’oxydation.
La deuxiéme partie de ce chapitre porte sur les composites modeéles constitués d’une fibre de
carbone revétue par PVD d’un revétement métallique a base d’hafnium, chauffés par effet
Joule & haute température. Comme un phénomeéne de carburation du dépdt peut se produire
simultanément lors de 1’oxydation a haute température, le chauffage des composites modeles
sous ultra vide permet d’étudier les phénomeénes de diffusion du carbone a I’interface
fibre/revétement. Par ailleurs, lors du chauffage de ces composites modeles sous atmosphére
oxydante, la diffusion réactive de 1I’oxygeéne en surface du revétement a haute température est
suivie.

PARTIE 1. APPLICATION SUR COMPOSITE C/C

Un revétement de référence ZrB,-20%vol SiC est élaboré autour du composite C/C
(cf. Chapitre 3. Partie 1. I. 2). Cet échantillon est nommé ZSC20. Son efficacité comme
barriére protectrice a I’oxydation a trés haute température est évaluée dans les conditions
précedemment décrites du test au four solaire (cf. Chapitre 3. Partie 1. 1I. 2).

. OXYDATION DU REVETEMENT DE REFERENCE SUR
COMPOSITE C/C

La structure du C/C est un empilement de tissus 2D qui se situe perpendiculairement a
la direction du flux thermique. Ce matériau poreux (de densité 1,2 g.cm™) peut étre considéré
comme un matériau conducteur thermique : I’ensemble des revétements ne devraient pas subir
un gradient thermique important.

L’échantillon ZSC20 est testé au four solaire sous air ambiant pendant 3 min a une
température corps noir de 2600°C. Le front d’oxydation est maximum au centre de la surface
de la pastille, ou la température de test est la plus élevée. Les trois quarts de la couche initiale
de revétement de matériau ZS20 au-dessus du composite C/C a été consommée soit 1.5+0.1
mm.
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Matériau ZSC20
Photographie
optique
T (°C) 2600
Am Am<0
Ec (mm) 1.540.1
Eo (mm) 0.2+0.05

Tableau 6.1. Valeur de la température corps noir d’exposition, indication de la variation de
masse et valeur de |’épaisseur de matériau consommé (notée Ec) et de la couche oxydée
(notée Eo), du matériau ZSC20 (ZrB,-20%vol SiC autour du composite C/C), aprés 3 min,
sous air, soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™.

Couche n°1

Couche n°2

Couche n°3

Figure 6.1. Image MEB (en rétrodiffusé) de la section de la couche oxydée de [’échantillon
ZSC20 testé a Tcn=2600°C pendant 3 min sous azir ambiant, soumis a un flux solaire de 15.5
MW.m™.

La succession de couches oxydeées, a partir de la surface de ZSC20 oxydée a 2600°C
(figure 6.1), peut étre décrite en reprenant celle précédemment identifiée sur le matériau ZS20
oxydé aux températures corps noirs 2200°C et 2400°C (cf. Chapitre 5. figure 5.1) :

e La couche n°l se développe en extréme surface (de l’ordre du 100£50 pm
d’épaisseur). La zircone est cristallisée dans une matrice de silice.

e La couche n°2 est d’épaisseur 5050 um. Cette couche ZrO, est poreuse et fissurée a
cause de I’évacuation des gaz Si0, CO et CO,.

e La couche n°3 se développe sur environ 1+0.1 mm. L’oxydation préférentielle du SiC
de facon active conduit a I’élimination totale de SiC cette couche, maintenant constituée
uniquement de ZrB..
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La morphologie et le mécanisme d’oxydation en surface de cet échantillon sont identiques
a DI’échantillon ZS20 testé a T>2400°C (cf. Chapitre 5. Il. 3. 2). La barriére thermique
constituée de ZrO, se détruit progressivement a cause de la réaction entre ZrO, et SiO,
formant une phase liquide a haute température : existence a T=1685°C d’un équilibre
eutectique dans le diagramme de phases ZrO,-SiO; (cf. Chapitre 1. annexe 3). Par ailleurs, du
fait de la trés haute température de test, la cinétique d’oxydation est d’autant plus élevée et
I’évacuation des gaz CO, CO, et SiO en quantité tres importante, dans la zone
d’appauvrissement en silicium, provoque la formation de la porosité dans les couches n°2 et
n°3.

Proche de I’interface revétement/composite C/C, la figure 6.2 témoigne de I’absence
de fissure et de pore a I’interface, 1’accrochage entre le revétement et le composite C/C reste
intact. L épaisseur de la couche de diffusion du carbone dans le revétement a cette interface
reste trés négligeable. La zone du revétement située au dessus de [D’interface
revétement/composite est appauvrie en silicium. En revanche, une diffusion du silicium
semble étre présente dans le composite C/C. le composite C/C reste a priori protégé.

um 100, Zr
(b)

_— 100. O » ' T ) ’ um 100. SE

pum
(d) )

Figure 6.2. Cartographies de microsonde de la répartition, (a) : du silicium, (b) : du
zirconium, (c) : du bore, (d) : de l'oxygene, (e) : du carbone et (f) : image MEB (en
rétrodiffusé) de /'interface oxyde/matériau de I’échantillon ZSC20 oxydé a Tcn=2600°C
pendant 3 min sous air ambiant, soumis & un flux solaire de 15.5 MW.m™,

II. EVALUATION DU CARACTERE PROTECTEUR REVETEMENT
DE REFERENCE SUR COMPOSITE C/C

A la suite du test d’oxydation de I’échantillon ZSC20 a ultra haute température, le
revétement reste adhérent au composite malgré (i) une succession de couches de compositions
et de propriétés thermomécaniques différentes, (ii) I’établissement d’un gradient thermique
élevé lors du test et (iii) les chocs thermiques présents dans les étapes de chauffage et de
refroidissement. De plus, la face inférieure de 1’échantillon étant refroidi durant le test, le
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gradient thermique a travers I’échantillon ne semble pas provoquer de rupture des deux
interfaces opposées matériau/composite.

Proche de I’interface revétement/composite, le matériau ZrB,-20%vol SiC est appauvri en
silicium. L’oxydation active du silicium s’accompagnant de la formation du gaz SiO, doit se
passer dans les zones du matériau ou une faible pression particlle d’oxygene est présente a
haute température.

Par ailleurs, la présence de silicium dans le composite C/C peut étre liée a la diffusion du gaz
SiO a travers le composite. En effet, ce gaz peut subir une carboréduction en présence de
carbone a haute température provoquant la formation de carbure de silicium dans le
composite.
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PARTIE 2. APPLICATION SUR COMPOSITE MODELE

Les composites modeles sont constitués d’une fibre de carbone revétue d’un
revétement metallique (d’épaisseur moyenne sur les zones denses de 750 nm), élaboré a
250°C par PVD (cf. Chapitre 4. Partie 2. I11). Les matériaux métalliques déposés sur les fibres
de carbone sont I’hafnium et les alliages suivants : Hf-Ta (2.7) et Hf-Ta (8.1), réalisés par
copulvérisation. 1l est rappelé que le rapport atomique Hf/Ta dans les alliages notés Hf-Ta
(2.7) et Hf-Ta (8.1) est respectivement de 2.7 et de 8.1.

Pour chaque composition de revétement considérée, deux tests a haute température,
respectivement sous ultra vide et sous atmosphére oxydante, sont réalisés sur deux
échantillons distincts. (cf. Chapitre 3. Partie 2. 1V). lls permettent de découpler les
phénomeénes de carburation a I’interface revétement/fibre et ceux d’oxydation & la surface du
revétement, se produisant lors des montées en températures des fibres revétues.

. TRAITEMENT THERMIQUE DE DEPOT METALLIQUE SOUS VIDE
A 1850°C

I.1. SUIVI DE LA CARBURATION DES DEPOTS METALLIQUES

Le processus de carburation est observé apres le chauffage a 1850°C, sous vide
pendant 5 s. Les sections des dépdts métalliques respectivement d’hafnium et des alliages
hafnium-tantale sont similaires (Figure 6.3 et 6.4). Le dépot est continu autour de la fibre. Il
est adhérent autour de la fibre sauf sur une ou deux zones ou il est plié créant une unique
porosité micrométrique entre la fibre de carbone (le long de 1’axe) et le revétement. Comme la
température maximale atteinte est proche du point de fusion des métaux, ces métaux ont
certainement flués et/ou se sont déformés plastiguement pour accomoder les contraintes
thermiques et les changements volumiques et structuraux. Une relaxation locale des
contraintes d’origine thermique peut conduire a cette morphologie. Sur la figure 6.3, la
microstructure initiale du dépét est conservée autour de la fibre avec la présence de zones de
croissance colonnaires poreuses et denses. Dans les zones non adhérentes a la fibre, la
croissance colonnaire du dépdt est dense (figure 6.4).
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Croissance colonnaire dense — <— Croissance colonnaire poreuse

Figure 6.3. Image MEB (en rétrodiffusé) de la section polie (technique cross polisher) de la
fibre de carbone revétue de I’alliage Hf-Ta (2.7), testée & 1850°C sous ultra vide pendant 5 s.

Figure 6.4. Image MEB de la section rompue de la fibre de carbone revétue de [’alliage Hf-
Ta (8.1), testée a 1850°C sous ultra vide pendant 5 s.

Aprés ce traitement de carburation, en présence de tantale, la taille des grains est plus
petite (figure 6.5). Les analyses de spectroscopie Auger confirment la compléte carburation
des dépbts pour les trois dépots (figure 6.6). L’analyse actuelle ne permet pas de confirmer le
deficit en carbone dans ce carbure, au vue de la position relative des courbes de pourcentages
atomiques. Les revétements s’épaississent. Les zones denses et poreuses du dépot d”hafnium
ont des épaisseurs respectives de 850+100 nm et 600+50 nm. Les zones denses et poreuses du
dépbt des alliages Hf-Ta ont des épaisseurs respectives de 850+150 nm et 500£50 nm. Une
partie du carbone de la surface de la fibre a été convertie en carbure: sur les zones de dépot
denses, le diamétre de la fibre s’est réduit d’environ 10% (par comparaison avec les zones ou
le dépo6t est plié, ou la fibre n’est pas consommée).
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(a)
Figure 6.5. Image MEB de la microstructure de surface des dépdts : (a) : hafnium, (b) : Hf-
Ta (8.1) et (c) : Hf-Ta (2.7), testés a 1850°C sous ultra vide pendant 5 s.

Dépot PVD Fibre

100 —

“ et
“ /f’

60

—Hafnium
50

—+—Tantale
40

30 ~+—Carbone libre
20

. AN
st = O

0 200 400 600 800 1000 1200 1400

—==Carbone lié

Pourcentage atomique (%)

Epaisseurdedépot (nm)

Figure 6.6. Profil de concentration atomique des éléments hafnium, tantale, carbone libre et
lié réalisé par spectroscopie Auger, sur le dépot PVD d’Hf-Ta (2.7), testé a 1850°C sous ultra
vide pendant 5 s.

Aprés le recuit a 1850°C, des premiéres analyses réalisées en microscopie a
transmission électronique sur 1’échantillon Hf-Ta (2.7) montrent la présence des phases de
carbures stoechiométriques TaC et HfC de structure cubique faces centrées dont le parameétre
de maille est respectivement de 4.46 et 4.63 A. L’existence d’une solution solide de ces deux
carbures n’est pas confirmée.

. 2. EFFET DE LA CARBURATION DES DEPOTS METALLIQUES

Apreés le traitement thermique sous ultra vide a 1850°C, les dépdts des deux alliages
d’Hf-Ta présente une bonne ténacité et sont adhérents a la fibre de carbone. Le dépdt devient
plus épais avec la conversion du carbone de la fibre en carbure. Il est accompagné par une
hausse du volume moléculaire des carbures. Par exemple, le volume moléculaire de HfC
(15.61 cm®.mol™) est plus élevé que celui d’Hf (9.35 cm®mol™). Les grains de carbure
devraient croitre préférentiellement perpendiculairement a la surface de la fibre car leur
extension latérale est limitée (pour que le contact fibre/revétement soit maintenu). De plus, la
taille des grains semble diminuer avec la présence de tantale. Le volume moléculaire de TaC
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(11.62 cm*.mol™) est plus faible que celui de HfC. L’augmentation de la quantité de carbure
TaC contriburait a limiter la croissance tri-dimensionnelle des grains de carbure de HfC.

A tres hautes températures, lors du processus de carburation, la diffusion préférentielle
des atomes de faible masse moléculaire et la création de porosité le long d’une interface de
diffusion serait attendue, en accord avec le modéle de Kirkendall. Dans ce systéme, les
éléments de carbone et de métal semblent diffuser simultanément et aucune porosité a
I’interface fibre/dépot n’est observée.

Les valeurs théoriques d’épaisseur de carbone consommé provenant de la fibre
peuvent étre facilement calculées dans le cas de formation de carbures steechiométriques
(figure 6.7).

Avant test

Dépot —
métallique

Apres test

Epaisseur de
carbone

consommeé Rt

Rf

Figure 6.7. Représentation schématique de la section d’une fibre de carbone revétue d’un
dépbt métallique, testée a 1850°C sous ultra vide pendant 5 s.

Premierement, le volume par unité de surface (US) du revétement (Vmus) est
directement relié a 1’épaisseur de la couche métallique dense (zone du dép6t perpendiculaire a
la direction du plasma), en prenant en compte la géométrique cylindrique :

Vs = [(Ri + em)? - Ri?] x I1 (eq.6.1)

Avec:
- Rayon initial de la fibre de carbone : Ri = 11+1 pm
- Epaisseur du dép6t métallique dense : ey =750+100 nm

La quantité de mole du dépdt métallique (nmus) est déduite de 1’équation (eq.6.1) :
nwus = [(Ri + em)? - Ri?] x I x pwm / My, (eq.6.2)

Avec:

- Masse volumique du métal déposé : pm = 13.09 g.cm™ pour Hf, py = 13.48 g.cm™
pour Hf-Ta (8.1) et pm = 14.03 g.cm™ pour Hf-Ta (2.7), en faisant I’hypothese d’une
loi de mélange.

- Masse molaire du métal déposé: My = 178.5 g.mol™ pour Hf, My = 178.7 g.mol™
pour Hf-Ta (8.1) et My = 179.1 g.mol™ pour Hf-Ta (2.7), en faisant I’hypothése d’une
loi de mélange.
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Le volume par unité de surface du carbone de la fibre consommeé (Vcus) est donné par
I’expression suivante :

Vous = (Ri2 - RF) x IT = ng x Mc / pe (eq.6.3)

Avec:
- Rayon finale de la fibre de carbone : Rf
- Masse volumique de la fibre de carbone : p.= 1.61 g.cm™
- Masse molaire du carbone : M. = 12 g.mol™

Comme le carbure formé est staechiométrique, 1’épaisseur de carbone consommé (ec)
peut étre exprimée en fonction de 1’épaisseur initiale du revétement métallique ou
respectivement en fonction de la quantité d’atomes métalliques, en prenant en compte la
géométrique cylindrique :

e.= Ri - Rf = Ri - [Ri®- npus x Mc / (pe x TI)]¥2 (eq.6.4)

Le volume par unité de surface (US) des carbures formés (Vmcisu) est directement
reli¢ a D’épaisseur de la couche de carbures ou respectivement a la quantité d’atomes
métalliques, en prenant en compte la géométrique cylindrigue :

Vs = (Rt? - RF) x I = s x Mic / pumc (eq.6.5)

Avec:

- Rayon total de la fibre revétue apres le recuit : Rt

- Masse volumique des carbures formés : p mc = 12.2 g.cm™ pour Hf, pmc = 12.48 g.cm™
pour Hf-Ta (8.1) et pyc = 12.9 g.cm™ pour Hf-Ta (2.7), en faisant I’hypothése d’une
loi de mélange.

- Masse molaire des carbures formés : M mc= 190.5 g.mol™ pour Hf, Myc = 190.77
g.mol™® pour Hf-Ta (8.1) et My = 191.15 g.mol™ pour Hf-Ta (2.7), en faisant
I’hypothese d’une loi de mélange.

Donc, 1’épaisseur de carbures formés (ef) est donnée par:
er= Rt - Rf = [Rf %+ nwisu x Mmc / (pme x ID]Y2 - Rf (eq.6.6)
Avec: Rf = [Ri%- nwsu x M/ (pe x TI)]*?

Aprés le traitement thermique sous ultra vide a 1850°C, I’épaisseur calculée du
carbone de la fibre consommé par carburation est de 430+60 nm pour le dépot d’hafnium, de
44560 nm pour le dépot d’Hf-Ta (8.1) et de 46060 nm pour le dépot d’Hf-Ta (2.7).
Respectivement, 1’épaisseur calculée du dépot apres carburation est 895+120 nm pour les
dépdts d’hafnium et d’Hf-Ta (8.1) et de 900+120 nm pour le dépot d’Hf-Ta (2.7). Ces valeurs
sont calculées pour une épaisseur de revétement métallique initial correspondante a celle
mesurée sur les zones denses du dépét (c'est-a-dire sur les faces de la fibre directement
exposeées au plasma).

Les résultats expérimentaux sont en accord avec les résultats théoriques sur ces zones
denses du dépdt adherentes a la fibre. Une part significative de carbone provenant de la fibre
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est convertie en carbure dans le dépdt. Cependant, la consommation de carbone n’est pas
homogéne autour de la fibre. En effet, sur les zones de recouvrement des dép6ts (lié au
processus de dép6t PVD en deux étapes, cf. Chapitre 3. Partie 2. Il. 1), initialement le
revétement est poreux, les épaisseurs de dép6t calculées sont surestimées (environ 35%).

I1. TEST D’OXYDATION DES DEPOTS METALLIQUES A 1850°C

1. 1. SUIVI DE L’OXYDATION DES DEPOTS METALLIQUES

En référence, une seule fibre de carbone a été chauffée a 1850°C sous atmosphére
oxydante. Sur la figure 6.8.a, la section de la fibre n’est plus circulaire et sa surface est
piquetée : ¢’est une morphologie de surface typique d’une oxydation.

Les sections rompues des fibres de carbone initialement revétues respectivement d’hafnium et
des alliages Hf-Ta apparaissent similaires (figure 6.8.b). Les dépbts se sont certainement
craquelés pendant le refroidissement a cause de la différence des coefficients de dilatation
linéaires thermiques entre la fibre de carbone (oine=0.87x10° °C™?, & 25°C) et les oxydes
(oc|.|f02:5.85><10'6 K'l, a 25°C). De plus, au cours du refroidissement, I’oxyde d’hafnium a
certainement subi une transformation allotropique de phase tétragonale/monoclinique a
environ 1750°C. Cette transformation s’accompagne d’une augmentation de volume de 3.5%,
contribuant & créer des fissures dans le dépdt. Les sections de ces fibres ne sont plus
parfaitement circulaires ni lisses, excepté sur quelques zones (figure 6.8.b). Les diametres des
fibres sont réduits d’environ 10%.

S.9 kV X5.00K 6.00rm 5.0 kV XS.80K 6.00rm

(a) (b)
Figure 6.8. Image MEB de la section rompue des fibres de carbone oxydées a 1850 °C
pendant 5s, (a) : fibre de carbone sans revétement initial et (b) : fibre de carbone revétue
initialement du dépot d’Hf-Ta (2.7).

Aprés oxydation a 1850°C, pendant 5 s, les sections polies des trois dépbts métalliques
oxydées, apparaissent similaires (figure 6.9). Le dépot n’est pas adhérent a la fibre a
température ambiante. Localement, le dépét est plié avec la création d’une porosité nette entre
la fibre de carbone et le revétement. Cette morphologie est similaire a celle observee lors du
traitement a haute température sous ultra vide. La microstructure initiale du dépdt est
conservée autour de la fibre avec la présence de zones de croissance colonnaires poreuses et
denses. Il semblerait que le décollement du dépdt soit localisé sur les zones denses.
Cependant, la couche d’oxyde générée par I’oxydation de 1’alliage Hf-Ta apparait plus dense
que I’oxyde hafnium en dépit de 1’effet de la taille des grains (figure 6.9).
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(b)
Figure 6.9. . Image MEB (en rétrodiffusé) de la section polie (technique cross polisher) de la
fibre de carbone revétue de (a) : [ ’hafnium et (b) :1’alliage Hf-Ta (2.7), oxydée a 1850°C
pendant 5 s.

La taille des grains du depdt oxydé d’hafnium sont plus importantes que celles du dépot
oxydé des alliages Hf-Ta (figure. 6.10). Des fissures sont observées sur les trois dépéts.
L’écaillage du dépot et/ou fissuration se produit lors du refroidissement et de sa manipulation
en suivant (traduisant une extréme fragilité de la couche d’oxyde) La morphologie de surface
des dépdts oxydés des alliages Hf-Ta (figure 6.10.b et c) ne fait pas apparaitre de formation de
verre, due a la présence de 1’oxyde de tantale Ta,Os, dont le point de fusion est 1890°C.

Figure 6.10. Image MEB de la microstructure de surface des dép6ts : (a) : hafnium, (b) : Hf-
Ta (8.1) et (c) : Hf-Ta (2.7), oxydés a 1850°C pendant 5 s.

Les analyses de spectroscopie Auger confirment pour les trois métaux, I’oxydation
compléte du dépdt (sans présence de carbure résiduel). Par ailleurs, le carbone libre (20£5
at%) est détecté dans le revétement oxyde (figure 6.11).
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Figure 6.11. Profil de concentration atomique des éléments hafnium, tantale, oxygéne

carbone libre et lié réalisé par spectroscopie Auger, sur le dépot PVD d’Hf-Ta (2.7), oxydé a
1850°C pendant 5 s.

Il. 2. MECANISME DE L’OXYDATION DES DEPOTS METALLIQUES

1. 2. 1. Effet du tantale sur la résistance a I’oxydation des dép6ts métalliques

Les revétements oxydés des alliages d’Hf-Ta présentent une meilleure ténacité et sont

davantage liés avec la fibre de carbone que le revétement oxydé d’hafnium. D’aprés Marnoch
[Marnoch 1965], la résistance a l’oxydation des alliages d’Hf-Ta serait reliee a la
stabilisation de la phase tétragonale de I’oxyde d’hafnium a haute température par 1’oxyde de
tantale Ta,Os. La formation de la phase tétragonale dense de HfO, est supposée contribuer a
la réduction de la quantité d’oxygene diffusant dans le dépdt oxydé. De plus, la transition
allotropique de la phase tétragonale-monoclinique serait limitée par la formation de la
solution solide d’oxyde tétragonal, dans le systéme HfO,-Ta,0s.
La croissance granulaire du dép6t oxydé d’hafnium est reliée au volume moléculaire de HfO,
(21.74 cm*.mol™) plus élevé que celui d’Hf (9.35 cm®mol™). Selon les études de Marnoch
[Marnoch 1965], lors I’oxydation des alliages d’Hf-Ta, le tantale est trés déficient en
oxygéne a cause d’une oxydation préférentielle de 1’hafnium. L’expansion volumique
attendue lors de 1’oxydation du tantale devrait étre empéchée. L’extension latérale des grains
de HfO, est donc limitée a cause de la présence d’oxyde de tantale en formation, mettant
latéralement ces grains en compression.

I1. 2. 2. Effet de la température sur le mécanisme d’oxydation des alliages Hf-Ta
Lorsque la température du test d’oxydation est supérieure a la température de fusion de

I’oxyde de tantale Ta,Os (T+=1890°C), une phase liquide est présente a la surface du dép6t
comme illustré sur la figure 6.12. Les grains de HfO, seraient cristallisés dans une phase

215



liquide d’oxyde de tantale. Leur croissance se développe librement latéralement, comparée a
celle dans le méme dépdt oxydé a une plus basse température. Les grains atteignent une taille
supérieure au micrometre. Cette morphologie de surface est en accord avec le scénario
d’oxydation des matériaux Hf-Ta présenté dans le chapitre 2.

1950°C pendant 5 s.

I1. 2. 3. Effet de 1a carburation sur la résistance a ’oxydation des dép6ts métalliques

Lors de l’oxydation de nombreux carbures, pour une faible pression partielle
d’oxygene, les résultats expérimentaux et les équilibres thermodynamiques montrent que
I’oxydation d’un carbure peut conduire a un oxyde en équilibre avec le carbone libre
[Jorgensen 1960, Narushima 1989, Zheng 1990]. Dans notre cas, aucune information ne
permet de conclure si I’oxydation et la carburation surviennent simultanément ou si la
carburation se produit complétement avant I’oxydation du dép6t métallique lors de la montée
en température. La morphologie des dép6ts oxydés est cependant tres proche de celles des
dépots carburés. L’étude de 1’oxydation d’un dépot initial de carbure permettrait de conclure
sur cette question. Par ailleurs, I’oxydation de HfC génére la formation de 1’oxyde solide
HfO, et des gaz CO et CO,. Dans ce cas, des pores due a I’évacuation de ces gaz a travers le
squelette réfractaire HfO, devraient étre crées. Au regard des observations des dépbts oxydées
des matériaux metalliques, la présence de porosité pourrait suggérer au préalable la formation
de carbures.
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CONCLUSION

Le matériau de référence ZrB,-20%vol SiC est testé comme revétement protecteur a
I’oxydation de composite C/C a ultra haute température. L application de 2 mm d’épaisseur
de ce revétement sur un composite C/C, porté a une tempeérature corps noir de 2600°C sous
air ambiant, permet de le protéger de 1’oxydation pendant 3 min.

Par la suite, les composites modéles sont chauffés par effet Joule a haute température
sous ultra vide et sous atmosphére oxydante. Les trois revétements métalliques, hafnium et les
alliages Hf-Ta (8.1) et Hf-Ta (2.7) élaborés par PVD, sont continus autour de la fibre de
carbone et d’épaisseur suffisante pour étre utilisés comme protection durant les tests
d’oxydation a haute tempeérature. Par ailleurs, la microstructure sur les zones de recouvrement
du dépbt (due au procédé de dép6t PVD en deux étapes) ne semble pas avoir un impact
négatif sur la résistance a I’oxydation a 1850°C pour 5 s.

Pendant le traitement thermique sous ultra vide a 1850°C, une partie du carbone provenant
de la fibre est convertie en carbure dans le revétement sans formation de porosité a 1’interface
de diffusion métal/carbone. Pour les trois matériaux, la carburation complete des dép6ts est
obtenue. Les alliages d’Hf-Ta présentent une bonne ténacité et sont adhérents a la fibre de
carbone. Lors de I’oxydation, la présence de tantale permettrait une limitation de la
transformation allotropique monoclinique-tétragonale de HfO, et limiterait la croissance
granulaire du dépot oxydé.
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CONCLUSION GENERALE ET
PERSPECTIVES
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Les composites C/C sont trés largement utilisés dans le domaine aérospatial a cause de
leurs caractéristiques thermomeécaniques performantes et de leur résistance élevée aux chocs
thermiques. Cependant, deés 400°C sous air, ils s’oxydent et s’érodent avec la formation des
gaz CO et CO,. Pour améliorer leur durée de vie en service a trés haute température sous
atmosphere oxydante (palier d’au moins 2000°C pendant quelques minutes), ces matériaux
peuvent étre revétus d’une protection de surface constituée d’un matériau ultra réfractaire non
oxyde.

L’objectif de cette étude est de sélectionner de nouvelles compositions chimiques de
matériau de protection et de valider expérimentalement ce choix de revétements en estimant
leur résistance a I’oxydation sous air a trés haute température.

Dans le domaine de températures supérieures & 2000°C, les caractéristiques physico-
chimiques des composeés ultra réfractaires tels que leur diffusivité thermique, leur émissivité
sont difficilement connues. Ainsi, actuellement dans la littérature, compte tenu de la difficulté
de réaliser ces tests d’oxydation et des vitesses d’oxydation élevées associées, les conditions
environnementales que sont par exemple : la température de 1’échantillon, la pression partielle
d’oxygene, sont trés imprécises. Elles dépendent des caractéristiques physico-chimiques de
1’échantillon.

Par conséquent, la démarche expérimentale de validation des compositions chimiques
retenues repose sur une étude comparative d’échantillons testés sous un méme flux de chaleur
incident constant. En effet, a iso flux incident, chaque matériau posséde une capacité a
réfléchir, a diffuser et consommer une partie de 1’énergie regue en s’oxydant. La réponse du
matériau sous un flux incident constitue la donnée directement utilisable aux concepteurs pour
un dimensionnement de piéces. Ces réponses des matériaux testés sont donc comparées les
unes aux autres dans des conditions de tests reproductibles.

Suite a ’analyse de résultats de la bibliographie sur les revétements ultra réfractaires,
le systéme constitu¢ des éléments ((Hf/Zr)/Si/B/O/C) permet d’obtenir une couche protectrice
a l'oxydation pour des températures d’utilisation supérieures a 2000°C. Cette couche
protectrice est une couche d’oxydes multi constituants formés de :

e un oxyde réfractaire poreux (HfO,, ZrO,) jouant le réle de barriére thermique
e une phase vitreuse (silice) ayant la capacité de s’écouler dans les pores de la couche
d’oxyde réfractaire et de diminuer la quantité d’oxygéne diffusante a travers le
revétement, et par conséquent de réduire la vitesse d’oxydation du matériau de
revétement.
La composition (Zr/Hf)B,-20%vol SiC présente le meilleur compromis entre adhérence au
composite C/C et résistance a 1’oxydation. Elle est une référence dans ce domaine de
température d’oxydation.
Cependant, a une température supérieure a 2000°C, la protection effective de ce matériau est
affaiblie en raison de 1’oxydation active du carbure de silicium. Aussi, la silice est
thermodynamiquement instable et n’assure plus le role de comblement des porosités du
squelette réfractaire, empéchant le revétement de rester efficace comme barriére
environnementale.

En se basant sur I’efficacité de protection passivante de la couche d’oxydes, générée
par oxydation a haute tempeérature, du systeme ZrB,-SiC (et précisément le materiau de
référence ZrB,-20%vol SiC), quatre scenarii théoriques de mélanges d’oxydes (Hf/Zr)O,-
XnOm, protecteurs a trés haute température, ont été proposés. Cet élément d’ajout X a été
retenu d’apres 1’étude des diagrammes de phases des oxydes (Hf/Zr)O2-X,0n, et B2,03-X,0nm
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en termes de stabilité thermochimique et de quantité de phases liquides générée a haute
température. Il faut maintenant générer ces systémes d’oxydes protecteurs par oxydation de
mélanges de composés non oxydes a base de (Hf/Zr) et d’un élément X. Pour cela, plusieurs
criteres tenant compte des problémes de stabilité, de compatibilité thermochimique des
éléments ou de leurs composés avec le carbone, I’hafnium et le zirconium et, des contraintes
de disponibilité (ou de prix d’achat) ont été appliqués.

Dans le cas des scenarii n°1, n°2 et n°3, un mélange d’oxydes liquides est conservé a
une température supérieure a 2000°C. Dans le systéme de matériaux non oxydes (Hf/Ta/C), la
seule phase liquide est ’oxyde tantale (scénario n°l). Dans le systéme ((Hf/Zr)/Ta/B), la
phase liquide B,0O; est ajoutée a ’oxyde de tantale. Entre ces deux oxydes, des composés
définis existent a basse température (scénario n°2). Dans le systeme ((Hf/Zr)/Gd ou Dy ou
Yb/BIC/N), la phase liquide B,O3; est également ajoutée aux oxydes respectivement de
dysprosium, de gadolinium et d’ytterbium. Cependant, ces oxydes sont solides a une
température supérieure a 2000°C. lls possédent aussi des composés définis a basse
température avec B,O3 (scenario n°3). Dans le systeme ((Zr/Hf)/(Yb ou Gd)/N/C) avec
respectivement [’incorporation de nitrure d’ytterbium et de nitrure de gadolinium,
I’élimination compléte d’oxydes liquides est proposée (scenario n°6). Tous les oxydes formés
seront solides a une température supérieure a 2000°C.

La résistance a 1’oxydation des matériaux est réalisée sur trois types d’échantillons.
D’une part, les systémes de matériaux non oxydes sont testés sous forme monolithique pour
valider leur choix. D’autre part, les composites mod¢les, constitués d’une fibre de carbone
revétue d’un dépdt notamment métallique permettent de valider I’application de certains
matériaux comme revétement. Enfin, le matériau ZrB,-SiC a aussi été utilisé comme
protection de composite C/C. Pour atteindre les températures de test d’oxydation appartenant
au domaine des trés hautes températures, le four solaire est utilisé pour tester les matériaux
massifs de taille centimétrique a une température supérieure a 2000°C. De plus, le chauffage
par effet Joule permet de tester les composites modéles jusqu’a 1850°C.

Les systemes de matériaux non oxydes de taille centimétrique sont élaborés par
frittage flash. Dans le cadre de notre étude, la compacité des pastilles obtenue (minimum de
80%) est jugée suffisante pour les futurs tests d’oxydation au four solaire.

Tous les frittages de ces matériaux sont réactifs. En effet, le frittage des matériaux
appartenant aux systemes ((Hf/Zr)/B/C/Ta) met en évidence une réactivité importantes entre
les borures ou les carbures et I’élément métallique présents. Le choix de la température de
frittage des matériaux dans les systemes ((Hf/Zr)/Ln/B/N/C) nécessite un compromis entre le
caractére réfractaire de certains composés impliquant une haute température de frittage et la
décomposition possible d’un composé a plus basse température.

En parallele, les revétements sur composites modeéles de taille micrométrique sont réalises
par dépdt PVD (en particulier par pulvérisation cathodique magnétron). Durant le procédé
d’¢laboration, un chauffage du substrat a 250°C permet d’obtenir un revétement métallique
continu et adhérent autour de la fibre. La microstructure est caractérisée par une croissance
colonnaire des grains du dépdt. Seuls, les trois revétements métalliques, 1I’hafnium et les
alliages Hf-Ta (8.1) et Hf-Ta (2.7) (avec un rapport atomique Hf/Ta respectivement de 8.1 et
de 2.7), sont testes pour étre utilisés comme protection durant les tests d’oxydation & haute
température. Les revétements de carbure sont extrémement fissurés, non adhérents et donc
inutilisables comme protection.
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L’analyse microstructurale de la couche d’oxydes générée par I’oxydation du matériau
ZrB,-20%vol SiC testé au four solaire est en accord avec celle présentée dans la littérature
scientifique aux températures supérieures & 2000°C. Elle a également permis de valider la
représentativité des conditions de test d’oxydation sous air a ultra haute température au four
solaire par rapport aux essais sous torche oxyacétyléne,...

L’architecture de cette couche d’oxydes met en évidence un processus d’oxydation
cyclique passive/active du SiC a travers le squelette solide réfractaire de ZrO, poreux. La
diminution de la teneur en SiC dans le matériau ZrB,-SiC (7.5%vol) permet d’améliorer la
résistance a I’oxydation pour une température supérieure a 2400°C. Par ailleurs, I’application
de 2 mm d’épaisseur du matériau ZrB,-20%vol SiC sur un composite C/C, porté a une
température corps noir de 2600°C sous air ambiant, permet de le protéger de I’oxydation
pendant 3 min.

Pour I’ensemble des systémes de revétements testés, 1’apport de carbone ou de bore dans le
matériau, permet d’augmenter le caractére réfractaire du systéme et donc d’augmenter la
température d’utilisation de ce matériau. Cependant, les dégagements importants générés par
I’oxydation des carbures et borures impliquent un temps d’utilisation limité de ces systémes.
En effet, il existe un risque de décollement de la couche d’oxyde protectrice, par
accumulation de gaz sous pression dans cette derniére.

Dans les scénarii n°1, n°2 et n°3, le mélange d’oxyde liquide est conservé dans la couche
d’oxydes.

Dans le systeme ((Hf/Zr)/B/Ta/C) (scenarii n°1 et n°2), L’oxyde de tantale a une stabilité
thermochimique élevée procurant au matériau une capacité d’autocicatrisation.

Dans le systeme ((Hf//Zr)/B/Gd ou Dy ou Yb/C/N) (scénario n°3), seul B,Os est ’oxyde
liquide tant que la température réelle de test reste inférieure a 2340°C. Dans cette étude,
puisque les températures réelles de test sont supérieures a 2400°C, I’ajout de terres rares
permet d’apporter une phase liquide dans le systéme oxydé. Ces oxydes de terres rares
présentent une instabilité thermochimique sous faible pression d’oxygene a haute température.
Les dégagements gazeux issus de des oxydes de terres rares volatils a travers la couche
d’oxyde créent de nombreuses porosités a 1’interface oxyde/matériau et dans le squelette
réfractaire de HfO,. Comparativement a la silice, leur stabilité est nettement supérieure car ils
sont toujours présents en grande quantité a la surface de la couche d’oxydes a une température
supérieure a 2400°C.

En DI’absence de phase liquide dans le systeme (Zr/Yb/N/C) (scénario n°6), la couche
d’oxydes générée par oxydation est tres réfractaire et reste adhérente au matériau au cours du
test. La faible porosite de cette couche indique qu’une évacuation des gaz COy et NOy n’est
pas assez néfaste pour entrainer une décohésion a I’interface oxyde/matériau au cours du test.

L’ajout de bore li¢ a I’hafnium dans le systéme (Hf/Ta/B) avec un rapport atomique B/Ta
¢levé (supérieur ou égal a 5,4) mene a la formation d’une phase d’oxydes liquides
suffisamment visqueuse pour avoir une capacité de nappage de la surface et pour pouvoir
limiter I’accés des espéces oxydantes. En revanche, dans les systémes contenant des terres
rares (Gd, Yb, Dy), le composé B,Os; provoque un abaissement de la température de
I’apparition d’une phase oxyde liquide avec la formation de borate de terre rare. Ainsi, a ultra
haute température, la volatilisation de B,O3 entraine celle de 1I’oxyde de terre rare et provoque
ainsi une baisse de la teneur en oxyde de terre rare dans la couche oxydée. Cependant, la
présence de la surtructure ou de composés définis entre les oxydes de terres rares et le
squelette refractaire (Hf/Zr)O, contribue respectivement a stabiliser thermiquement une partie
de ces oxydes de terres rares et d’augmenter le caractére réfractaire de la couche oxydée.
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Pour accroitre la réfractarité du matériau brut et celle de la couche d’oxydes, les matériaux
devraient étre formés majoritairement de carbures. Respectivement, ces matériaux trop
réfractaires, certainement moins bien frittés, eclatent sous le flux incident violent de chaleur
du four solaire. Pour satisfaire a cette condition, il serait possible de faire du frittage réactif de
plusieurs composes et de créer in situ des carbures, sans étre confronté a un probléme de
relaxation trop importante des contraintes d’origines thermiques lors du refroidissement du
systeme fritté.

De méme, pour les matériaux a base d’ytterbium, ce dernier devrait étre introduit sous un
composé plus stable que le nitrure (par exemple, un borure ou un carbure) pour éviter la
décomposition des composés lors du frittage et la dégradation de 1’échantillon
I’accompagnant.

Par la suite, les matériaux non oxydes ont été classés selon leur capacité a jouer le role de
barriere thermique et/ou de barriere environnementale a ultra haute température sous
atmosphére oxydante. Les systemes (Hf/Ta/B/C) et (Zr/Yb/CIN) sont les plus intéressants en
termes de stabilité thermochimique de la phase liquide dans le cas du tantale et du caractere
réfractaire du matériau oxydé.

En paralléle, les trois revétements métalliques, 1’hafnium et les alliages Hf-Ta (8.1) et
Hf-Ta (2.7) sont évalués comme protection sur fibre de carbone durant les tests d’oxydation a
haute température. Les alliages d’Hf-Ta présentent une bonne ténacité et sont adhérents a la
fibre de carbone.
Pendant le traitement thermique sous ultra vide a 1850°C, une partie du carbone provenant de
la fibre est convertie en carbure sans formation de porosit¢ a 1’interface de diffusion
métal/carbone. Pour les trois matériaux, la carburation complete des dépots est obtenue. Lors
de I’oxydation, la présence de 1’oxyde de tantale Ta,Os permettrait une limitation de la
transformation allotropique monoclinique-tétragonale de HfO, et limiterait la croissance
granulaire du dépot oxydé. Des analyses de microscopie a transmission électronique sur ces
échantillons permettent de vérifier plusieurs hypothéses : (i) la formation d’une solution
solide des carbures d’hafnium et de tantale apres la carburation du dépdt sous vide a 1850°C,
(ii) la limitation de la transformation de phase de HfO, par Ta,Os et (iii) la simultanéité des
phénomenes d’oxydation et de carburation des dépots métalliques a 1850°C.

L’étude sur les revétements PVD a fait I’objet de I’écriture d’un article dans la
revue Thin Solid Films : Oxidation of refractory metallic coatings on carbon fibers heated up
to 1850 °C (cf. Annexes Generales) et la présentation d’un poster au congres international
ICMCTF 2010-San Diego Etats-Unis (International Conference on Metallurgical Coatings
and Thin Films).

En paralléle, 1’étude du comportement en oxydation du systéme ZrB,-SiC au four solaire, a
également été présenté oralement aux congres internationaux CIMTEC 2010-Montecatini
Italie (International Conference on Modern Materials and Technologies) et HTCMC7-
Bayreuth Allemagne (High Temperature Ceramic Matrix Composites), et au congrés national
du Groupe Francais de la Céramique. Les proceedings de ces présentations sont
respectivement:. Oxidation mechanism of ZrB,-SiC in a solar furnace above 2200°C;
Oxidation tests, in a solar furnace above 2300K in air, on ZrB,-SiC materials ; Mécanisme
d’oxydation de ZrB,-SiC au four solaire au-dessus de 2000°C (cf. Annexes Générales).

Enfin, un article concernant le frittage de mélanges de composés de terres rares a été rédigé
mais n’a pas été jusque la publié : Frittage flash de matériaux réfractaires appartenant au
systeme Hf, Gd, C, N, B (cf. Annexes Générales).
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Les principales perspectives de recherche qui apparaissent a l'issue de cette thése
concernent les compositions des revétements protecteurs non oxydes, leur moyen
d’¢laboration et leur méthode de test d’oxydation a trés haute température.

L’efficacité réelle de la couche protectrice a 1’oxydation générée par les matériaux non
oxydes testeés au four solaire ne pourra étre validée que lorsque ces matériaux seront appliqués
comme revétements sur composites C/C a tres haute température et sous atmosphere
oxydante.

Par la suite, une optimisation des rapports atomiques (Hf/Zr)/X pourra étre réalisée dans ces
matériaux non oxydes afin d’obtenir un compromis entre la résistance a 1’oxydation et les
compatibilités thermomécaniques afin d’améliorer I’adhérence du revétement au composite
C/C de la température ambiante a celle d’utilisation.

Il est également important de noter que le choix de composition de ces matériaux non oxydes
a éte restreint par les disponibilités commerciales des éléments identifiés au chapitre 2. Ainsi,
des matériaux non oxydes constitués d’autres éléments méritent d’étre étudiés en oxydation a
tres haute température. Par ailleurs, des systemes complexes contenant au moins trois
composés peuvent envisagés pour cumuler les avantages de chaque élément dans la formation
d’une protectrice a I’oxydation.

La microstructure du revétement en termes de taille de grain et texture, reliée au choix du
procédé d’élaboration pourrait aussi permettre une optimisation des compositions déja
étudiées.

Le frittage flash a permis d’élaborer les matériaux non oxydes testés dans cette thése. Une
étude plus approfondie des conditions de frittage permettrait d’améliorer : (i) la compacité des
pastilles obtenues aprés frittage et (ii) la relaxation des contraintes d’origine thermique
accumulées dans les matériaux, notamment lorsqu’ils sont enrichis en carbures
ultraréfractaires. L’utilisation initiale de poudres de granulométrie plus fine que 44 um peut
étre envisagée pour favoriser une interdiffusion des composés et donc un meilleur soudage
des grains.

Par ailleurs, la technique de dép6t PVD sur des géométries cylindriques peut étre optimisée
pour améliorer I’adhérence du dépot au substrat.

D’autres techniques d’élaboration de revétements pourraient étre envisagées : la projection
plasma, la CVD (Chemical Vapor Deposition), la voie dite slurry. La projection plasma est
adaptée au dépdt de matériaux ultraréfractaires mais de nombreux problémes de contraintes
résiduelles d’origine thermique sont présents dans les dépots réalisés. La CVD est un procédé
difficile a mettre en ceuvre, compte tenu de la formation de chlorures métalliques a haute
température (au dessus de 500°C) pour le dép6t de matériaux ultraréfractaires tels que HfC.
De plus, les temps de dépdt sont assez longs (2 a 5 um par heure). Enfin, la voie dite slurry
repose sur le dépot d’une résine précéramique chargée en poudre de matériaux
ultraréfractaire, qui est ensuite pyrolysée. Cependant, la résine apporte généralement du
carbure de silicium dans le dépdt, mais aucunement un des éléments métalliques considérés
dans cette etude. La consolidation des métaux par voie slurry peut étre aussi faite par 1’apport
d’un métal liquide réactif vis-a-vis des poudres déja présentes. Seul le mouillage par le
zirconium est réalisable puisque sa température de fusion est de 1890°C. L’hafnium
(T+=2200°C) et le tantale (T=3000°C) sont trop réfractaires pour une introduction a 1’état
fondu.

D’autres méthodes de test peuvent étre envisagées a la suite de cette étude. La torche
oxyacétyléne permet de changer 1’atmospheére de travail (présence de CO,) et de rajouter le
paramétre des vitesses de gaz oxydants. Dans un four a arc ou a lampe, 1’atmosphére de
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travail peut étre contr6lée autour de 1’échantillon. Cependant, les réactivités des matériaux
étant tres élevées, un appauvrissement de la phase gazeuse en espéces oxydantes se procurera
toujours proche de la surface de I’échantillon. A cet endroit, I’évaluation des pressions
partielles réelles des gaz oxydants ne peut étre faite que par une modélisation des flux gazeux
de la thermique et de la chimie proche de I’échantillon.

Par ailleurs, les émissivités des matériaux testés seraient a déterminer pour obtenir une
mesure plus précise de la température réelle a la surface de I’échantillon.
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A method for testing high refractory metallic coatings at a high temperature {up to 1850°C) in a controlled
atmosphere (inert or oxidizing), at a low pressure [around 4 K%a) and with an exposure time of 53
maximum is developed here. Metallic coatings on carbon fibers are deposited using PVD [physical vapor
deposition] process. The sample is then heated by Joule effect [electrical resistivity). Cooling is not
controlled, so the material undergoes quenching and keeps the microstructure and chemical composition
produced at a very high temperature under a controlled atmosphere. PVD coatings on carbon fibers ane

o sufficiently continuous and thick to be used as protective coatings during the owidation tests at high
HI=Z7 wits Ta temperature. This test allows studying the diffusion of carbon at the fiber/coating interface and of oxygen at
Coafimgs the interface of external environment/coating at high temperatures. The aim of this study is to highlight the
PV effect of a mod ification of compaosition on the carbuation and on the oxidation mechanism, from the testing
Carliides at high temperatures on these metallic coatings. Pure Hf and Hf-Ta metal alloys are considered.
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1. Introduction

Kefractory metals and alloys participate in the development of
new high temperature oxidation-resistant coatings (up to 1850 °C)L
According to preliminary studies, hafnium presents the highest
melting point both as metal and as oxide. Hafnium oxide is one
of the less volatile solid oxides. It exhibits a low vapor pressure of
10107 " Pa at 1732°C [1]. However, the oxide generated by
oxidation of hafnium is porous and non-adherent at high tempera-
tures [1,2]. Then, oxyeen diffusion is poorly stopped by the axide
scale, which does not constitute an efficient environmental barrier.
The oxidation resistance of hafnium can be improved by the addition
of a second element, which forms by the oxidation of a liguid oxide
filling up porosity in hafnium oxide [1]. For reasons of valence and
close atomic radius ( 143 pm for Ta and 156.4 pm for HF), the choice of
tantalum is done [1] Tantalum is a refractory metal forming a ductile
alloy with hafnium. Further, tantalum oxide is a refractory oxide
characterized by a low vapor pressure {melting point at 1890 °C), the
lowest among refractory oxides. Since tantalum oxide stabilizes
tetragonal hafnia, it is useful during cooling in order to prevent the
tetragonal/monoclinic transition at about 1750°C. Indeed, this
transition is accompanied by a 3.5% volume increase and results in
the formation of cracks in the coating [1-3].

Marnoch [1] tested several H-Ta alloys from 10 to 30 wts Ta at
2200 °C with an oxyacetylens torch for 10 min. According to these
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tests, the composition HE-27 wt% Ta exhibits the best oxidation
resistance. The oxide scale generated by oxidation of this composition
presents a good toughness and is strongly bonded with this alloy. 5o,
the properties of ductility and oxidation resistance suggest using
Hi-Ta alloy as a protective coating for carbon fber in order to preserve
it from oxidation at T>1800°C.

In this work, both metallic coatings, pure HI and HE-27 wis Ta
alloy, on carbon fibers are deposited using PVD (physical vapor
deposition) process. The samples are then heated by Joule effect
{electrical resistivity). The aim of this study is to highlight the effect of
a modification of composition on the carburization and on the
axidation mechanism.

2 Experimental method
2.1, Elghoration of the model composite

The mode] composite, named microcomposite, & constituted of a
single carbon fiber embedded in a PYD metallic coating. This fiberis a
commercial fiber { XNOS, Mippon Graphite Fiber . [t is chosen because
of: its regular and circular cross section {11+ 1 um of diameter), its
Lick of roughness and its nearly isotropic characteristics, in order to
improve the sticking of the deposit [4]. Hafnium and HI-27 wi% Ta
alloy films on carbon fibers are fabricated using a 13.56 MHz RF
magnetron s puttering equipment. A Plassys MP700 sputtering plant is
equipped with 75 mm target diameter. In both film depositions, the
distance between the target and the substrate is 100 mm. The
ultimate pressure for all deposition processes s 4+ 1073 Pa and then
filled back with purified argon in order to reach a total pressure of
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0.5 Pa and a Mow rate of 50 scem. For pure hafnium deposition, the
real power density RF applied to the target is 1.15Wom™ 2 The
metallic alloy with homogeneous composition is obtained by using
the co-sputtering of both hafnium and tantalum targets in which the
applied real power density BF is 1L15Wom™™ and 0.75Wem™=
respectively. Both coatings are 700 nm thick. As the deposition
process is directional, a uniform coating can only be obtained by
achieving three steps, Frst, the fibers are stuck on graphite frames
using carbon based cement [Cement T34 produced by UCAR). Second,
a first deposit is realized. But of course, only one side of the fibers has
received the deposit {the front side). 5o, the third step consists of
turning the frame upside down in order to deposit the coating on the
second side af the fibers (the back side). Thanks to this process, bath
sides af the fibers receive the coating. This deposition process can be
realized at different temperatures. The graphite frame with the fibers
is then heated by Infra rouge radiation on the back side {the side
which is not exposed to the plasma direction). Heating the fbers
during sputtering deposition allows a better control of the deposit
microstructure. Then, during the PWD process, the substrate can be
exposed at different temperatures, on their back side (25°C, 250°C
500 °C and 700 *C)L

22 Heat reatment af very high mempenzoure

These tests enable to study the diffusion of carbon at the fber/
coating interface and the oxygen diffusion between the external
environment and the coating at high temperatures. Joule effect
heating is generated by electric current moving through the
microcomposites [4] The microcomposites are tested under ultra
high vacuum (residual pressure<1073 Pa) and in oxidizing atmo-
sphere at low pressure (4 kPa) In the oxidizing atmosphere, the ow
rates for oxygen and argon are respectively 2.5 scem and 4975 scem
{total Mow equal to 500 scem) and the coygen partial pressure is fxed
at 0,02 kPa. In both cases {under ultra high vacuum and in oxidizing
atmosphere), the temperature of the coating surface is measured by a
bichromatic pyrometer calibrated for a surface with an emissivity of 1.
Temperature is uniform along the fber length (25 mm). The
temperature reached along the sample surface during heating by
Joule effect depends on the electrical resistivity of the material. For
example, the electrical resistivity of HiOz is 9680w cm, and
1315w em (at 20°C) for HE Regarding the values of the electrical
resistivity of the different materials, the current ought o go
preferentially through the metallic coating at the beginning of the
test and progressively through the fiber with the oxidation aof the
coating. Consequently, during the tests under ultra high vacuum, an
applied tension of 80V on the microcomposite allows to reach a
surface temperature higher than 1800 °C. But under oxidizing
atmaosphere, this tension does not allow exceeding the temperature
of 1500°C and the temperature of the sample surface is fixed at
around 1800 *C. Thus under ultra high vacuum, the imposed voltage is
BOV for 55 with a rise time of 55 Under oxidizing atmosphere, the
imposed voltage is 100V for 5 s,

2.3, Physical and chemical chomcerizarions

The tested metallic coatings are characterized in terms of
morphology and chemical contrast by scanning electron microscopy
{SEM]. Cross sections and swfaces of coatings are observed. The
chemical composition of these deposits 5 quantified by Auger
Electron Spectroscopy { AES, VG microlab 310F) coupled with argon-
ion etching and EDS analysis. The determination of concentrations
{atomic percentage] for each element (HE Ta, Cand O is performed in
depth after etching (0.2 nm s~ ") with argon for 6 min Lo remove
contaminants from the surface. In order to determine the chemical
compasition and the thickness of coatings, cross sections of samples
are prepared by using a cross polisher system.

3 Results
31, Characterizations of PVD coatings

Around the fiber, a metallic FYD coating has an ovoid cross section
{Fig. 1}. This coating is badly bonded Microstructure coating is not
homogeneous on the fiber perimeter. On the faces ex posed straight 1o
the plasma direction, the coating is characterized by columnar
growth. [t appears dense and is 850 4 100 nm thick. On the contrary,
on the sides {areas of overlapping coatings due to a process in two
steps), these columns are far away from each other and the coating is
porous and 400 450 nm thick All measures onto cross polished
sections observed by SEM are in agreement with measures obtained
from the profiles of AES analyses. The desired composition of Hi-
I wiLE Ta isconfirmed by AES analyses for this deposit. By increasing
the temperature during depasition, AES analyses show the formation
of carbide in the deposit At 250°C, carbide is presented at the
interface coating/carbon fber promoting chemical bond between the
deposit and the fiber. Moreover, the porosity is attenuated in the areas
of overlapping coatings. The coating is 750 4 100 nm thick and the
area of overlapping coatings is 500 4 50 nm thick. At 500°C and
700 °C, the whole deposit is converted in carbide, and at 700 °C this
carbide is stoichiometric. Cracks parallel to fiber axis are createdin the
porous region. The fragile behavior of carbide and the difference of
linear ther mal expansion coeflicient (CTE) between the carbon fiber
(oee=0LE2 1075°C™7, at 25°C [4]) and the carbide (for HIC,
=63 1075701 at 25 °C) favors the coating debonding. Finally,
the metallic coatings fabricated at 250 *C are chose nfor oxidation test.

32, Post fabrcaton hear rrearment of metallic coatings under wiira high
VLU

The carburization process is observed after heating at 1800 °C under
ultra high vacuum. Both metallic coating sections, hafnium and
hafnium-tantalum alloy, appear similar { Fig. 2).The coating is contin-
uous aound the Aber. Itis adherent around the fber except onone or
tweo zones where the coating is folded creating a single micrometnc
porosity between the carbon fiber{ along its axis) and the coating. Since
the maximum temperature reached is close to the melting point of
metals, these coatings have certainly crept. During heating, the metals
have a plastic behavior allowing their deformation. A local relaxation of
stresses (thermal and phase transformation) may lead to this
maorphology. In Fig. 2, the initial microstructure coating is conserved

Fig L. 3EMimageolcros palished section of PYD habiwn oosting on carbon fiber for 2
depasition temperature at 230 *C
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Fig. 2 SBM images {B5E) of arasd palished sedions of H-27 wit X Ta depasit ancarban
liber tested ot temperature 1830 °C under high vaouum during 55,

around the fiber with porous and dense colurmnar growth zones. In the
folded zones, the coating & dense with columnar growth. In the
presenceof Ta, thesize of the grains s smaller (Fig. 3). For both coatings,
AES analyses confirm the whole carburization of deposits (Fig. 4). The
coatingsget thicker, Dense and pomous hafnium layers are 8504 100 nm

a

Fig. 3. 5BEM images of the surfsce micostructure: (4) halhium depasit and (b) HI-Ta
alloy depasit.

100 -
a0 4 i
80 /

70 4 f

&
s
40
30
20

104

Adomic percent (%a)

0 4= — 1 —=ly !

4] plii] Lo 600 B 1000 1200 1400
Etch Depth (nim)

— Hafnium —— Tantalam

— Frescartbon  —— Linked carbon

Fig. 4 Awmic percan praliles by AES of different sle ments (0, W, Ta, freeC and linked C)
iin the HEZ7 Wi Ta coafing tested &t temper gure 1850 "Cunder high vaouum far 5 2

and 600 4 50 nm thick, respectively. Dense and porous Hi-Ta layers are
8504 100 nmand 500 4 50 nm thick, res pectively. In the fiber, a partof
the carbon suface has been converted in carbide: on the dense layers,
the fber diameter is reduced, around 105,

33, Oueidarion test of PVD metalic coatings

As reference, a single carbon fiber was tested at 1850 °C under
oxldizing atmosphere In Fig. 5a, the fibersectionis not crcularanymore
and the surface is pitted: it is typical oxidation. The raw broken sections
of carbon fibe s with both initial metallic coatings, hafnium and Hi-Ta
alloy, appear similar (Fig. 5b). The coatings seem o have split upduring
cooling because of the mismark of thermal expansion coefficents (CTE)
between the carbon fiber and the oxides. Moreover, during cooling,
hafnium oxide certainly underwent a tetragonal ‘monoclinic transition
at about 1750 °C creating cracks in the coating. The sections of these
fibers are not perfiectly creular and smooth anymaore, except along few
parts | Fig. 5b). Fiber diameters are reduced around 10%,

The samples are observed after oxidation at 1850 °C. Both oxidized
metallic coating sections, hafnium and hafnium-tantalum  alloy,
appear similar (Fig. 6). The coating is stll not bonded to the fiber.
locally, where the coating is folded, a neat porosity is created be tween
the carbon fiber and the coating. This morphology is similar to that
developed at a high temperature under an wtra high vacuum. The
initial microstructure coating is conserved around the fber with
porous and dense columnar growth zones, Locally, in the folded zones,
the coating is dense with columnar growth. However, the oxide scale
generated by oxidation of the HI-Ta alloy appears denser than
hafnium oxide in spite of the grain size effect (Fig. 7).

Grain size and pore size of axidized hafnium coating are larger than
those of eldized HE-Ta coating (Fig 7, this resultis similar to the non-
axldized coatings. Cracks are observed on both coatings. The oxidized
HE-Tacoating micmostructure | Fig. 7a) hardly shows glass formationdue
tothe presenceofltantalumoxide Ta O, whose melting pointis 1890 °C.

For both materials, AES analyses conficm the whole axidation of
the deposits (without any presence of residual carbide). Moreover,
free carbon (20 4 5 at®) is detected in these generated oxide scales,

4. Discussion
4.1, Effect of temperaiure on PVD deposit microsiruciure

The model of Movchan and Demchishin modified by Thornton
(with the determination of the factor w=T" of deposition/Tm of
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Fig. 5. SEM images of raw braken sections of axidized carbon fibers at 1850 °C during
53 (a) carbon fiber without initial coating and (b) carbon fiber with initisl Hi-Ta
coating

deposited material) shows the influence of the temperature on the
microstructure of deposit for a pressure fixed at 0.5Fa [5]. Both
deposited materials have a melting point of Tm=2200°C. For a
coating temperature around 25 °C, the low value of o (@=0.1) is

Fig. & SEM images (BSE) of crass palishad sectionsof H-Ta costing t=sted ata temperature
of 1800 + 350 °C under awadized atmasphere far 5.
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Fig 7. SEM images of the surface micrastructure: (a) hafniun depasit and (b) H-Ta
alloy depasit.

related to a porous structure characterized by columnar grains
separated by small cavities. On the contrary, for the coating tem-
peratures around 250°C, 500°C and 700 °C, the values of «
(031 = =04) correspond to a structure characterized by fibrous
grains, densely packed together. The depaosit microstructure of faces
directly exposed to the plasma is in agreement with the theoretical
description of microstructure for the chosen substrate temperatures.

During the heating of fibers, the zones of the overlapping of
coatings reach the highest temperature, promoting the increase of the
value of o However, in these zones, the deposit microstructure
corresponds to a low value of o a porous structure characterized by
columnar grains separated by cavities. So, the temperature is not the
predominant parameter of the microstructure on these areas. Indeed,
the surface of these zones is not perpendicular to plasma direction:
the bidimensional diffusion of depasited atoms is limited, promoting a
microstructure characterized by columnar growth.

42. Efect of carburization on metallic VD coatings at a very high
emperature

During the carburization process, with the introduction of tantalum,
the coating presents a good toughness and is strongly bonded with the
carbon fiber. The deposit becomes thicker with the conversionof carbon
from the fiber into carbide. It is accompanied by a rise in the molecular
volume of atoms. For example, the HfC molecular volume
(1561 cm®mol ") is higher than that of Hf alone (935cm?mol ™).
The carbide grains should grow along three dimensions. But the grain
size decreases with the presence of tantalum. The TaC molecular volume
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{1162 co®maol™ ") is lower than the HICs. TaC carbide limits the theee-
dimensional growth of HIEC carbide grains.,

At very high temperatures, a carburization process can be
expected to follow the Kirkendall model with a preferential diffusion
ofsmaller atoms {and porosity creation along a diffusion interface). In
this system, carbon and metallic elements seem to diffuse simulta-
neously and no porosity at the coating/fibe r interface is observed The
theoretical values of thickness variations of coatings and consumed
carbon from the fber can be easily calculated in the case of
stolchiometric carbide formation (Fig. B).

Firstly, the volume per surface unity (5U) of coating {Vsyso) is
directly related to the deposed thickness of metallic laver, by taking
into account the cylindrical geometry:

Vi = [(Ri + ey’ Riz]ll i

with:
— initial radius carbon fiber: Bi=1141pum
— dense metallic deposit thickness: ey = 7504 100 nm.

The amount of mole in the metallic deposit { Nayey) 15 deduced
from the Eq. (1)
g s = [(RI + eyl —Ri% |1 pyg /My (2

with:

— density of deposed metal: py, =13.09gcm ™ * for HF and
g = 1403 g e~ for H-27 wis Ta

— atomic weight of deposed metal: My = 178.5 g maol ™" for Hf and
My = 179.1 g mol " for HE-27 wii Ta

The volume per surface unity of consumed carbon in thefiber (V. zn)
iz given by the following expression:
Vessu = (RP=RE) 1= n_ x M,/ p, i3

with:

- final radius carbon fiber: Rf
— density of carbon fiber: o= 161 g cm™3
— atomic weight of carbon: M, =12 gmol ™.

Since the formed carbide s stoichiometric, the consumed carbon
thickness (e} can be expressed in the function of the initial thickness

Before test

Metallic

_—
deposit Sra

After test

Consumed

Carbon thickness Rt

Rf

Fig. 8. Schematic representation of the sedtion of the metallic depasit an carban liber
et at temperature 18350 “C under high vaoum far 55

of the metallic coating or respectively of the amountof metallic atoms,
Iy taking into account the cylindrical geametry:

€, = Ri—RF = Ri—[Ri*—ny oy % M./ (0, % uj.]’-"z. i)

The volume per surface unity (5U) of the formed carbide (Vacso)
i directly related to the thickness of the carbide layer or respectively
af the amount of metallic atoms, by taking into account the cylindrical

BEOMELry:
Vs = (RERIT) 1 = gy o) x My / pyge i5)

with:

— total radius of coated fiber after annealing test: Rt

— density of formed carbide: pye= 122 gem™ for HE and payo=
129 gcm ™3 for HI-27 wix Ta

— atomic weight of formed carbide: Mye= 190.5 g mal " for HF and
My = 191.15 g mol ™! for HE-27 wii Ta

So the thickness of the formed carbide (ey) is given by:

& = Ri—Rf = ’sz iy s Mg/ (Page uj.]""2 RI

| G
With : Rf = [r{i2 iag s % Me / (e % uj.]]"z_ o

After the carburization process, for both metallicooatings, hafnium
and HE-Ta alloy, the thicknesses of consumed carbon fibers are 430 4
B0 nm and 460 4 60 nm respectively. The calculated thicknesses of
both coatings are 895 4 120 nm and 900 4 120 nm respectively. These
values are calculated with an initial coating thickness corresponding
lo the thickness of dense deposit {on the faces exposed straight to the
plasma direction).

After annealing, for both coatings, hafnium and HE-Ta alloy, dense
layers are 850 4 100 nim thick and the thickness of consumed carbon
fibers is 450 4 50 nm { measures realized by SEM L The experimental
results are in agreement with the theoretical results for dense
de posits, A significant part of carbon from the fiber is converted into
carbide. However, carbon consumption is not homogeneous around
the fiber due to the presence of debonded deposit zones. For the
porous zones of coating, the experimental thicknesses are thinner
than the theoretical ones since the local volume of deposits cannot be
accurately estimated, due to the porosity.

43, Mechanism wddation of PVD metallic coating

43.1. Effect of Ta on oxidation resistance of coating

With the introduction of tantahim, the oxidized coating presents a
Better toughness and is more bonded with the carbon fiber than
hafnium oxide. This observation is in agreement with the result of
Marnoch. The oxidation resistance of the HF-Ta alloy is related to the
stabilization of the dense high temperature tetragonal form of hafinia
by tantalum oxide. The formation of this dense tetragonal solid
solution phase is expected to contribute to reduce the amount of
axyeen diffusing through the oxide. In addition, the tetragonal-
maonocinic phase inversion is virtually avoided by the formation of
the salid solution tetragonal oxide, in the HiOw-Tag Oy system.

The oxidation of pure hafnium coating is related to grain growth
due to the higher molecular volume of HIO, (2174 cordmaol ™) than
the Hf one (935 cm®mol ™). According to Marnoch's studies [1],
during the oxidation of H-Ta, tantalum should firstly be strongly
oxyeen deficient due to the preferential oxidation of the hafnium. Ta
molecular volume {1089 cm®mol™") should not change and remain
much lower than the HiD; molecular volume. So, during oxidation,
the introduction of tantalum enables o limit grain growth in the
de posit.
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432 Hfect of carburization on oeidation resistance of coating

During oxidation of many carbides, for a lower moyzen partial
pressure, the thermodynamic equilibrium and experimental results
show that the cxidationof carbide may lead to an oxide in equilibrium
with free carbon [6-8]. In our case, no information allows to conclude
if the mxidation and the carburization occur simultaneously or if the
carburization occurs before the oxidation in the metallic coating. 5o,
the oxidation of carbide rather than the exidation of metal ought o be
studied. The oxidation of HIC generates 00 and OO gas formation and
solid HiO oxide. Characteristic pores for this gas evacuation through
HiOz are created. Regarding the experimental observations, the
porosity in the oxidized hafnium and Hi-Ta coatings could suggest a
prior formation of carbides in the coating.

5. Conclusion

During sputtering process, an optimization of deposition tempera-
ture allows to obtain continuous and bonded metallic coatings around
the carbon fibers, At 250 °C, the carbide is presented at the interface
metallic coatingfcarbon fiber promoting chemical bond baween the
deposit and the fiber. The coating microstructure is characterized by
columnar growth.

During annealing at 1800°C, a part of carbon from the fiber is
converted into carbide in the coatings without porosity formation at
the metalicarbon diffusion interface. For both coatings, the whole
carburization of deposits is obtained. The H-27 wi® Ta coating
presents a good toughness and is strongly bonded with the carbon
filver.

During cxidation, the presence of Ta allows tolimit the tetragonal-
monocinic phase transition of HiO, and to enable to limit the grain
growthin the oxidized deposit

Both metallic coatings, hafnium and HE-27 wi s Ta alloy, fabricated
by sputtering equipment, are continuous around the carbon fiber and
are adequately thick in order to use them like protective coatings
during oxidation tests at a very high temperature. Moreover, the
deposit microstructure on the areas of overlapping coatings {due to
PYD fabrication process in two steps) does not seem to have a harmful
impact on resistance oxidation at 1850 °C for 55
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Abstract. The solar furnace is a heating system based on concentrated sunrays on the material
surface. It is an original method for testing ultra-high-temperature ceramics (UHTC) at very high
temperature (above {200"(‘} in air with an exposure time of several minutes. In this study. the solar
flux is 15.5 MW.m~ with a homogeneous exposed surface of 10 mm™. A large temperature-tinie
composition parameters space is covered producing a large set of oxidized samples. Massive
cylindrical specimens of UHTC materials are prepared by spark plasma sintering at 1900°C under a
pressure of 100 MPa for 5 minutes. Then, samples are tested in air from 1750°C up to 2400°C with
dwell times varied from 1 to 5 min. During oxidation of ZrB;-SiC (20%vol) material, the formed
and known complex oxide scale identified from literature is easily reproduced using this method. It
consists of a thin outer silica layer and zirconia colummnar layer with a region of SiC depleted zone
in ZrB, phase. The impact of the reduction of Si content is quantified and the coating ZrB,-20%vol
SiC is tested as protection on C-C composite.

Introduction

The zirconium and hafnium borides are potential candidates to be used as protective coatings of
Carbon-Carbon composites [1. 2]. During oxidation (T=2000°C), ZrB,; and HfB, form: a porous
solid oxide and a B2Os liquid phase (Tm= 450°C). However, almost all B2O3; evaporates at 1800°C
[2]- In order to limit the volatility of BoOs liquid, SiC is added to ZrB» or HfB:; in order to form a
borosilicate. This liquid phase is more stable than B,O; at high temperature. and conserves a
sufficient low viscosity to fill up porosity in refractory oxide scale [1, 2]. ZrB,-SiC or HIB,-SiC
oxidation leads to HfO: or ZrO, porous refractory oxide scale formation with viscous silica along
outer top surface [1-3]. The composition containing 20%vol SiC shows the best compromise
between the bond to the C-C composite and the oxidation resistance [3]. Above 2000°C, the
effectiveness as a protection of these systems is reduced because of active SiC oxidation providing
Si0 and CO gases, and causing the reopening of pores in refractory oxide scale [3]. The solar
furnace allows to heat samples with centimetric representative (size) in air at very high temperature.
This paper describes the oxidation resistance of ZrB,-SiC materials heated with solar furnace at
very high temperature. In addition. the optimization of the SiC content is studied in order to reduce
harmtul active oxidation effect of SiC in these systems. The tested materials are ZrB) with 20%vol
SiC (named ZS20) and ZrB, with 7.5%vol SiC (named ZS7.5). In addition. the coating ZiB,-
20%vol SiC is tested as protection for C-C composite (named ZSC20).

Experimental procedures

Elaboration by Spark Plasma Sintering (SPS). Two kinds of ZrB;-SiC samples are elaborated by
Spark Plasma Sintering (SPS): a monolithic sample and a C-C composite (supplied by Snecma
Propulsion Solide, Safran group, France) coated with sample. The commercial powders used in this
study are ZrB» (Neyco, particles diameter: 44 pm, purity: 99.5%) and SiC (Chempur, particles
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diameter: 60 pm and purity: 98.8%). In the case of ZSC20 elaboration, the C-C composite is put in
the mold, wholly embedded by the powder (to get a 2 mum thick uniform coating below and above).
Sintering is done under high vacuum with heating conditions: rise at 1900°C with a ramp of
100°C.min"", then a dwell time for 5 min and finally, a temperature decrease down to 600°C in 30
min. An uniaxial stress of 100 MPa is progressively applied as soon as the temperature rise. After
elaboration. the samples dimensions (with or without C-C composite) are 5 mm height and 15 mm
in diameter.

Oxidation test: solar furnace. For oxidation tests, sample surfaces are subjected to a solar flow of
15.5 MW.m" constant for 1 min up to 5 min. A homogeneous Infra Red radiation is obtained on 1
cm’. The temperature of surface material is measured by a monochromatic pyrometer calibrated for
a surface emissivity of 1. The black body temperature (Ten) given by the pyrometer is lower than
the real sample temperature. Experiment duration depends on the temperature value reached:
respectively 1 min 30s for 2400°C, 1 min for 2000°C. When the solar flow is shuttered off, the
cooling ramp is around 1000 °C.min"". The tests are realized in air with Py values ranging
between 0.45 and 0.65 kPa.

Physical and chemical characterizations. The microstructures and the composition of samples are
observed before and after oxidation tests (surfaces and sections) and analyzed by Scanning Electron
Microscopy (Quanta 400 FEG. FEI). by X rays Diffraction (PW 1820 Bragg Brentano geometry
626, Philips) and by Electron Probe MicroAnalyser (EPMA Cameca SX 100). Unfortunately, no
test is realized with several exposure times. So, the oxidation regime cannot be described by a
parabolic or linear comportment. The rates of thickness oxide formation or of thickness material
consumption are given for the dwell time at the maximum temperature (Ten) during oxidation test.

Results

Density and microstructure after Spark Plasma Sintering. The final density of different
materials is about 93%. Whatever the composition. microcracks are visible on samples, due to a
high cooling rate at the end of sintering. The XDR analysis of ZS20 validates the presence of ZrB,
and SiC. Repartition of elements shows that SiC powder grains are swrounded by ZrB; matrix.
EPMA quantitative analysis of SPS samples validates the initial atomic ratio expected: Zr/Si=2.7
and Zr/Si= 8.1.

The ZSC20 samples present more microcracks than others due to a bad thermal stresses
relaxation during the cooling. However, for the ZSC20 composite sample. the coating is bonded to
the C-C composite without presence of cracks and pores at the coating/composite interface. Along
this interface. no significant carbon diffusion from the C-C composite to the coating is noticed.

Oxidation resistance of ZrB,-20%vol SiC at very high temperature, The table 1 summarizes the
test conditions realized in order to observe the degradation evolution of ZS20 materials with the
temperature increase.
Table 1. Solar furnace test conditions for ZS20 samples
Z£520n°1 2520 n°2 2520 n°3 Z£520 n°4

i =]
i fiy »

Ten (°C) — Dwell time (min)
2400-3 | 2250-5 | 2000-1 | 1750-4

The ZS20 n°2 material in table 1 presents an important liquid and porous phase (figure 1). The

ZS20 n°2 consumption is about 1.2+£0.1 mm thick. that is one fifth of the initial sample thickness.
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The observation of ZS20 section reveals a succession of oxides layers (about 975+25 um total
thick) constituted of various morphologies and compositions (figure 1).

b

sipm b LA —“~—' Lanver n°l
a3 | - ,"_:: '-
Ay il g e .
LOU-T50 pum o WSt i Layer n®2
P e - Luorws
dmwn | el v e o TN
w3l s T —— Lmern®4

Figure 1. Optical photography and BSE -SEM image of ZS20 cross section after oxidation test
(2230°C in air. dwell time 5 min)

e The layer n°1 (figure 1) is constituted of ZrO> and SiO». It does not reveal ZrSiOy phase under a
crystallized state. Figure 2 shows the microstructure of this cooled liquid phase. Zirconia is
crystallized from nueleii uniformly spread at the material surface (present at the test
temperature). The grey color mainly corresponds to silica phase.
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Figure 2. BSE-SEM image of the ZS20 top surface (2250°C in air, dwell time 5 min)

e The layer n°2 (figure 1) is mainly constituted of ZrO» with silicon traces. This silicon seems to
be localized inside cylindrical pores of the ZrO: layer. This microstructure confirms the
hypothesis about gas (Si0. CO) evacuation through the porous columnar structure of ZrO,.

* The layer n°3 (figure 1) is mainly constituted of porous ZrB;. EPMA analyses confirm the lack
of silicon in ZrB; phase. This microstructure is explained by the active oxidation of SiC,
responsible of 810, CO and/or CO; gases formation.

* The layer n°4 (figure 1) corresponds to the initial composition of ZS20 with the SiC phase
presence.

Effect of SiC content on the oxidation mechanism of ZrB,-SiC at Ten=2400°C, In comparison
with ZS20 n°1 sample tested at Ten=2400°C for 3 min, the ZS7.5 sample is less porous for similar

test conditions. Comparison between cross-section micrographs of oxidized samples. ZS7.5 seems
to be more refractory than ZS20 n°1. A glassy phase also covers its surface (figure 3).

Figure 3. Optical photography (on top view) and BSE-SEM image of oxidized ZS7.5 cross section
after oxidation test (2400°C in air, dwell time 3 min)

The ZS7.5 material thickness reduction is 1.4 + 0.1 mm. Compared to the cross section of ZS20
n°2 sample, the same four layers are observable on figure 1. The main difference is the thickness of
the layer 1 reduced down to 1 pm (650 pm for ZS20 n°2) with negligible trace of silicon, whereas
for Z820 n°2, Si0; presence has been validated for the top layer n®1.

Oxidation test of ZrB;-20%vol SiC on C-C composite at Ten=2600°C. The morphology of the
oxidized coating top surface as well as the succession of layers are similar fo those observed for
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ZS20. The temperature reached is higher leading to the consumption of 1.6+0.2 mm. that is 75% of
the initial coating thickness. However, the C-C composite remains protect.

No crack and pore attests to the ZS20 coating bonding with the C-C composite after oxidation.
EPMA analysis shows silicon diffusion (5 £ 0.5 %at) into porous ZrB> phase and inside the C-C
cotnposite.

Discussion

Oxidation mechanism of ZrB,-20%wvol SiC for temperatures between 1800°C and 2250°C.
According to this study, when temperatures are between 1800°C and 2250°C in air, the schematic
representation of ZrB:-20%vol SiC oxidation mechanism can be represented as presented figure 4.a.
At the material/oxide interface, SiC is oxidized with the SiQ, CO/CO; gas formation due to the low
oxygen pressure. The high pressure of the formed gases favors their elimination toward the surface
through the porous ZrO; layer generated by ZrB: oxidation. For the top surface. where the oxygen
pressure is high. SiO) undergoes a passive oxidation allowing the liquid silica formation (figure
4.a). Silica combines with B,O; gas (generated by ZrB; oxidation) to form borosilicate glass. But
B,0s(y preferentially evaporates from the scale surface. and the outer glass becomes enriched with
Si0;. On one hand, the presence of a liquid oxide is essential in order to fill up porosity and to keep
a minimum oxygen flow to the material (active oxidation of SiC must be avoided). On the other
hand. the presence of liquid oxide favors the departure of the gaseous products from the
material/oxide interface in order to avoid an accumulation and a high pressure on this interface).
That’s why the evaporation of boria does not catastrophically disrupt the oxide scale because of its
dissolution in silica [3]. Moreover, the new formation of SiO» from SiO vapor suggests a cyelic
protective/non-protective scale-forming sequence allowing the good lifetime of ZrB>-20%vol SiC
for this range of temperatures in air [3].

However the oxidation mechanism occurring at the top surface requires to control the Si0+/ZrO»
ratio to limit the amount of the liquid phase (a liquid phase is more permeable to oxygen than a
solid phase) [4].

The microstructure of the outer layer (figure 2) is in agreement with the expected phases
equilibria: rich-ZrO» grains (no silica detected) are developed under needle form of 6 pm length
around a nucleus with a diameter of 6 um. The whole is drowned in Si0O; matrix (partially
crystallized during the cooling). In addition, the efficient stabilization of Si0; by ZrO; is not
established. The vaporization of Si0; can be supposed quicker than the reaction with ZrO; allowing
the partial chemical stabilization of SiO» (low amount of silica in relation to the quantity of
consumed SiC).

In Z1B,-20%vol SiC, boron contributes to B,O; formation which: no react with ZrQ; and allows
glass formation and evaporation without the oxide scale disruption.

Oxidation mechanism of ZrB;-20%vol SiC above 2400°C., When temperature reaches 2400°C
(figure 4.b), silica is thermo chemically instable and is evaporated, (Pgip; =50 Pa calculated in
atmospheric pressure) [4]. The silica does not insure the role of oxygen barrier. In addition, the
thermal barrier is composed of ZrO» but due to the react between ZrO-> and Si0» forming a liquid
phase, there is a progressive disruption of this layer. On the material/oxide interface. active
oxidation of SiC is accelerated. The SiC depletion zone in ZrB; is large and porous due to the SiO,
CO/CO> gases evacuation. Indeed., the silica is unstable under low oxygen pressure and is
decomposed under Si0 gas (reaction 1), at Poy<:500 Pa and at T=2227°C.

Si0; (1) — Si0 (g) + CO (g) (1)
With the consequence that the SiC is not protected by silica and is quickly consumed by oxygen
(active oxidation of SiC).

Effect of SiC content on the oxidation mechanism of ZrB,-SiC above 2400°C. In ZrB,-SiC
material, a decrease of the SiC amount allows to conserve the ZrQ, refractory phase. The silica
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amount is very low: (i) at T>2400°C, the silica is thermo chemically instable and (ii) the initial SiC
amount is lesser than the one in ZS20 (respectively the one of formed Si03).

In addition. at this test temperature. because of active oxidation of SiC in the material. the self-
healing by silica is not observed in comparison with ZS20 tested at Ten=2250°C. The oxidation
rates are thermo activated and the residual ZrOa layer is thicker than the one in ZS20 tested at
2400°C. The ZrO; conserves the role of thermal barrier.

For Z57.5 compared to Z520, when the SiC amount decreases, the theoretical residual amount of
pores decreases from 20% to 7.5% volume due to the Si0, CO/CO; gases evacuation. After cooling,
in Z57.5, the ZrB; layer is dense because the sample crumbling does not oceur on contrary to ZS20
tested at T = 2400°C.

As a conclusion for T =>2400%C, the silica phase contributes to oxygen consumption in ZrB,. The
decrease of SiC amount allows to improve the oxidation resistance of ZrB,-SiC materials.

p o, 1B002T<22507C

. 1 70,

E|_' Si0 (g + ¥ 0y -2 S0, Iy
Si0, (1} = 5i0; {g)

_ [ Columnarstructure of 2r0,:
3:.05 Parous region

| ZrB; (s} + 5/2 Oy [} = 2rQ, (s} # B,0; ()
[ Active SiC oxidatian
ZrB - 20%vol SIC $iC {5+ 0, (g] -> SiQ (g) + CO [g)
___ &
@ S0
A
| = To/ca,

a. ZS20 for 1800=T=2250°C in air
TZMOO”C

Po; l ! o s|-::z
2| TR 8

’

@ Porous ZrB,

Zrf, 20%vol SiC

b. ZS20 for T=2400°C in air
Figure 4. Schematic representation of ZS20 and Z$7.5 oxidation mechanism for 1800=T<2250°C
and T=2400°C. in air and for 3 min

Conclusion

The microstructure and composition of ZrB,-20vol% SiC tested with a solar furnace are in
agreement with theoretical oxidation mechanism identified in air for T=2000°C [2]. The oxide scale
architecture highlights the active/passive cyclic oxidation of SiC through the porous and refractory
ZrQ; layer. The microstructure of ZrB;-20vol% SiC tested at T>2250°C presents a low amount of
protective silica associated to ZrQ, and a SiC depletion zone in ZrB, close to oxide/material
interface. If T>2400°C, the reduction of the SiC amount improves the oxidation resistance as
observed for ZrB:-7.5vol% SiC. Moreover, at T=2600°C in air for 3 min. a C-C composite can be
protected by a ZrB;-20vol% SiC coating of 2 mum thick.
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1. Introduction

At very high temperature and in oxidizing atmosphere, zirconium and
hafnium borides can be used as protective coatings of Carbon-Carbon
composites [1-2]. ZrB; and HfB; compounds form, in oxidizing atmosphere at
high temperature (above 2000°C) porous solid oxides and a B,O3 liquid
phase (melting point about 450°C). However, almost all B>O; oxide
evaporates at 1800°C [1]. In order to obtain a decrease of B;O3 liquid
volatility, SiC is added to ZrB; or HfB; in order to form a borosilicate [2-3-4].
In literature, composition with 20vol% SIC has been identified as the best
compromise between the bond to the C-C composite and the oxidation
resistance [2-5]. This paper describes the oxidation resistance of ZrB,-SiC
materials at very high temperature (above 2200°C). The tested compositions
are ZrB> with 20vol% SiC (named ZS20) and ZrB; with 7.5vol% SiC (named
Z57.5). The coating ZrB;-20vol% SIC is also tested as an oxidation
protection of C-C composite (named ZSC20).

3. Experimental procedures

3.1. Elaboration

Two kinds of ZrB,-SiC samples are fabricated by Spark Plasma Sintering
(SPS): a monolithic sample and a C-C composite (supplied by Snecma
Propulsion Solide, Safran group, France) coated with sample. The
commercial powders used in this study are ZrB> (Neyco, particles diameter:
44 um, purity: 99.5%) and SIiC (Chempur, particles diameter: 60 pm and
purity: 98.8%). In the case of ZSC20 elaboration, the C-C composite is put in
the mold, wholly embedded by the powder (to get a 2 mm thick uniform
coating below and above). Sintering is done under high vacuum with heating
conditions [7-8]: rise at 1900°C with a ramp of 100°C. min”’ , then a dwell time
for 5 min and finally, a temperature decrease down to GDD C in 30 min. An
uniaxial stress of 100 MPa is progressively applied as soon as the
temperature rise. After elaboration, the samples dimensions (with or without
C-C composite) are 5 mm height and 15 mm in diameter.
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3.2. Oxidation test: solar furnace

For oxidation tests, sample surfaces are subjected to a solar flow of 15.5
MW.m? constant for 1 min up to 5 min. A homogeneous Infra Red radiation
is obtained on 1 ecm?. The temperature of surface material is measured by a
monochromatic pyrometer calibrated for a surface emissivity of 1. The black
body temperature (Tcn) given by the pyrometer is lower than the real sample
temperature. Experiment duration depends on the temperature value
reached; respectively 1 min 30s for 2400°C, 1 min for 2000°C. When the
solar flow is shuttered off, the cooling ramp is around 1000 *C.min”". The
tests are realized in air with Py values ranging between 0.45 and 0.65 kPa.

3.3. Physical and chemical characterizations

The microstructures and the composition of samples are observed before
and after oxidation tests (surfaces and sections) and analyzed by Scanning
Electron Microscopy (Quanta 400 FEG, FEI), by X rays Diffraction (PW 1820
Bragg Brentano geometry 626, Philips) and by Electron Probe MicroAnalyser
(EPMA Cameca SX 100).

4. Results

4.1. Density and microstructure

The final density is 93% for all samples. The XRD analysis confirms the
presence of ZrB,; and SiC phases. Repartition of elements shows that SiC
powder grains are surrounded by ZrB> matrix. EPMA quantitative analysis of
SPS samples validates the initial atomic ratio expected: Zr/Si=2.7 and Zr/Si=
8.1. The Z5C20 samples present more microcracks than others due to a bad
thermal stresses relaxation during the cooling. However, for the ZSC20
composite sample, the coating is bonded to the C-C composite without
presence of cracks and pores at the coating/composite interface. Along this
interface, no significant carbon diffusion from the C-C composite to the
coating is noticed.

4.2. Oxidation resistance of ZrB;-20%vol SiC at very high temperature

The table 1 summarizes the test conditions realized in order to observe the
degradation evolution of ZS20 materials with the temperature increase.
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Table 1. Test conditions for Z520 samples

2520 1 2520 2 S20_3 ZS20 4

Tcn (°C) — Dwell time (min)
2400-3 2250-5 2000-1 1750-4

When temperature is higher than 2000°C, the oxidized coating is composed
of succession of layers as observable on figure 1. The Z520_2 consumption
is one fifth of the initial sample thickness (1.2+0.1 mm) and the oxidized
layer thickness estimated is less than 1 mm.
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Figure 1. Optical photography and BSE-SEM image of a Z520_2 section
after oxidation test (2250°C, in air, 5 min)

¢ The layer n°1 is constituted of ZrO, and SiO-.

¢ The layer n°2 is mainly constituted of ZrO, with silicon traces inside the
cylindrical pores.

¢ The layer n°3 is mainly constituted of porous ZrB> without the presence of
SiC

¢ The layer n°4: is composed of Z520 material with the SiC presence.

The B;0Os is volatilized due to its thermal instability and chemical reaction

with water inside the oxide scale.

4.3. Effect of SiC content on the oxidation mechanism of ZrB,-SiC at
Tcn=2400°C

In comparison with ZS520_1, the ZS7.5 sample is less porous for the similar
test conditions. Comparison between cross-section micrographs of oxidized
samples, ZS7.5 seems to be more refractory than ZS20_1. A glassy phase
also covers its surface.
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Figure 2. Optical photography (on top view) and BSE-SEM image of
oxidized ZS7.5 cross section (2400°C, in air, 3 min)
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The ZS7.5 material thickness reduction is 1.4 + 0.1 mm. Compared to the
cross section of ZS20_2 sample, the same four layers are observable on
figure 2. The main difference is the thickness of the layer 1 reduced down to
1 pm (650 pm for Z520_2) with negligible trace of silicon, whereas for
Z520_2, SiO, presence has been validated for the top layer n°1.

4.4, Oxidation test of ZrB;-20%vol SiC on C-C composite at Tcn=2600°C

The morphology of the oxidized coating top surface as well as the
succession of layers are similar to those observed for ZS20. The
temperature reached is higher leading to the consumption of 1.6+0.2 mm,
that is 75% of the initial coating thickness. However, the C-C composite
remains protect. No crack and pore attests to the ZS20 coating bonding with
the C-C composite after oxidation. EPMA analysis shows silicon diffusion (5
+ 0.5 %at) into porous ZrB; phase and inside the C-C composite.

5. Discussion

For temperatures between 1800°C and 2250°C in air, at the material/oxide
scale interface, SiC is oxidized with the SiO and CO/CO, gases formation
due to the low oxygen pressure (figure 3.a). At this interface, the high
pressure of these gases favors their elimination toward the surface through
the porous ZrO; generated by ZrB; oxidation. For the extreme top surface,
where the oxygen pressure is higher, SiO gas undergoes a passive
oxidation allowing the liquid silica formation (figure 3.a). On one hand, the
presence of a liquid oxide is essential in order to fill up porosity in ZrO, [4].
On the other hand, it favors the departure of the gaseous products from the
material/oxide interface in order to avoid an accumulation and an increase of
pressure. In addition, the SiO»/ZrO; ratio must be controlled in order to limit
the amount of the liquid phase able to be formed as observable on ZrO,-
Si0; phase diagram [3] because a liquid phase is more permeable to oxygen
than a solid phase [6]. However, the efficient stabilization of SiO; by ZrO,
must be proved. Indeed, the vaporization of SiO, can be supposed quicker
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than the reaction with ZrO allowing the partial chemical stabilization of SiO;
(low amount of silica in relation to the quantity of consumed SiC).

Oxidation of ZrB, leads to the B;O5 formation, oxide which not reacts with
ZrO; and form glass. The quick evaporation of boria oxide from the scale
surface does not catastrophically disrupt the oxide scale because of its
dissolution in silica [2].
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Figure 3. Schematic representation of ZS520 and ZS7.5 oxidation
mechanism for 1800=T=2250°C and T=z2400°C, in air and for 3 min

For ZS20 (figure 3.b), for temperature higher than 2400°C, silica is thermo
chemically instable and is evaporated (Psioz >50 Pa at 2400°C for
atmospheric pressure) [3]. In addition, the silica is unstable under low
oxygen pressure and is decomposed into SiO gas for Pg;<500 Pa and
2227°C. The SiC phase is not protected by silica and is quickly consumed by
oxygen (active oxidation of SiC). Silica does not ensure the role of oxygen
barrier. On the material/oxide interface, active oxidation of SiC is accelerated
in the 2520 compared to 2520 tested at 2200°C. The SiC depletion zone in
ZrB, is large and porous due to SiO, CO/CO, gas evacuation. However,
when the SIC amount decreases, the theoretical residual amount of pores
decreases from 20% to 7.5% volume in ZrB; (respectively ZS20 and Z57.5).
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For ZS7.5 material (figure 3.c), a decrease of SiC amount allows to conserve
the ZrO, refractory phase and its role of thermal barrier.

6. Conclusion

The microstructure and composition of ZrB,-20vol% SIC tested with a solar
furnace are in agreement with theoretical oxidation mechanism identified in
air for T=2000°C [2]. The oxide scale architecture highlights the
active/passive cyclic oxidation of SiC through the porous and refractory ZrO-
layer. The microstructure of ZrB,-20vol% SiC tested at T>2250°C presents a
low amount of protective silica associated to ZrO; and a SiC depletion zone
in ZrB- close to oxide/material interface. If T=2400°C, the reduction of the
SiC amount improves the oxidation resistance as observed for ZrB,-7.5vol%
SiC. Moreover, at T>2600°C in air for 3 min, a C-C composite can be
protected by a ZrB,-20vol% SiC coating of 2 mm thick.
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Résumé

Une méthode originale est utilisée pour tester le matérian
Z1B,-51C (vol 20%) a trés haute température (supéneures a
2200°C), a l'air ambiant et avec un temps d'exposition de
plusieurs munutes. Le four solaire est un systéme de
chauffage basé sur la concentration de rayons solaires sur
la surface du maténau. Le flux solaire surfacique a une
puissance denviron 153 MW/m® sur une surface
homogéne de 10 mm®. Cette méthode permet de tester
facilement une quantité d’échantillons importante dans une
large gamme de température et de temps d’exposition Les
échantillons massifs de géométne cylindnque sont
préparés par frittage flash a 1900°C sous une pression de
100 MPa pendant 5 munutes. Grace a cette méthode, les
échantillons sont testés & une température supérieure a
2250°C pendant 5 minutes sous oxygeéne. L architecture de
l'oxyde complexe se formant pendant I'oxydation de ZrB,-
S1C est reproductible par cette méethode de test. Il se
compose d'une couche mince de silice et de zircone en
couche externe, d’'une zone de zircone poreuse et fissurée,
et dune région de ZiB, appauvm en SiC.

Introduction

Pour amecliorer la durée de wvie en service a haute
température et sous atmosphére oxydante (température
d’au moins 2000°C pendant 3 min), les composites C/C
peuvent recevoir une protection de surface constituée d'un
maténiau ultra refractaire. Les critéres de sélection de cette
protection sont basés sur des données thermodynamiques
et thermomeécaniques rendant compte des problemes de
volatilisation des oxydes et de décohésion de la couche
d’oxydes formée. En effet, le revétement devra étre stable
chimiquement, compatible thermo mécaniquement et
adhérent avec le composite C/C utilisé de la température
ambiante a celle d utilisation.

Contexte et objectifs

Les diborures d’hafnium et de zirconium sont des
candidats intéressants: 1ls ont une température de fusion de
I'ordre de 3200°C, des densités faibles (6.09x10° kg/m’® et
1.05:10* kg/m?). une dureté élevée, une haute conductivité
electrique et thermmque, une résistance aux chocs
thermiques élevée et une bonne résistance a 'oxydation a
haute température. Cependant, Z1B; et HfB; forment tous
deux un oxyde réfractaire poreux a une température
supérieure a 2000°C. En raison de sa température de fusion
plus basse (d'environ 430 ° C). la phase liquide B.O;
sévapore quasi totalement lorsque la température est
supérieure a 1400 ° C. C’est pourquoi, la phase de 5iC a
été rajoutée pour conduire a la formation dune phase

liquide $10; moins volatile que B,O; a haute température
et pouvant s’écouler dans les pores de la couche d’oxyde
réfractaire. En adjoignant du SiC a HIB; et ZiB,,
l'oxydation de ces composites conduit & un squelette
réfractaire poreux de HfO, ou de ZrO, (résistant a la
température) nappé en surface par une phase liquide
visqueuse constifuée de 510, qm a la propnété de
diminuer 1"apport d oxygéne a la surface du revétement, et
donc de dimimuer sa vitesse doxydation [3-6]. Des
différentes compositions de ZrB, (HfB;) + SiC fabniquées,
celle comportant 20%vol de SiC semble présenter le
meilleur compromus entre adhérence et résistance a
l'oxydation [7]. L’adhérence est favonsée par une
compatibilité chimique entre le composite et le revétement,
amsi quune sumlitude entre leurs coefficients de
dilatation Une fois la température supéneure a 2000°C, la
protection effective de ZrB, (HfB,) + 51C est affaiblie en
raizson de l'oxydation active du carbure de silicrum
produisant 510 gazeux, [3]. Les poncipaux tests
d’oxydations wutilisés actuellement aux températures
supérieures a 2000°C sont le four a arc, la torche
oxyacétyléne, le chauffage par effet joule et le four solaire
[8]. Le four a arc est une méthode trés onéreuse, la torche
oxyacétyléne génére des gaz oxydants complexes et
beaucoup d'impuretés rendant difficile 1'explication du
mecanisme d’oxydation du matériau testé et enfin le
chauffage par effet Joule est limité en température
maximale atteinte. Le four solaire permet de tester des
maténaux rapidement sous air ambiant a des températures
trés élevées. C'est pourquot 1l est choisi pour donner une
premuére  évalvation des maténaux testés comme
revétements ultra réfractaires.

Le but de cet article est d'évaluer la résistance a
I'oxydation du matériau ZrB; + SiC et d’optimuser la
teneur en S1C pour minimiser 1'effet néfaste de 1'oxydation
active du S1C dans ce maténau. Les matériaux testes sont :
ZiB; + 20%vol SiC (note Z520), ZiB; + 7.5%vol 51C (note
Z875), ZiB;, + 20%vol 5iC +composite C/C (noté
ZSC20).

Procédure expérimentale

Préparation des échantillons par fritiage flash

Deux types d’échantillons ZrB, + Si1C sont élaborés : un
matériau monolithique de revétement et un composite
enrobé dans le méme maténau. Les caracténstiques des
poudres commerciales utilisées dans cette étude sont
presentées dans le tableau 1. Les mélanges de poudres sont
réalisés dans un mélangeur gyroscopique pendant Zh.
Ensuite, les poudres sont compactées dans un moule de
graphite qui sera placé dans le four de fnittage flash entre
deux pistons. Dans le cas des mélanges ZrB, + SiC avec la
présence de composite, celui-c1 est placeé dans le moule de
maniére a étre au centre de la pastille formée. Les pastilles
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de composites C/C sont fourmes par Snecma Propulsion
Solide (Le Haillan, France) sont de diameétre 10 mm,
d’épaisseur 2 mm et de densité 1.2:10* kg/m®.

Le frttage est réalisé sous vide, pour lumter des réactions
possibles entre les différents constituants d'un mélange.
Les conditions de frittage de ZrB, + SiC sont 1ssues de la
littérature  scientifique  [9-13]. Les paramétres de
température choisis sont : une montée a 600°C en 3 mun,
suivie d’ une montée i 1900°C (température de frittage)
avec une wvitesse de 100°C/mun, pws un palier a cette
température pendant 3 min et enfin une descente a 600°C
en 30 mun puis arrét du chauffage. Le choix de la vitesse
de montée en température est optimusé de fagon a éviter la
croissance intergranulaire provoquant wune porosité
intragranulaire difficile a fare disparaitre. En effet, la
diffusion en wvolume est plus lente que celle au joint de
grain Une pression de 100 MPa est appliquée dés le début
de la montée en température a 600°C pour refermer la
majorité des pores présents et éviter la présence de
chemins pnvilégiés lors du passage du courant qum
créeratent une hétérogénéité de densification dans le
matériau aprés le frittage flash Un matériau dense est
globalement obtenu ou le contact entre les gramns est
optimal Le refroidissement contrdlé permet d’éviter la
presence de fissures et de mucrofissures formees par
relaxation des contraintes résiduelles d ongine thermique
et de changement de structure.

Aprés élaboration, les échantillons avec ou sans présence
du composite, sont des pastilles de 15 mm de diamétre et
de 5 mm d’épaisseur. Avant le test doxydation, les
échantillons sont polis et nettoyés a 1’éthanol dans un bac a
ultrasons. Leur compacité respective est mesuree par un
pycnometre a hélium.

Poudres Diamétre des  Pureté

(Source) particules (%0)
(x10° m)

Z1B; (Neyco) 44 995

S51C (Chempur) 60 98.8

Tableau 1. Caractéristiques des poudres utilisées pour la
préparation des échantillons ZrB; + SiC.

Le test d’oxydation au four solaire

Le four solatre est un systeme fondé sur la concentration
par des miroirs réfléchissants des rayonnements luminenx
émis par le soleil pour le chauffage de la surface des
matériaux. Il permet des montées en température trés
rapides et d’attemndre des températures trés élevées sous air
ambiant ou sous atmosphére controlée.

L échantillon est placé dans la zone focale du four de
maniére 4 avoir une irradiation sur 1.6 cm’, homogéne sur
environ 80% de cette surface. Il est disposé sur une platine
d’aluminium refroidie par un circuit d’ean. Seuls les
phénoménes intervenants sur la surface chauffée de
I’échantillon sont étudiés, le gradient de température
present dans 1'échantillon ne sera pas pris en compte pour
I"interprétation des tests.

La mesure de température en surface de 1’échantillon est
realisée par un pyrometre optique calibré avec une
émssivite de 1. 11 donne alors une lecture de la

température de corps noir inférienre & la température réelle
de I"échantillon.

L’objectif du test d’oxydation au four solaire est de
soumettre des échantillons & un flux solaire incident
constant de 970 W.m™. Lorsque la température corps noir
(notée Ten) de la surface de I'échantillon se stabilise, le
chauffage est maintenu constant pendant 3 min Le
refroidissement a température ambiante n’est pas controlé :
lors de la coupure du flux solaire, la rampe de descente en
température est de 'ordre de 1000°C/min Le matériau
subit une trempe et conserve la mucrostructure et la
composition chimique obtenues a trés haute température.
Les tests sont réalisés sous air ambiant & 16°C avec Pmo
compris entre 0.45 et 0.65 kPa.

Techniques de caractérisations

Les mucrostructures et les compositions chimiques des
échantillons avant test. des surfaces et des sections
verticales oxydées des échantillons aprés test, sont
observées et étudides au Microscope Electronique a
Balayage, a la mmcrosonde de Castaing et par diffraction
des Rayons X Le MEB permet de regarder les défauts et
la répartition des phases par contraste chimique. La
microsonde apporte une analyse chimique quantitative et
valide les compositions imtiales amnsi que celles apparues
lors de I'oxydation et leurs localisations. La diffraction des
RX permet de connaitre les phases presentes dans les
pastilles avant et aprés oxydation.

Résultats et discussion

Densité et microstructure des échanfillons

L mntérét de 1'élaboration par fnttage flash est de densifier
les mélanges de poudres pour obtemr des maténiaux
massifs avec une porosité munimale par un frittage rapide
et non réactif afin de conserver la composition imtiale des
mélanges de poudre avec un rapport atormque Z1/S1=2 7.

Maténaux Compacite (%)
Z520 93
Z587.5 92
ZSC20 93
ZSC7.5 92
Tableau 2.Valeurs des compacités calculées pour les
matériaux ZrB; + SiC frittés.

La compacité finale des différents maténaux ZrB, + SiC
(tableau 2) est de I'ordre de 93%. La présence des petites
fissures sur 1'échantillon de ZrB; + SiC est due a une
vitesse de refroidissement en fin de fnttage trop rapide.

L analyse du spectre RX de Z520 confirme la présence des
composés initiaux Z1B, et SiC, et révéle des traces de
carbone libre et de 510,. La présence de B4C et ZrC n'est
pas clairement établie. Cette contamination de surface en
carbone est due a 'utilisation de papyex lors du frittage. Il
1’y a donc pas de réaction entre les différents constituants
lors du frattage flash.

La répartition des éléments est en accord avec la
granulomeétnie des poudres utilisées. Sur une surface de
I'ordre de 1.5 cm®. I'analyse quantitative montre que le
ratio atommque de Zr/S1=2.7 est conservé aprés fittage des
poudres. Ainsi, la surface exposée au flux solaire conserve
la composition imtiale du mélange de poudres.
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Les échantillons ZSC20 et ZSC7.5 présentent des macro
fissures & la surface du revétement dues a la non relaxation
des contraintes résiduelles d’ongine thernuque. Le temps
de refroidissement utilisé n’est pas assez long. Enfin, le
revétement ZrB, + SiC a une bonne adhérence sur le
composite C/C sans présence de fissures ou de pores a
I'mterface revétement/composite. Le carbone diffuse sur
une épaisseur de 10 pm a cette interface mais le
phénoméne de carburation du zirconum est trés
négligeable (confirmé par microsonde).

Résistance a [D’oxydation de ZrB, + SiC
(20%vol) a haute température

Conditions de test

Le domame détude du mécamisme d oxydation des
matériaux se situe aux trés  hautes températures
(T=2000°C). La température résiduelle surfacique de ZrB,
+ SiC est difficile & élever lors du chauffage au four
solawre. En effet. pour un méme flux incident, c'est-a-dire
pour un méme apport énergetique, 1'échantillon doit étre
1solé thernmquement pour obtemr une température de
surface élevée. La diffusivité thermique est le facteur
déterminant dans le contrdle de la température de surface
de ce matériau. Le tableau 3 résume les essais réalisés avec
différents flux incidents pour obtenir la plus haute
température en surface.

7ZS20n°1 | ZS20n°2 | ZS20n°3 | Z520n°4
Flux incident (x10° W.m™)

155 ‘ 117 ‘ 155 ‘ 155
Ten (°C) - durée du palier (min)

24003 | 2250-5 | 2000-1 | 17504

Tableau 3. Récapitulatif des conditions d essais réalisés
au four solaire sur Z520.

Meécanisme d’oxydation de ZrB;+ SiC (20%vol)
a Tcn=2250°C

Le maténau de référence (Z520 n°2 du tableau 3) présente
une importante phase wvitreuse et poreuse (figure 1). La
perte en masse de 1'échantillon témoigne de la
volatilisation sous forme gazeuse d'une part importante
des oxydes formeés. Environ 1 mm de ZS20 a ét
consomme, soit un cinquieme de I'épaisseur mmtiale du
revétement, pendant I'oxydation. D’aprés la morphologie
de cet échantillon oxydé, la mise en solution de ZrQ, par
réaction avec la silice et la volatilisation de B,O; et de Si0
semblent &tre une hypothése plausible.

La figure 1 montre une succession de couches d’oxydes
(épaisseur totale de 950 pm & 1 mm) de compositions et de
morphologies différentes du matériau Z520 aprés test.

Figure 1. Photographie optique ef image BSE (image avec
un detecteur d'électron rétrodiffusé) de la section de
I'échantillon Z520 aprés oxydation (testé a Ten=2250°C
pendant Smin sous air ambiant).

Les cartographies réalisées a la microsonde (figure 2)
montrent la phase riche en Silicium proche de la surface
externe et puis les couches suivantes majorntaires en
Zirconium.

200 UM SIAE

différents eléments présents dans 'interface
oxyde/matériau de 'échantilion Z520 oxydé, déterminés
par microsonde.

Le profil quantitatif en concentration des éléments réalisé
sur une section du maténau témoigne de l'absence de
I'élément bore (0 £ 0.4% at). Le composé B,0O; s’est
volatihisé (Tg,=2065°C, mstabilité thermique et réactivité
chimique avec H;O pour former des hydroxydes volatils) &
la surface du matériau et ansi, I'hypothése de I'existence
d’un borosilicate n’est pas vérifiée dans notre cas.

¢ Couche externe n°1, le diffractogramme de DRX de la
surface témoigne de la présence des phases Zr0, et $10,. 11
ne révele pas la présence du composé ZrSi104 a 1'état
cnstallisé. D’apres le diagramme de phases Zr(0,-510,, a
T=1775°C, 1l existe une deécomposition pemtectique de
Z15104 pour former une solution solide de ZrO; et le
liqude. Le maténau de surface serait alors constituée de 2
phases : un hgquide saturé en ZrO, (%mol =15%) et d’une
solution solide de ZrQ, avec 10% mol de S10, La
microstructure de cette couche, a plus fort grossissement,
est en accord avec les équilibres de phases attendues : des
grams niche Zr0; (510; non détectée) se développant en
aiguilles de 6 pm de long autour d'un noyau de 6 pm de
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diameétre, le tout noyeé dans une matrce de 510, (qui a du
partiellement cnistallisée lors du refroidissement).

e La couche n°2 d’épaisseur de 250 um a 300 um (figure
1), est essentiellement formée de Zr0; dans laquelle
subsistent des traces de silicium Ce demier semble se
répartir le long des pores présents dans ZrO, sous forme de
canaux. Cette mucrostructure renforce 'hypothése de
I'évacuation des gaz de S10 a travers la structure
colonnaire poreuse de ZrO;_

¢ La couche n°3 d’épaisseur de 100 a 150 um (figure 1),
est constituée pnncipalement de ZrB,. Le profil de
concentration des €léments dans cette sous couche
témoigne de la dispanition du silicrum et du carbone et de
la présence d'une teneur en bore de 66%at. 1. oxydation
active du carbure de silicium avec la formation des gaz
510, CO etlou CO, expliquerait cette répartition de
concentration. En effet, la silice est instable sous faible
pression d'0O; et se volatilise sous forme de S10. Le SiC,
n’étant plus protégé par la silice, est consomme de facon
accélérée. Ainsi, le SiC s’oxyde de maniére active dans
Z1B, dont la porosité reésiduelle facilite 1'évacuation des
gaz (850 pm environ a partir de la surface du maténau).

e A parhir de 950 pm a 1 mm de la surface du matérian
(couche n°4). la composition correspond a la composition
imitiale sur le profil en concentration des éléments.

Effet de Ia diminution de SiC dans le
mécanisme d’oxydation de ZrB:+ SiC

En comparaison a 1'échantillon ZS20 testé a Ten=2400°C
pendant 3 nunutes, la pastille ZS7.5 avec seulement 7.5%
volumique de SiC, n’est pas détruite pour des conditions
proches. ZS7 5 (figure 3) est plus réfractaire et présente un
aspect vitreux

Clonche oxy dee Zrog et frace
de 51 (- 2%0at)

Présence de pores, fissures
Drecolesion al'interface

vEvé enent/ oy des

=D egagement gazeux

= | important

de S0

= C'ouchenonoxyvdee ZrB,
Tracede Si (- 2%ant)

|—'“m§E'
Figure 3. Photographie optique vue de dessus de £57.5
oxydé sous un flux incident de 15.5 «10° mm'zpendam 3
min a Ten=2450°C sous air ambiant, et image BSE en
section.

Une épaisseur mimmum de 500410 pm de ZS7.5 a été
consommee. En suivant, la succession de couches oxydeées
en surface de ZS735 est décnte en repremant celle
précédemment identifiée sur le maténau Z520 oxydé a
2200°C (figure 3) -

¢ La couche n°l se développe uniquement en extréme
surface (de l'ordre du pm d’épaisseur). La quantité de
silice est trés fatble puisque : (1) a au moms 2450°C, $10,
est trés instable thermodynamiquement et se volatilise sous
forme de 510 et (i) la quantité de SiC initiale dans le

matériau est moindre (respectivement celle de silice
formeée).

¢ La couche n°2 est dépaisseur 400+£25 pm. Cette
couche Zr(; est poreuse et fissurée a cause de 1'évacuation
des gaz S10, CO et CO,.

e La couche n°3 se développe sur au moins sur 500 pm.
L’oxydation préférentielle du S1C de fagon active conduat
a l'élimination totale de Si1C cette couche, maintenant
constituée umquement de ZrB;.

¢ Dans la zone observée, correspondant & plus de 500pm
en profondeur, le matérau semn n’est pas retrouve.

A cette température de test, ’oxydation active du SiC est
déja trés avancée dans le maténau, le role autocicatrisant
de la silice n’est plus observé, comparativement & Z520 a
2250°C. Respectivement, les vitesses d’oxydation étant
thermo-activées, la couche d'oxyde reésiduelle ZrQ; est
comparativement trés épaisse tout en gardant son role de
squelette solide réfractaire. Au bilan, & cette température
de test, la surface de ce maténiau est lie a 'oxydation de
l'oxydation de la couche formée umquement ZiB,
(appauvrie en SiC). De plus, I’échappement des gaz S10,
CO et CO,, provoque une porosité trés mmportante dans
Z1B; . En diminuant la quantité de Si1C (Z520 comparé
Z57.5) le taux résiduel de porosité dans ZrB, est moindre,
théonquement de 20 a 7,5% volummque. Cette couche étant
respectivement plus dense, ' effritement de la pastille ne se
produit plus, aprés refroidissement.

La silice est inefficace dans la résistance a 1"oxydation,
mais contribue vis-a-vis de la consommation d une grande
partie de I'oxygéne dans 7rB,.

Efret du composite C/C

L’échantillon Z5C20 est testé au four solaire sous air
ambiant pendant 3 mun a une température corps noir de
2600°C. La morphologie et le mécanisme d’oxydation en
surface de cet échantillon sont identiques a 1'échantillon
Z520. Du fait de la trés haute température de test, la
porositeé due a I"évacuation des gaz CO, CO, et S10 est tres
importante. La moitié de la couche de revétement de
matériau ZS20 au dessus du composite C/C a été
consommeée soift 1 mm Dans la partie de revétement
restante, le silicium a diffusé dans la phase ZrB; et les
pores sont trés nombreux et il existe une oxydation
différentielle des éléments.

A l'interface revétement/composite C/C, une légére
oxydation différenticlle des éléments est présente mais le
composite C/C reste protégé. La figure 4 témoigne de
I'absence de fissure et de pore & I'mterface, I'accrochage
entre le revétement et le composite C/C reste imntact
L’épaisseur de la couche de diffusion du carbone a
I'interface entre le revétement et le composite C/C reste a
prion identique aprés le test d’oxydation.

ZrB,
SicC
Pas de porosité,

Pas fe fissure=x
Bon sccroch age
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Figure 4. Image SE (image avec un détecteur d'électron
secondaire de l'interface revérement/composite C/C de
["échantillon ZSC20, oxydé au four solaive & Ten=2600°C
pendant 3 min sous air ambiant,

Conclusion

Les maténiaux ont été £laborés par frittage flash (sous
forme monolithique) puis testés a trés hautes températures
et sous air, au four solawre. Le frittage flash s’avére étre la
technique nécessaire pour densifier les composés
réfractaires choisis afin  d'obtenir des pastilles de
dimensions adaptées au four solaire. De plus, la répartition
des éléments est en accord avec les compositions
attendues.
La composition et la microstructure du matériau ZrB, +
S1C (20%vol) testé au four solaire sont en accord avec le
mécanisme doxydation présentd dans la littérature
scientifique pour T=2000°C. L’architecture de la couche
d’oxyde en plusieurs sous couches de compositions et de
microstructures différentes met en éwvidence le principe
d’oxvdation cyclique passive/active du Si1C a travers le
squelette  solide réfractawre de ZrQ, poreux. La
microstructure de 1'échantillon testé a T=2250°C présente
également un appauvrissement en S1C dans ZrB,, dans une
zone proche de l'interface oxydefrevétement témoignant
d'une consommation accélérée de SiC dans le revétement.
Ainsi, ce cyele doxydation active/passive du S1C qui
assure la durée de wvie du systdme est menacé, lorsque
I'oxydation du Si1C est uniquement active. A trés haute
température, la diminution de la teneur en SiC dans le
maténian  ZrB,+51C  (7.5%vol) permet d'ameliorer la
résistance a loxydation pour T=2400°C. Par ailleurs,
I"application d’un revétement de ZrB,+S1C (20%vol) de 2
mm d’épaisseur sur un compeosite C/C, porté a T=2600°C
sous air ambiant, permet de le protéger de 'oxydation
pendant 3 min.
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Résume

Une nouvelle sélection de matériaux ultra réfractaires
basée sur des données thermodynamiques rendant compte
des problémes de wvolatlisation des oxydes et de
décohésion de la couche d'oxydes, a conduit aux
matériaux appartenant au systtme Hf Gd. C. N. B. Le
rapport entre les constituants Hf et Gd est celu
couramment proposé dans le systéme ZrB, (HiB,) + SiC,
comportant 20%wol de 51C, appartenant 4 la famille des
matériaux UHTC (Ultra High Temperature Ceramics). Ces
matériaux sont élaborés par frittage flash afin d’obtenir des
matériaux denses pour effectuer des futurs tests en
oxvdation. Les conditions de frittage sont déduites de
celles de ZrB,+51C 1ssues de la littérature scientifique. Les
parameétres de frittage sont la pression appliquée, la
température du palier de frittage (1200°C a 1900°C) et la
nature de [’atmosphére. La compacité, la microstructure, la
composition chimique des échantillons frittés sont
observés et étudiés par MEB, microsonde et diffraction des
RX. Les résultats sont discutés en termes d équilibres de
phases solide/liquide/gaz lors des processus de frittage, et
leurs roles sur le retrait de l'échantillon suivant l'axe
d’application de la charge et la modification de la pression
dans 'enceinte.

Introduction

La densification des matériaux ultraréfractaires tels que les
diborures et carbures d’hafnium et de zirconium est une
difficulté récurrente dans les différents domaines
d’application (métallurgie, microélectromique. . ) [1]. Les
propriétés suivantes de ces composés les rendent trés
attractifs : température de fusion trés élevée, dureté élevée,
conductivité électrique et thermuque élevée, stabilité
clumique et haute résistance i l'ablation en atmosphére
oxydante. Plus récemment, ces matériaux sont utihisés dans
I'industrie aérospatiale comme revétement protecteur vis-
a-vis de I'oxydation a trés haute températures. Le systéme
(Zr, HO)B,+51C (20%vol) a été développé dans ce contexte
(caractérisé par un rapport atomique (Zr Hf)/S1 égal 3 2.7)
[2-4]. La techmique de frittage flash permet de fritter ces
matériaux a plus basse température et avec des temps plus
courts que le frittage conventionnel Par exemple,
HiB,+S1C (20%vol) a été frinté a 1800°C pendant 8§
minutes sous une pression de 80 MPa (rampe de montée en
température de 200°C/min) [5]. La compacité obtenue est
proche de 100% mais des mucrofissures intra et
intergranulaire subsistent dans le matériau. Parallélement,

le systéme des éléments (HGd/B/N/C) semble mtéressant
4 étudier dans le cadre de la résistance a 'oxydation a
haute température. Le choix de ce systéme s appuie sur des
données thermodynamiques des oxydes. en termes de
stabilité chimique et thermique dans ce domaine de trés
hautes températures. A 1100°C, des composés défimis
existent dans le diagramme de phases de B,0;-Gd,0;
impliquant qu’a plus haute température ces deux oxydes
liquides garderaient une affinité chimique trés forte,
permettant d’accroitre leur stabilité. Selon les composés
disponibles commercialement, des matériaux appartenant
aux systémes i base de GdN ou GdBs et HfB,, HfC ou Hf
sont élaborés. Le frittage de ces systémes est étudié en
conservant le rapport atomique Hf/Gd égale a 2.7. Les
ajouts de frttage tels que MoS1, ou ByC ne seront pas
utilisés pour respecter les proportions atomiques initiales
dans chaque systéme.

Procédure Expérimentale

Caractéristiques des poudres des composés

Les caractéristiques des poudres commercialement
disponibles pour la préparation des échantillons sont
rassemblées dans le tableau 1.

Matériau Source Taille des Pureté (%)
particules
(um)

Hf Alfa Aesar 44 99.6
HfB, Neyco 44 999
HIC Alfa Aesar 44 99 5
GdBs Cérac 44 99.9

GdN Nevyco 250 Gda0s

hydroxvde de

Gd

Tableau I. Caractéristiques des poudres utilisées pour la
préparation des échantillons

La poudre GdN n’est pas pure : la présence de Gd.O; et
d’hydroxyde de gadolinium est révélée par DRX, en
quantité non négligeable. Cependant, les essais de frittage
sont réalisés avec cette poudre. Les autres poudres ne
présentent pas d impuretés détectables.

Les mélanges de poudres sont réalisés dans un mélangeur
gyroscopique pendant 2h  Ensuite, ces poudres sont
compactées dans un moule de graphite qui sera placé dans
le four de frittage flash entre deux pistons en graphite.
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Elaboration par frittage flash

Les matériaux sont élaborés respectivement, en
mélangeant : GdN avec HfB, HIC et Hf et GdB; avec
HfC et Hf Tous ces matériaux élaborés par frittage flash
sont résumeés dans le tablean 2. Les conditions de frittage
de ces systemes de matériaux a base de diborures ou de
carbures sont inspirées de celles sur le frittage de
ZiB;+S1C [1, 2, 5-10]. Les données thermodynamiques sur
GdN et GdBs sont trés incomplétes. Cependant, par
analogie & d’autres composés de terres rares tels qu YbN,
CeN et CeBg, une estimation des températures de
décomposition ou de fusion des composés de gadolinium
est possible. Le nitrure d ytterbium se décompose sous 10°
Pa a 1227°C. Le borure de cérium a une température de
fusion de 2190°C et se décompose sous 10° Pa a 1827°C.
Les borures de terres rares étant plus réfractaires que les
nitrures, ces composés devraient étre  stables
thermiquement. L imnstabilité thermique des nitrures peut
provoquer la formation de gadolimum métallique (Tf=
1312°C) a la température de frittage. Finalement, seul le
frittage des matériaux 3 base de GdN est fait sous Argon a
une pression de 5 kPa pour limiter la décomposition du
nitrure (tableau 2).

Le cycle de frittage (décrit ci-dessus) reste identique pour
chaque matériau ; seule la température finale de frittage est
modifiée pour les essais (tableau 2).

maténiaux  Température Atmosphére
de frittage de frittage
&)

Hf+GdN 1300 Ar

Hf+GdB; 1300 Vide

HfC+GdN 1700 Ar

HfC+GdBs 1700 Vide

HfB.+GdN 1700 Ar

Tableau 2. Matériaux appartenant aux systémes
(Hf'Gd/B/N/C), élaborés par frittage flash.

Les paramétres de température choisis sont - une montée a
600°C en 3 min, puis une montée i la température finale
de frittage avec une wvitesse de 100°C/min et un palier a
cette température pendant 5 min.

La vitesse de montée est de 100°C/min pour éviter la
croissance intergranulaire  provoquant une porosité
mtragranulaire difficile a faire disparaitre car la diffusion
en volume est plus lente que celle au joimnt de grain.

Une pression de 100 MPa est appliquée progressivement
dés le début de la montée en température a 600°C pour
refermer la majonté des pores restants et éviter une
hétérogénéité de densification dans le maténau aprés le
frittage. Ainsi. dés le début du frittage, un maténau
globalement dense peut étre obtenu, pour lequel le contact
entre les grains est optimal.

Le refroidissement n'est pas contrélé, des microfissures
peuvent étre formées par relaxation des contraintes
résiduelles d’origine thermique et par changement de
structure des phases présentes. Cependant, cette étude se
concentre sur les réactions chimiques lors du processus de
frittage de ces systémes.

Aprés élaboration. les dimensions des échantillons
cylindriques sont un diamétre de 15 mm et une épaisseur

de 5 mm. Avant le test d’oxydation, les échantillons sont
polis et nettoyés a 1'éthanol dans un bac a ultrasons.

Technigues de caractérisation

Les microstructures et les compositions chimiques des
échantillons sont observées et étudiées au Microscope
électronique a balayage, a la microsonde de Castaing et par
diffraction des Rayons X. Le MEB permet d observer les
fissures. les porosités et la répartition des phases par
contraste chimique. La microsonde apporte une analyse
chimique quantitative afin de vérifier 1'accord entre les
compositions obtenues et celles visées. La diffraction des
RX détecte les nouvelles phases formées lors du frittage
flash.

Résultats

Frittage des composés seuls

Le borure et le carbure d’hafnmum ont une température de
fusion respective de 3250°C et de 3890°C. Ces composés
ultraréfractaires sont frittés sous vide a 2000°C avec une
pression uniaxiale de 100 MPa pendant 5 mun (rampe en
température de 100°C/mun pour HiB; et de 50°C/min pour
HfC). Par contre, 'hafnium métallique (malgré une
température de fusion élevée de 2222°C) se fritte 4 1300°C
dans les mémes conditions qu HiB,. Les compacités des
pastilles obtenues de HfB,. de HfC et d'Hf sont
respectivement de 83%, 100% et 97%. GdN est fritté a
1900°C pendant Smin avec une pression umaxiale de 100
MPa sous Argon. Le frittage de GdN s’effectue de 1250°C
jusque 1600°C. Le nitrure de gadolinium se décompose a
1850°C avec la libération du gadolinium sous métallique
qui entre immédiatement en fusion (Tf=1324°C et
Teb=3000°C). Le borure de gadolinium se fritte 2 1700°C
pendant 5 min avec une pression umaxiale de 100 MPa
sous vide, avec une compacité de 95%.

La connaissance du comportement en frittage flash de tous
ces composés seuls, permet d anticiper leur température de
frittage et de décomposition lors du frittage dans le
systeme (HE/Gd/B/MN/C).

Introduction du Gadelinium sous forme de

nitrure dans le systeme (HfYGd/B/N/C)

Au regard de la température de décomposition du nitrure
de gadolinium, le mélange Hf+GdN est fritté a 1300°C
sous Argon. La figure 1 illustre 1'évolution de certains
paramétres de frittage de ce mélange. La courbe de dérivée
du déplacement de 1'échantillon entre les deux pistons
indique que la température de fin du frittage de ce mélange
est 950°C. L’augmentation progressive de la courbe de
pression dans 'enceinte du four de frittage flash mndique
une décomposition du nitrure de gadolimum a partir de la
fin du frittage. L essa1 est arrété lorsque la température de
1200°C est atteinte, pour éviter la fusion du gadolinium
dans le moule. La compacité de la pastille obtenue est de
91%. Les diffractogrammes R¥X effectués sur cette pastille
confirment la présence du gadohmium sous forme
métallique et non sous forme de nitrure, et le maintien de
I'hafnium sous forme métallique. De plus, les analyses de
microsonde mettent en évidence le déplacement de ['azote
en faible quantité liée a I'hafnium. La recombinaison de
I"azote en diazote gazeux semble étre favorisée par rapport
3 la formation du nitrure d’hafnium. La conservation du
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rapport atomique 1mtial Hf/Gd est validée par les analyses
de microsonde.

ane W
i - %
£ o 700 E
2 on R E
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Figure 1. Courbes représentatives de la vitesse de retrait
de ["échantillon et de la pression dans ["enceinte du four
de frittage en fonction de la température, durant le frittage
d"Hf+GdN sous Argon a 1300°C avec une pression
uniaxiale de 100 MPa pendant 5 min.

Par ailleurs, les essais de frittage sur les mélanges
HfC+GdN et HIB,+GdN sont arrétés a 1650°C pour éviter
la fusion du gadolinium sous forme métallique. Les
pastilles obtenues présentent une porosité importante.
Malheureusement elles reviennent spontanément i 1'état
pulvérulent sous air ambiant. Une analyse rapide de DRX
sur ces pastilles témoigne que le frittage de ces mélanges a
base de nitrure est de type réactif, avec la formation de BN
et du gadolintum métallique. En effet, le déplacement de
I"azote vers le bore ou ’hafnium est favonisé et entraine la
formation du gadolinmum métallique. Le gadolinium se
localise aux joints de grains et devient un résidu trés réactif
4 I'air. Ces mélanges HfC+GdN et HfB,+GdN sont alors
trés difficiles a fritter. Pour éviter la décomposition de
GdN, la température de frftage devrait étre abaissée ;
cependant, les composés réfractaires majoritaires dans ces
mélanges ne commencent pas a fritter avant 1700°C. Dans
le but de fritter des mélanges 4 base de ces matériaux
ultraréfractaires, le gadohinium est introduit sous forme de
borure GdB,, composé plus stable thermiquement que
GdN.

Introduction du Gadolinium sous forme de

borure dans le systéeme (Hf/Gad/B/IN/C)

Le frittage d'Hf+GdB; s effectue de 1100°C i 1300°C, la
courbe de pression dans l'enceinte du frittage flash
n’indique pas la présence d’une décomposition du borure
de gadolimum avec la formation de produits volatils ou de
gadolinlum métallique qui entrerait en fusion. La
compacité de la pastille obtenue est de 90%. Cependant, la
décomposition du borure de gadolinium est présente lors
du frttage d"Hf+GdB,. Les diffractogrammes RX révélent
la présence HfB; et la présence de borures de gadolintum
tels que Gd;Bs. Les analyses de microsonde confirment
que le rapport atomique initial H/Gd=2.7 est conservé.
Sur la figure 2, elles indiquent aussi que le bore a une
distmbution relativement homogéne sur 'ensemble du
matériau avec la conservation du rapport atomique iitial
de Hf'B=2.2: le bore n’ayant pas réagi avec Hf pour
former HiB, resterait l1é 4 Gd sous forme de borure de
gadolimum Gd;Bs selon la probable réaction suivante -
GdBg+2 THf — 0.5Gd;Bs+1.75H{B,+0 95Hf

Ceci explique que cette décomposition de GdB, n’entraine
pas la formation de Gd sous forme métallique dans le

moule et que la courbe de pression dans 1'enceinte du four
reste constante. ne révélant pas le dégagement de Gdgg.

50, B At W
Figure 2. Prafils de concentrations et de répartition,

déterminés par microsonde, des différents éléments
présents dans le mélange Hf+GdBg, fritté sous vide a
1700°C pendant 5 min avec une pression uniaxiale de
100MPa.

La pastille de mélange HfC+GdBs a une compacité de
91%. De méme, Le frittage est réactif, 1’analyse DRX
confirme la décomposition majontaire de GdBg pour
former HfB, et la présence de GdC,;, GdBC. Les analyses
de microsonde montrent que le rapport atomique initial
Hf/Gd est conservé. Lors du frittage réalisé i une
température supérieure i celle de fusion du gadolinum, le
gadolinlum est stabilisé thermiquement sous forme de
carbure. Ainsi, L'affinité chimique entre I"hafnium et le
bore est plus forte qu’entre le bore et le gadolinum. Le
déplacement du bore wers [hafnium est favomsé,
entramnant respectivement le déplacement du carbone sur le
gadolinmum (permettant de conserver la stabilité thermique
du gadolinium).

Discussion

Le frttage des systémes (Hf/Gd/B/N/C) est réactif - au
cours du frittage, 1l existe un déplacement des éléments
entre les différents composés pour accroitre la stabilité
thermodynamique du systéme avec un abaissement de son
énergie totale. N avant au préalable pour cette étude,
aucune donnée thermodynamique sur les composés GAN et
GdBs, 1l est impossible de comnmaitre les réactions
prépondérantes au cours du frittage de ces systémes.
Cependant, il est possible de travailler par analogie de
certaines propriétés physico-chimiques entre les terres
rares. De nombreuses propriétés de composés de ferres
rares sont proches, évoluant en fonction de leurs rayons
1oniques [11-13]. Connaissant les données
thermodynamiques de CeN et CeBs 1l est possible
d’expliquer par extrapolation les réactions in-situ dans le
frittage des systemes (HE'GA/C/N/B) en étudiant les
mémes réactions dans les systémes (Hf/Ce/C/N/B) aux
mémes températures de fottage. Pour les wvaleurs
d’équilibre thermodynamque, le rapport atomique HE/Ce
est égal a celu de Hf/Gd=2.7. Pour se placer dans des
conditions les plus proches possibles de celles de frittage,
les réactions a4 base de CeN sont simulées sous une
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pression d’argon de 5 kPa, les calculs de fraction atomique
des produits sont menés dans des systémes isothermes et
isochores (volume du four de frittage = 20 dm®) pour
déterminer la teneur des produits volatils. Les réactions a
base de CeB; sont simulées 4 une pression d’argon de 1
Pa. les calculs de fraction atomique des produits sont
menés dans des systémes isothermes et isochores (volume
du four de frittage = 20 dm®). Ces données sont calculées
avec le logiciel Gemim 2 est résumeées dans le tableau 3.

Réactions T.(°C) Produits Fractions
atomiques/volu-
miques (%)
Hf+CeN 1200 HiN 27
Hf 46
Ce 27
Ar(g) 100
HfC+CeN 1700 HIC 73
CeN 27
Ar(g) 100
HiB,+CeN 1700 HfB, 73
CelN 27
Ar(g) 100
HftCeB, 1300 HfB, 73
CeBs 2.7
Ce 243
Ar(g) 100
HfC+CeBs 1700 HfB, 422
C 422
Ce 14.05
CeBg 1.55
Ar(g) 56.3
Ce (2) 437
HfC+CeB, 1200 HfB, 58.7
CeC; 19.55
C 19.55
CeB, 22
Ar (g) 100

Tableau 3. Calculs des fractions massiques des produits
des réactions dans (Hf/'Ce/B/N/C) aux températures de
frittage des systémes (Hf'Gd/B/N/C).

Les enthalpies libres de formation de ces composés sont
calculées aux températures de frittage des systémes
(HE'Gd/N/B/C) et sont regroupées dans le tableau 4.
D’aprés ces données, dans le cas d'Hf+CeN et Hf+GdAN, le
déplacement de 1'azote vers l'hafnium est confirmé car
HIN est le composé le plus stable thermodynamiquement.
Pour les mélanges. HfB,+CeN et HfC+CeN, le nitrure ne
se décompose pas, HfC et HfB, sont les composés les plus
stables thermodynamiquement dans ces systémes a4 ces
températures. En comparaison aux systémes HfB-+GdN et
HfC+GdN, le nitrure de gadolinium se décompose mais le
bore ou le carbone ne se déplace pas vers le gadolinium
pour former un carbure ou un borure de gadolinium.
Finalement, CeN pourrait avoir une enthalpie libre de
formation plus basse que GdN a 1700°C.

Concernant le mélange Hf+CeBs, le borure de cérium se
décompose. Le bore ainsi libéré se lie 4 I'hafnium pour
former HiB., composé le plus stable
thermodynamiquement a4 cette température. Le bore
n’ayant pas réagi avec Hf pour former HfB; reste lié au

cérium sous la forme CeB,. En comparaison au mélange
Hf+GdBs. la décomposition du borure de gadolinium
GdBs entraine la formation de HfB,. Le gadolinium reste
stabilisé sous forme de borure. a savoir Gd,Bs A 1300°C.
le borure de gadolintum GdB, pourrait avoir une enthalpie
libre de formation plus élevé que le borure de cérium
CeBﬁ.

Etant donné que le composé CeC, n’existe pas a 1700°C
(température de frttage du mélange HIC+GdB;), le
mélange HC+CeBg est étudié a deux températures 1200°C
et 1700°C afin de metire en évidence le déplacement
possible du carbone vers le cérium. Concernant le mélange
HfC+CeBs a 1200°C, "hafnium libére le carbone pour se
lier au bore pour former HiB- : composé le plus stable. Le
carbone se déplace alors vers le cérinm resté libre, pour
former le carbure CeC, Cependant. le bore excédentaire
par rapport a Uhafmium reste lié an cérium puisque CeByg
est plus stable que CeC, (tableau 4). A 1700°C, I'hafhium
libére le carbone pour se lier au bore pour former HIB,.
Cependant, le carbone ne se déplace pas vers le cérum
resté libre, pour former le carbure CeC,, puisque CeC:
n’existe pas  cefte température. Le cérium reste alors sous
forme métallique et se volatilise partiellement. Par ailleurs,
le bore excédentaire par rapport 4 U'hafnium reste 11€ au
cérinm sous la forme CeBs. Par comparaison au mélange
HfC+GdBs frtté a 1700°C, le bore se déplace vers
I"hafnium pour former HIB, et le carbone ainsi libéré se
déplace vers le gadolinium pour former GdC, et GACB.
Ainsi, I'hypothése que le borure de gadolinium GdBj ait
une enthalpie de formation plus élevée que celle du borure
de cérmum CeB; semble juste a 1700°C. Finalement,
I’analogie entre les terres rares permet de supposer un
classement de la stabilité thermodynamique de leur
carbures et borures respectifs méme s1 pour certains

d'entre eux, les données thermodynamiques sont
mnexistantes.
Composés T. (°C) -AGE
(kJ/mol)
HIN 1327 2252
1727 191.6
HfC 1127 2207
1327 2193
1727 216.2
HfB. 1127 313.6
1327 3113
1727 306.1
CeN 1327 160.3
1727 117.7
CeBg 1127 300.7
1327 289.8
1727 266.6
CeC, 1127 116.1

Tableau 4. Calcul des énergies d enthalpie libre de
Sformation des composés présents dans le systéme
(Hf/Ce/B/C/N) @ 1127°C, 1327°C er @ 1727°C et une
pression de 1 atm, réalisés par le logiciel Gemini 2.

Conclusion

Le frittage des maténaux disponibles commercialement
dans le systéme (Hf/Gd/B/N/C) nécessite un compromis
entre le caractére réfractaire de certamns composés
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impliquant une haute température de frittage et la
décomposition possible dun composé a plus basse
température. Ce compromis est faisable lorsque 1'élément
métallique Gd est stabilisé sous forme de borure ou de
carbure dont la température de décomposition reste au
dessus de la température de frittage du systéme. Tous ces
frittages sont réactifs et, plus particuliérement dans le cas
d'Hf+GdB;. Ils permettent de favoriser la formation in situ
de la phase HfB,. 4 une température de frittage plus basse
que celle d’un mélange initial a base d ' HfB,. sans additif.
tout en limitant les quantités de bore mtroduites. Des
conditions de frittage semblent concluantes pour densifier
certains  systémes de l'ensemble (HE/Gd/'B/N/C).
Cependant, la compacité peut étre encore améliorée et les
tests de propriétés meécaniques restent 4 mener pour
optimiser ou valider ces conditions de frittage.
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