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Introduction générale

INTRODUCTION GENERALE

Le principe d’un matériau composite est d’associer différents constituants afin
d’obtenir des propriétés supérieures a celles des constituants pris séparément [Naslain, 1985].
Les composites a fibres longues de carbone et matrice carbone (notés C/C) ont été
initialement développés pour des applications dans le domaine aéronautique et spatial (tuyere
de propulseur, bouclier thermiques : corps de rentrée, navette spatiale) [Cavalier] [Awasthi,
1988] puis ils se sont avérés étre des matériaux de choix dans les domaines de la friction
(frein du Mirage 2000 et des Airbus, frein de Formule 1) et des biomatériaux (prothese de
hanche, ligament de genoux...). Le renfort fibreux a pour role de supporter la charge
mécanique appliquée au matériau alors que la matrice transmet les efforts aux fibres, donne la
forme finale a la piéce et protége le renfort vis a vis du milieu extérieur. Les matériaux C/C
combinent les avantages des composites a renfort fibreux, c’est a dire une bonne résistance
mécanique et une haute limite ¢€lastique, ainsi que les propriétés de réfractarité, de
conductivité thermique et de 1égéreté du carbone graphitique qui présente également un faible
coefficient de dilatation. Sous atmosphere neutre ou réductrice, ces composites conservent de
bonnes caractéristiques jusqu’a 3000°C [Savage, 1992].

Cependant une sensibilité¢ a l'oxydation dés 400°C [Sheehan, 1987] [Marsh, 1989]
[Filipuzzi, 1991] empéche leur utilisation pour une longue durée a haute température sous
atmosphere oxydante. Pour de telles conditions, de nombreuses études ont ét¢ menées afin de
remplacer tout ou une partie du carbone par une céramique de type carbure (SiC [Christin,
1979], B4C [Hannache, 1985], TiC [Rossignol, 1984a]), nitrure (BN [Hannache, 1984]) ou
oxyde (Al,O3 [Colmet, 1982], ZrO, [Minet, 1990]).

Une premiere famille de CMCs (« Ceramic Matrix Composite ») constitués de fibres
de carbone et d’une matrice céramique est donc née dans le milieu des années 70. Ces
composites ont connu un essor considérable puisqu'ils peuvent étre utilisés pour des
applications sous atmosphére oxydante a haute température pour lesquelles aucun autre
matériau (e.g. les alliages réfractaires) ne présente de résistance suffisante. Ils trouveront par
exemple leurs applications dans les chambres de combustion, les éléments de turbine, les
volets de moteur aéronautique... Les CMCs a matrice carbure de silicium ont notamment été
proposés [Christin, 1979] comme ¢éléments thermostructuraux pour des applications
aéronautiques ou spatiales, en raison notamment de leur bonne résistance a I'oxydation, de

leur résistance a la rupture a haute température, de leur résistance au fluage et de leur 1égereté.
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Le renfort fibreux utilisé a tout d'abord été la fibre de carbone (composites C/SiC) aux
propriétés thermomécaniques reconnues. Puis 1'émergence des fibres céramiques (carbure de
silicium, alumine, silice...) dans les années 80 a permis de développer la famille des CMCs
constitués d’un renfort et d’'une matrice céramique. Les composites a renfort fibreux carbure
de silicium, plus résistant vis a vis de l'oxydation, et matrice carbure de silicium (notés
SiC/SiC) sont donc apparus.

Etant donnés la grande rigidité et le faible allongement des matrices céramiques, les
propriétés mécaniques du composite sont étroitement liées a la nature de la liaison
fibre/matrice d’origine chimique (interdiffusion et réaction chimique) et/ou mécanique
(frettage thermomécanique et friction). En effet, la contrainte seuil de cisaillement interfaciale
(entre la fibre et la matrice) ne doit pas étre trop forte afin d’éviter une rupture fragile
(comportement proche de celui de la matrice monolithique) mais assez importante pour
assurer le transfert de charge de la matrice vers les fibres [Guillaumat, 1994] [Peres, 1988]
[Evans, 1994]. C'est pourquoi, la présence d'une interphase adaptée entre fibre et matrice a été
recherchée [Aveston, 1971] [Naslain, 1992a]. Il a été établi que la présence d’une interphase
de pyrocarbone apporte de meilleures propriétés mécaniques au composite grace a une liaison
fibre/matrice adaptée, en jouant son réle de déviateur de fissure parallélement aux fibres
[Naslain, 1995].

Ensuite, I’idée de multiplier et d’étendre les zones de déviation de fissures a conduit a
la superposition de couches de natures différentes (i.e des séquences) entre la fibre et la
matrice. Diefendorf et al. [Diefendorf, 1988] [Boisvert, 1989] ont ainsi ajouté des
multicouches carbone/carbure de silicium (C/SiC) (déposés par voie liquide entre des fibres
SiC et une matrice SiC) qui ont permis d’améliorer considérablement la ténacit¢ des
composites SiC/SiC. Héraud et al. [Héraud, 1989] ont alors envisagé le séquencage total de la
matrice au sein d’un composite bidirectionnel SiC/SiC en insérant des matériaux de moindre
rigidité tels le pyrocarbone ou le nitrure de bore par infiltration chimique en phase vapeur. La
formation d’une matrice séquencée par interposition d’une ou plusieurs couches de plus faible
rigidit¢ conduit selon les auteurs: (i) au retard de 1’amorgage de la rupture (i) a
I’augmentation de I’énergie de rupture (iii) a la diminution de la sensibilit¢ du composite a
I’entaille. Cependant, la sensibilité du pyrocabone a 1’oxygene a partir de 500°C [Sheehan,
1987] [Marsh, 1989] [Filipuzzi, 1991] limite I’utilisation des composites SiC/SiC contenant
du pyrocarbone (en tant qu’interphase ou au sein d’un séquencage) pour des applications a
haute température sous air des lors qu’il y a apparition de fissures et donc pénétration

d’oxygene.
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Afin de limiter ce phénoméne, des protections antioxidation [Goujard, 1994a]
[Goujard, 1995] [Vandenbulcke, 1996] puis des matrices auto-cicatrisantes séquencées Si-B-
C [Carrere, 1996] [Forio, 2000] [Lackey, 1997] [Lamouroux, 1999] couplant les effets
bénéfiques de la cicatrisation et de la déviation de fissures ont été développées. Dés 500°C,
elles sont capables de produire par oxydation un liquide boré¢ (B,O3;) en quantité non
négligeable et de consommer une quantité importante d’oxygene avant qu’il ait eu le temps de
diffuser a coeur du matériau. De plis, ce liquide s’écoule dans les fissures, les colmate et limite
la diffusion des espéces oxydantes vers 1’interphase et les fibres. Sous atmosphére oxydante
séche, la vaporisation de I’oxyde de bore est significative a partir de 1000°C [Courtois, 1993]
[Viricelle, 2001a]. Cependant, la production de silice (SiO;) par oxydation du SiC
(normalement a 1000°C) est activée en présence d’oxyde de bore et conduit a la formation
d’un borosilicate (B,03-Si0;) a partir de 800°C. Ce borosilicate a viscosité élevée limite le
phénomene de volatilisation (présence de liaisons Si-O-B) et augmente encore 1’efficacité de
la protection en diminuant le coefficient de diffusion de I’oxygene [Piquero, 1995b] [Guo,
1999] [Viricelle, 2001b]. Une matrice Si-B-C protége donc I’interphase et les fibres d’une
attaque par I’oxygeéne dans une large gamme de température par bouchage des fissures : c’est
le phénomene d’auto-cicatrisation.

Cependant les applications de ces composites ont lieu le plus souvent dans des
atmospheres corrosives (présence de vapeur d’eau) et sous pression, ce qui affecte leurs
performances. En effet, ’'oxyde de bore (B,O3) est sensible & I'humidité des la température
ambiante et sa réaction avec la vapeur d’eau conduit a la formation d’espéces borées (H<B,0O,)
fortement volatiles. Sous atmosphére humide, la dégradation de la protection interne par
volatilisation de 1’oxyde de bore devient donc significative dés 500°C [Buchanan, 1993]
[Kobayashi, 1995] [Chang, 1971] [Viricelle, 2001a]. La production de silice (par oxydation
du SiC) permettant de limiter ce phénomene n’étant suffisante qu’au dessus de 1000°C,
I’efficacité de la protection est donc faible pour des températures comprises entre 500°C et
1000°C sous atmosphére humide [Mc Kee, 1986].

La tenue a la corrosion de la phase cicatrisante est donc une propriété essentielle a
développer afin d’améliorer la durée de vie de ces matériaux. L’objectif de cette étude est
d’ajouter un élément X dans la matrice Si-B-C afin d'améliorer sa tenue a la corrosion a haute
température, i.e son role de protection du renfort fibreux en augmentant la stabilité¢ chimique
de la phase liquide cicatrisante B,O3(-S10,). Le premier chapitre de ce mémoire se propose de

définir plus précisément I’environnement de 1’étude.
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Chapitre 1 : Synthese bibliographique

CHAPITRE 1

Synthese bibliographique

Ce chapitre introductif est consacré tout d’abord a la présentation des matériaux
composites en genéral puis a la méthode d’élaboration par infiltration chimique en phase
vapeur (CVI) des composites a fibres et matrice céramiques étudiés dans le cadre de ce
travail. Ensuite, les différents types de protection antioxydation et anticorrosion ainsi que les
composites a matrice auto-cicatrisante (CMAC) seront présentés. Enfin, la problématique de
[’étude, a savoir ['importante dégradation de la protection interne du matériau sous

atmospheére humide a haute température, sera décrite et sera suivie par le plan du mémoire.
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1 GENERALITES SUR LES MATERIAUX COMPOSITES

1.1 Définition

Un matériau composite peut étre défini comme étant un solide dans lequel au moins
deux constituants sont associés en vue de lui conférer a I'échelle macroscopique et au moins
dans certaines directions, un « ensemble de propriétés originales » que les constituants pris
séparément ne permettent pas d'atteindre [Naslain, 1985]. En effet, les matériaux
monolithiques sont souvent limités par une faible ténacité, une fiabilit¢ mécanique
insuffisante ou encore un comportement fragile a la rupture. L'introduction d'une seconde
phase (renfort) peut améliorer ces propriétés en modifiant la microstructure du matériau. En
réalité, les matériaux composites sont trés anciens. Il y a plusieurs millénaires, les artisans de
I'Egypte ancienne augmentaient les propriétés mécaniques des briques par une adjonction de
paille courte a l'argile fraiche. Certains matériaux naturels comme le bois (fibre de cellulose
dans une matrice de lignine) et l'os (mélange complexe de collagéne et de phosphate de
calcium) sont des matériaux composites. De nos jours, le champ d'application des composites
ne cesse de s'élargir dans de nombreux secteurs d’activité : articles de sport (raquette de
tennis, canne a péche, vélo...), biomatériaux (prothése de hanche, ligament de genoux...),
systemes de freinage (frein de Formule 1), stockage et transport de fluides sous pression...
Cette étude s’intéresse plus particulierement aux composites capables de conserver de bonnes
propriétés mécaniques a trés haute température (matériaux dits thermo-structuraux).
L’industrie aérospatiale et aéronautique effectue depuis longtemps des recherches

approfondies dans le but de pousser toujours plus loin les limites de ces matériaux.

1.2 Comportement mécanique

Un matériau composite est constitué¢ par 1’association d’une matrice qui apporte la
résistance chimique du matériau vis a vis de I’environnement extérieur ainsi que la forme
finale de la piece et d’un renfort fibreux qui assure la résistance mécanique. Cet assemblage
intime de deux corps de structures différentes dont les qualités individuelles se combinent
conduit a un matériau hétérogéne dont les performances globales sont améliorées (figure 1).
Les propriétés mécaniques d’un composite seront conditionnées par la nature du renfort et de

la matrice, par leur proportion respective, par le choix de leur interface ainsi que par leur
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a! FIBRES

COMPORTE

MATRICE

Figure 1 : Représentation schématique de la contrainte o en fonction de la déformation &

d’une matrice (monolithique), de fibres et du composite obtenu par leur assemblage [Naslain,

1985].

MODE 1 (cuverturs) MODE 2 (glissement droit) MODE 3 (glissement vis)

Figure 2a : Les trois modes élémentaires de propagation de fissure [Irwin, 1957].
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Figure 2b: Représentation schématique de la propagation d’une fissure au sein d’un

composite céramique a renfort fibreux.
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Figure 3 : Représentation schématique d’un pontage de fissure.
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mode d’¢laboration. Par exemple, dans le cas d’un composite a matrice céramique (CMC) a
renfort fibreux, la déformation a la rupture de la matrice peut étre inférieure a celle des fibres
(€% < €%). Lorsque la déformation du composite atteint la déformation & rupture de la
matrice, il y a microfissuration matricielle [Evans, 1994] [Aveston, 1971] et transfert de
charge de la matrice vers les fibres. L’interface fibre/matrice joue alors un réle fondamental.
Une liaison trop faible ne permet pas un transfert de charge suffisant de la matrice vers les
fibres alors qu’une liaison trop forte conduit a une rupture fragile (rupture mode I). Une
liaison adaptée permet de dévier les fissures le long des fibres (mode II) (figure 2a et 2b), de
dissiper leur énergie de propagation par création de surface et frottement [Corne, 1992], et de
permettre a la matrice de supporter une partie de la charge jusqu’a rupture du composite. Les
fissures se propagent ensuite au sein du renfort et le processus de pontage des fibres (figure 3)
[Marshall, 1985] permet de limiter I’ouverture des fissures imposée par le chargement grace a

la force de fermeture exercée par les fibres.

1.3 Les différents types de matériaux composites

Les matériaux composites sont constitués par la combinaison d’une matrice de type
polymere, métal ou céramique avec une ou plusieurs phases de renforcement dispersées sous
forme de fibres ou de particules métalliques, céramiques ou organiques. Les composites
isotropes sont constitués d’une dispersion aléatoire d’un renfort dans une phase liante
(matrice), c’est le cas des composites particulaires ou a fibres courtes. Par contre, les

composites constitués d’un renfort a fibres longues présentent des propriétés anisotropes.

Les composites peuvent donc étre classés selon :

- la morphologie des constituants du renfort : particules sphériques ou
irrégulieres, plaquettes, trichites (monocristaux allongés), fibres
courtes ou longues. ..

- la disposition du renfort : fibres alignées (structure 1D), croisées en
deux ou trois dimensions (structure 2D et 3D, tissées), distribution
aléatoire...(figure 4)

- la nature de la matrice et du renfort : organique, métallique,

céramique.
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Dispersion aléatoire

Composite tissé

Composite 2D

Composite 3D

Figure 4 : Différents modes de disposition du renfort dans la matrice [Ko, 1997].

Le choix de la matrice conditionne le procéd¢ de fabrication et ensuite les conditions
d’utilisation (température, atmospheére, contrainte...), c’est pourquoi les paragraphes suivants

proposent un classement selon la nature de la matrice.
1.3.1 Composites a matrice organique

Ces composites, également appelés FRP « Fiber Reinforced Polymers », sont
constitués d’une matrice polymere organique (matrice thermodurcissable ou thermoplastique)
renforcée par des fibres de verre, de carbone, de bore... Ces composites tres 1€gers et faciles a
mettre en ceuvre posseédent des caractéristiques mécaniques équivalentes voire supérieures a

celles des aciers mais ils ne sont pas résistants a haute température (T>350°C).
1.3.2 Composites a matrice metallique

Ces composites, également notés MMC « Metal Matrix Composite », assurent un trés
bon transfert de charge et conduisent a des matériaux de haute résistance mécanique avec une
ténacité élevée de part leur possibilité de déformation plastique [Naslain, 1985]. Ils sont en
général renforcés par des particules oxydes ou par des fibres céramiques (C, B, SiC, Al,0s...)

Les industries aéronautique, aérospatiale et automobile ont initi€ de nombreuses
recherches dans le domaine des composites a matrice légeére (aluminium, titane,
magnésium...) dont les intéréts sont le gain de poids, la résistance spécifique et la tenue en
température. Cependant leurs capacités sont limitées pour des applications nécessitant le
maintien des propriétés mécaniques a trés haute température, d’ou 1’essor des composites a

matrice céramique.

10
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1.3.3 Composites a matrice céramique

Les avantages de matériaux céramiques monolithiques sont leur réfractarité, leur
rigidité, leur dureté et leur faible masse volumique. Leur principal inconvénient est un
comportement mécanique fragile en raison d’un haut module élastique et d’une faible
déformation a rupture limitée par la non propagation des dislocations [Naslain, 1985a]. Ces
matériaux fragiles sont donc sensibles a I’entaille et aux défauts [Griffith, 1921] [Irwin,
1957]. Cependant, sous forme de composites (notés CMC « Ceramic Matrix Composite »)
constitués d’une matrice céramique et d’un renfort, ils conservent leurs avantages et perdent
leur comportement fragile. La matrice peut étre de type oxyde, i.e matrice verre (silice,
borosilicate) ou vitrocéramique (CAS : CaO-Al,05-S10; [Allen, 1993], MAS : MgO-Al,0s-
SiO; [Ricca, 1994], LAS : LiO-AL03-SiO; [Peres, 1985], MLAS : MgO-Li,0-Al,03-Si0,
[Sudre, 1993]), ou de type non-oxyde, i.e matrice carbure ou nitrure (SiC, SizNy...). Le
renfort utilisé peut se présenter sous plusieurs formes :

- particules (ZrO,, TiC, TiB,, BN...)
- fibres courtes ou trichites (SiC, Si3N4, Al,Os...)
- fibres longues (SiC, C, Si0,...).

Pour des applications a haute température (T>1000°C), la matrice choisie sera de type
non-oxyde (carbure ou nitrure). Les fibres oxydes de type silice, mullite ou alumine manquent
de stabilit¢ lors des vieillissements a haute température en raison de phénomenes de
recristallisation ou de croissance cristalline. Ceci entraine une chute de leur résistance en
traction et limite leur utilisation aux environs de 1000-1100°C. Les fibres carbone (C) et
carbure de silicium (SiC) ont donc été retenues pour le développement de matériaux a haute
résistance mécanique a haute température. Un nouveau concept de matériaux dits
thermostructuraux, du fait de leur résistance thermique et mécanique, est alors né pour des
applications a trés haute température (de 400°C a 3000°C) pour lesquelles aucun autre
matériau ne présente une résistance suffisante (figure 5). Ces composites sont constitués d’une
matrice carbone et d’un renfort carbone a fibres longues (notés C/C) ou d’une matrice
céramique et d’un renfort a fibres longues carbone ou céramique (notés CMC).

Les C/C et CMC trouvent d’ores et déja leurs applications dans les domaines
aéronautique et spatial comme volets de moteur d’avion, gouvernes de jet pour la propulsion a

poudre, chambres de combustion, ¢léments de turbine pour la propulsion liquide...(figure 6).

11
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Figure 5 : (a)Force spécifique en fonction de la température pour un certain nombre de

materiaux réfractaires [Savage, 1992]

(b) Température d’utilisation et densité de divers matériaux composites

synthétiques [Naslain, 1985].
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Figure 6 : Applications des composites a matrice céramique (CMC) thermostructuraux.
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Dans le cadre de cette étude, les matériaux composites étudiés de type CMC seront
constitués d’une matrice céramique et d’un renfort a fibres longues carbure de silicium pour

des applications a haute température sous atmosphere corrosive.

1.4 Quelques modes de fabrication des CMC renforcés par fibres longues
Il existe différentes méthodes d’élaboration des CMC a fibres longues.

& Pressage a chaud d’un pré-imprégné

Les fibres ou les tissus de fibres sont imprégnés par une barbotine de la matrice puis
enroulés sur un mandrin et séchés. Les « pré-imprégnés » sont coupés a dimension, empilés
puis consolidés par pressage a chaud. L’application simultanée d’une pression et d’une

température ¢levée accélere la vitesse de densification et donne un compact dense.

{5 Infiltration liquide

La préforme fibreuse est imprégnée par capillarité par un métal en fusion. Dans ce
procédé, le controle de la viscosité de la matrice liquide est primordiale. L’ application d’une
pression ou d’un vide poussé peuvent aider I’infiltration. L’avantage de ce procédé¢ est une

mise en ceuvre relativement rapide et I’obtention d’un matériau a porosité résiduelle faible.

{8 Liaison par réaction « reaction bonding »

Cette méthode sera notamment utilisée pour les matrices de carbure et de nitrure de
silicium. Une préforme poreuse contenant une charge de carbone est imprégnée avec du
silicium qui par réaction formera du SiC. Dans le cas d’une matrice nitrure de silicium
(Si13Ny), le silicium est transformé en nitrure de silicium par un traitement de nitruration entre

1100°C et 1400°C.

{5 Infiltration sol-gel

La préforme fibreuse est imprégnée par une solution (ou sol) contenant des composés
métalliques (alcoolate, acétate, halogénure... de métal). Ce sol est transformé par une réaction
d’hydrolyse en gel qui est alors chauffé pour former un verre, une vitro-céramique ou une

céramique.

& Pyrolyse de polymére

Des précurseurs polymériques peuvent également étre utilisés pour former une matrice
céramique. Une préforme fibreuse est infiltrée avec des précurseurs fondus type polysilazane
ou polycarbosilane. Le précurseur polymérique est alors décomposé thermiquement afin

d’obtenir la matrice céramique type SizN4 ou SiC.

13



Chapitre 1 : Synthese bibliographique

& Réaction chimique in-situ (CVI)

L’infiltration chimique en phase vapeur (CVI, Chemical Vapor Infiltration) consiste a
déposer la matrice a partir de gaz réactifs au sein d’une préforme chauffée. Il permet
I’utilisation de températures et de pressions relativement basses qui évitent la dégradation des
fibres et permet de conserver leurs propriétés mécaniques. Un autre avantage est la possibilité
de fabrication de pieces complexes et de grande taille. Ce procédé est largement employé pour

I’¢laboration de composites thermostructuraux, notamment pour ceux de la présente étude.

2 LE DEPOT ET L’INFILTRATION CHIMIQUE EN PHASE
VAPEUR (CVD/CVI)

Le dépdt chimique en phase vapeur (CVD) ou I’infiltration chimique en phase vapeur
(CVI) permettent de synthétiser de nombreux matériaux (carbures, nitrures, siliciures,
oxydes...) sous forme de couches minces.

Le principe des procédés CVD et CVI est de condenser une phase solide sur un
substrat a partir d’un mélange gazeux réactif sursaturé. L’ activation des réactions de dépdt est

généralement d’origine thermique.

2.1 Les différentes techniques de CVD/CVI

A la différence d’un dépdt sur la surface d’un substrat (CVD), la densification d’une
préforme fibreuse par infiltration (CVI) implique le transfert des especes gazeuses au cceur du
matériau avant leur réaction a la surface du solide. Il est donc nécessaire de limiter la vitesse
des réactions de dépot par rapport a la vitesse de diffusion des réactifs gazeux afin d’obtenir
un densification homogene sans porosité résiduelle importante.

Pour cela, diverses méthodes CVI ont été développées comme 1’application d’un
gradient thermique (TG-ICVI : Thermal Gradient Isobaric CVI) ou I’application d’un gradient
de pression (F-ICVI : Forced-flow Isothermal CVI) [Naslain, 1990] au sein de la préforme qui
contraignent les gaz réactifs a traverser le réseau poreux. Le procédé d’infiltration pulsée (P-
CVI : Pulsed CVI) qui consiste en une succession de cycles courts d’admission des gaz, de
dépdt puis de pompage des gaz permet également une amélioration de la qualité de
densification [Dupel, 1993]. En effet, cela permet le renouvellement la phase gazeuse dans la
porosité et 1’élimination des gaz n’ayant pas réagit. Cependant le procédé généralement
développé industriellement demeure ’infiltration a température et pression constantes (I-

CVI : Isothermal-Isobaric CVI) [Naslain, 1990] qui sera utilisé dans le cadre de cette étude. 11
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conviendra donc de déterminer les conditions expérimentales afin de favoriser le dépot au

ceeur de la préforme et d’empécher la fermeture prématurée des pores.

2.2 Les mécanismes mis en jeu lors d’un dépét CVD/CVI

Le dépot chimique en phase gazeuse est un procédé au cours duquel une ou plusieurs
especes gazeuses réagissent sur la surface d’un solide et ou un des produits de réaction est une
phase solide. Divers phénoménes physico-chimiques interviennent lors de la synthése d’un

matériau par CVD/CVI (figure 7) [Spear, 1989] :

(1) migration des especes gazeuses introduites par convection vers la zone chaude du
réacteur localisée au niveau du substrat poreux et activation thermique des précurseurs

gazeux.
(2) réactions chimiques homogenes: décomposition des précurseurs gazeux et
formation d’especes réactionnelles intermédiaires.

(3) diffusion des espéces en surface et au ceeur des porosités du substrat.

(4) réaction hétérogeéne catalysée par la surface du substrat :

- adsorption (chimisorption, physisorption) et réaction entre especes,

germination et croissance du film

- désorption des produits gazeux de la réaction.

(5) diffusion vers I’extérieur des porosités des produits gazeux de réaction et des réactifs

non transformés.

(6) transport des réactifs non transformés et des produits gazeux de réaction par

convection hors de la zone chaude puis vers la sortie du réacteur.

15
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Figure 7 : Phénomenes physico-chimiques qui interviennent lors de la synthese par CVD/CVI

d’un matériau X a partir d 'une source gazeuse XY-Z g [Spear, 1989].
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Dans le cas d’une infiltration au cceur d’une préforme fibreuse, il est donc nécessaire
que la cinétique de dépdt soit contrdlée par les réactions de surface (€tape 4) et non pas par les
étapes de diffusion des gaz (étapes 3 et 5) qui doivent étre rapides. Dans le cas contraire, le
dépot se ferait rapidement en surface de la préforme et provoquerait I’obstruction des pores.
L’abaissement de la température et de la pression sont favorables au controle par les réactions
de surface. Dans le cadre de cette étude, I’infiltration sera donc réalisée sous pression réduite,
selon la technique dénommée LP-CVD/CVI (Low Pressure-CVD/CVI) et a température
réduite (T<1000°C).

2.3 Les deux types de réacteur

Le réacteur de dépdt d’une installation CVD/CVI est parcouru par un flux gazeux

constitué des gaz précurseurs du solide a déposer et d’un gaz vecteur (argon ou hydrogene).

I1 existe deux types de réacteur :

- les réacteurs a paroi froide associés a un chauffage par induction de courants haute
fréquence. La zone chaude est alors localisée sur le substrat, ce qui évite un dépdt sur la paroi
du réacteur et limite le risque de nucléation homogene dans la phase gazeuse. Cependant, il
peut apparaitre un gradient de température et de concentration des réactifs qui empéche un

bon contrdle de la composition de la phase gazeuse.
- les réacteurs a paroi chaude associés a un chauffage inductif (substrat placé a
I’intérieur d’un suscepteur) ou résistif. La zone chaude est alors étendue a la phase gazeuse

qui entoure le substrat, ce qui permet d’obtenir une phase gazeuse homogene.

Dans le cadre de cette étude, le réacteur utilisé est un réacteur a paroi chaude avec

chauffage par induction.
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3 LES PROTECTIONS ANTIOXYDATION ET
ANTICORROSION DES CMCS

De nombreux systémes de protection contre 1’oxydation et la corrosion ont été étudiés
afin d’améliorer la durée de vie des CMCs lors d’applications a haute température. Trois types
de solutions ont été développées :

(1) les protections externes qui consistent en des revétements limitant la diffusion des

especes oxydantes (oxygene, vapeur d’eau) vers la surface du matériau

(i1) les protections par des inhibiteurs d’oxydation qui ont pour but de bloquer les sites

actifs d’oxydation

(i11) les protections internes qui permettent la cicatrisation des fissures du matériau afin

de limiter la propagation de 1’oxygene et/ou de la vapeur d’eau au cceur du matériau.

3.1 Protection externe

Les applications des composites a matrice céramique se font généralement dans des
conditions extrémes, c’est a dire a trés haute température et sous atmosphére oxydante et/ou
corrosive (vapeur d’eau, sels alcalins...). De multiples travaux ont donc consisté a développer
des revétements formant une barriére contre ’environnement agressif, dénommés EBC
(Environmental Barrier Coatings).

Un tel revétement doit posséder certaines propriétés afin d’assurer son role de barricre
contre la diffusion d’espéces oxydantes et/ou corrosives [Lee, 2000] (figure 8) :

- une faible réactivité avec I’environnement agressif
- une faible réactivité avec le substrat afin d’éviter une interaction chimique néfaste

- une faible perméabilité a I’oxygene et/ou la vapeur d’eau afin d’isoler le matériau de

I’atmosphére oxydante/corrosive

- une bonne compatibilité thermique (coefficient de dilatation) avec le matériau. Ceci
afin d’assurer une bonne adhérence entre le revétement protecteur et le matériau pour limiter

les phénomenes de délamination et de micro-fissuration

- une phase stable dans la gamme de température d’exposition afin d’éviter un
changement de volume qui pourrait étre néfaste au maintien de la liaison entre le

revétement et le substrat.
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Figure 8 : Caracteristiques d’'un matériau utilisé comme revétement protecteur [Lee, 2000].
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Figure 9 : Comportement en dilatation de matériaux céramiques en comparaison avec des

fibres de carbone (%oexpansion en fonction de la température) [McKee, 2000].
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Les revétements protecteurs couramment utilisés sont des matériaux a base de silicium
tels que le nitrure de silicium (SisNy), le disiliciure de molybdéne (MoSi;), la mullite
(3A1,05.28510,) [Lee, 1996], la cordiérite (2MgO.2A1,05.5S510,) [Ferraris, 2002] ou a base de
carbure tels que le carbure de silicium (SiC), d’hatnium (HfC), de chrome (CrC,), de titane
(TiC) [Rossignol, 1984b], de zirconium (ZrC)... D’autres revétements céramiques sont aussi
utilisés : ZrO, (zircone) [Minet, 1987], Al,O3 (alumine), Al,TiOs, Ta,Os, ZrTiOy... [Stinton,
1991] [Eaton, 2002], Y,SiOs [Webster, 1998], Y»SiOs-SiC et Y3Als0,,-SiC [Kato, 2000]. Un
systéme constitué d’une couche interne de mullite (3A1,03.2Si0;) et d’une couche externe
agissant comme barriere thermique (TBC, Thermal Barrier Coating) a base de zircone
stabilisée a I’yttrium (YSZ, Yttria Stabilized Zirconia) a également été proposé. Cette barricre
thermique empéche la volatilisation de la silice sous atmosphére corrosive a haute
température qui conduirait a une couche poreuse d’alumine non protectrice [Lee, 2000].

Cependant, les revétements appliqués présentent en général des micro-fissurations
lorsqu’ils sont soumis a un changement de température. En raison du plus faible coefficient de
dilatation d’un matériau composite par rapport a celui des revétements céramiques utilisés
(figure 9). Ce phénomene se produit en général en fin de cycle d’élaboration lors du
refroidissement (& partir d’une température ¢levée d’élaboration, comme cela est le cas lors de
dépot en phase vapeur CVD/CVI). L oxygene peut alors diffuser au coeur du matériau suite a
la défaillance de la protection. Dans le cas de revétements a base de silicium produisant par
oxydation de la silice (Si0O,), une cicatrisation des fissures est possible mais seulement pour
des températures supérieures a 1000°C. Pour des températures inférieures la quantité de silice

formée reste faible et sa viscosité trop élevée pour permettre I’écoulement dans les fissures.

Des cicatrisants vitreux (verres borés, phosphatés) a bas point de fusion ont alors été
appliqués en surface des composites afin d’obtenir un phénomeéne de cicatrisation dans une
plus large gamme de température. De nombreux borures métalliques tels ZrB,, HfB,, WB,
CrB; ont été utilisés comme protection pour les matériaux carbonés. Plus récemment, des
revétements a base d’oxydes de bore et de silicium (B,03-SiO;) cicatrisants ont été
développés [Isola, 1998] [Ferraris, 2000]. Ainsi, un revétement anti-oxydation constitué¢ d’une
couche interne de carbure de silicium et d’une couche externe d’oxyde de bore sur un
composite carbone/carbone montre une nette diminution de la gazéification du carbone qui
traduit un isolement du matériau vis a vis de D’atmosphere oxydante (figure 10). Des
matériaux protecteurs dans les systemes SiC/B4C [Buchanan, 1994] [Piquero, 1995a] [Jeffrey,
1995] [Guo, 1995], SiC/TiB; ou SiC/TiB,/SizNy4 [Courtois et al., 1993] ont ensuite montré
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leur capacité a produire par oxydation une phase borosilicatée protectrice. Un autre
revétement de type EBC dans le systeme BaO-SrO-Al,03-S10; (ou BSAS) appliqué au dessus
de la mullite a également prouvé son efficacité comme couche protectrice « imperméable » en
améliorant la longévité des matériaux en environnement corrosif [More, 2002]. Par ailleurs,
Cairo et al. [Cairo, 2001] ont proposé une protection composée des phases SiC, B4C et
AlgB4C7 (obtenues par un procédé de cémentation a partir d’un mélange de poudres ZrB,-SiC-
Al,O3) ; ce systeme conduit sous atmosphére oxydante a la formation d’un liquide capable de

cicatriser les fissures a des températures inférieures a 1000°C.

Gasification rate (m n°2 x 104

1200 1100 800 600 °C
Alr 200 ml/min
Untreated
100 ac
10
Borate-coated
c/C
1 1 L L 1 L i

6 T B 9 10 b
UT (K1x 104

Figure 10 : Vitesse d’oxydation sous air en fonction de 1/T (K) pour un matériau carbone-

carbone non traité et un carbone-carbone revétu de bore [McKee, 2000].

3.2 Protection par des inhibiteurs d’oxydation

L’application d’inhibiteurs d’oxydation concerne en général un renfort fibreux de type
carbone.

L’effet inhibiteur d’oxydation de I’oxychlorure de phosphore (POCIls) a été montré par
Wicke [Wicke, 1955] et McKee [McKee, 1970] sur des matériaux carbonés. Les molécules de
POCIl; forment une monocouche fortement adsorbée a la surface du matériau qui constitue

une barriere physique contre 1’oxydation du carbone. De méme, McKee a montré le blocage
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des sites actifs d’oxydation sur les bords des plans carbonés suite a la décomposition vers
500°C d’esters de phosphate ou de phosphite [McKee, 1984]. Des préformes carbonées ont
aussi été imprégnées par une solution d’acide orthophosphorique (H3PO4) qui permet de
limiter les sites actifs d’oxydation a la surface des fibres par la formation de liaisons C-O-P
[Labruqueére, 1998].

L’effet inhibiteur d’oxydation du bore sur une surface carbonée a ét¢ démontrée par
Allardice et Walker [Allardice et Walker, 1970], McKee [McKee, 1983] ou encore
Labruquere [Labruquére, 1998]. Au-dessus de la température de fusion de I’oxyde de bore
B,0s3 (Tr = 450°C), une phase liquide bloque les sites actifs du carbone et empéche les

impuretés catalytiques de mouiller la surface carbonée.

3.3 Protection interne

Contrairement a une protection externe (EBC) sous forme d’un revétement qui isole la
surface du composite de 1’environnement corrosif, une protection interne a pour role de
colmater les fissures a I’intérieur du matériau. Les matériaux composites a matrice carbure de
silicium (C/SiC, SiC/SiC) ont été développés dans ce but [Christin, 1979]. Sous atmosphere
oxydante a haute température, la matrice est cicatrisée par formation de silice a partir de
1000°C qui obstrue les ouvertures. Par la suite, I’introduction de bore au sein de la matrice
SiC a permis I’abaissement de la température de cicatrisation grace a la formation d’oxyde de
bore (B,03) a bas point de fusion (T¢= 450°C). Le concept de matrice auto-cicatrisante est
alors né avec une matrice contenant plusieurs couches de carbure contenant ou non du bore
(SiC, BCy , Si-B-C) capables de produire des phases liquides oxydes dans une large gamme
de température. L’origine et 1’évolution de ces composites a matrice auto-cicatrisante est

détaillée dans le paragraphe suivant.

4 LES COMPOSITES A MATRICE AUTO-CICATRISANTE
(CMAC)

4.1 Historique des CMAC

4.1.1 Origine de la matrice auto-cicatrisante

Les composites a matrice SiC renforcés par des fibres longues C ou SiC sont des

matériaux trés prometteurs pour des applications structurales a haute température. Leur durée
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de vie sera conditionnée par les phénomeénes chimiques d’oxydation de la matrice et des fibres
couplés au critere mécanique de rupture des fibres qui évolue avec la diminution de leur

section au cours de I’oxydation [Lebrun, 1996].

Le SiC est un carbure réfractaire (température de décomposition a 2700°C) avec un
faible coefficient d'expansion thermique (3,6¥10°K™). Au sein des composites, la matrice SiC
est fissurée soit a la suite de I’élaboration par relaxation des contraintes résiduelles d’origine
thermique soit lors de son utilisation par endommagement mécanique. Elle produit alors par
oxydation a haute température un oxyde visqueux (SiO,) capable d’obstruer les fissures
(expansion volumique). La limitation de 1’acces de 1’oxygene au coeur du matériau, i.e vers les
fibres et I’interphase, permet donc d'améliorer la durée de vie du matériau.

Malheureusement, la quantité de silice formée n’est significative qu’a partir de 1000°C
et la température nécessaire a un phénomene d'auto-cicatrisation correcte est au minimum de
1360°C [Goujard, 1994a]. L’endommagement du matériau par oxydation/corrosion est alors
possible lors de la montée en température de 1’ambiante a celle d’utilisation et lors

d’utilisation a une température inférieure.

4.1.2 Introduction de bore au sein de la matrice

Afin d'apporter une protection du composite dans une plus large gamme de
température, deux autres matériaux cé€ramiques ont été introduits dans la matrice. Tout
d’abord I’ajout de carbure de bore (B«Cy) a apporté une protection aux basses températures.
Son oxydation produit ’oxyde B,O; (Tf = 450°C) qui est capable de s’écouler dans les

fissures dés 500°C du a sa faible viscosité.

Ensuite, un matériau « SiBC » a ¢été introduit afin de développer une protection aux
températures intermédiaires [Goujard, 1994a] [Goujard, 1995]. Ce matériau est constituée de
cristallites de SiC entourées par une phase amorphe. Le bore peut étre présent soit dans le
réseau du SiC soit sous forme d'un carbure de bore amorphe. Il n'y a pas de trace de carbure
de bore cristallisé [Carrere, 1996]. L'ouverture d'une fissure au sein de ce matériau conduit a
son oxydation a une température d'autant plus faible que la quantité de bore est importante.
L’oxyde de bore, en tant que fondant, accélére 1’oxydation du carbure de silicium ; ceci
conduit a la formation d’un liquide borosilicaté (B,O3-SiO,) (figure 11) plus protecteur qui
limite efficacement la diffusion de I'oxygene. En effet, la présence de silice et la formation de
liaisons Si-O-B augmentent la viscosité de la phase cicatrisante et limite la volatilisation de

I’oxyde de bore (figure 12) [Guo, 1999] [Viricelle, 2001b] [Piquero, 1995b].
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Figure 11 : Diagramme de phase du systeme SiO,-B,0;s (% massique) [Rockett, 1965].
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Figure 12 : Variation de la viscosité d’un mélange B;03-SiO, en fonction de [’ajout de SiO; et

de la température [Briickner, 1966] [Riebling, 1964] [ Y oshimi, 2002] [Napolitano, 1965].
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Les qualités potentielles du matériau SiBC en temps que protection contre 1'oxydation
[Goujard, 1994b] ayant été démontrées, un systeme multicouche a base de SiC, B,C, et SiBC
a été étudié afin d'améliorer encore la résistance a l'oxydation des CMCs [Vandenbulcke,
1996]. L'intérét de ce systéme a conduit Snecma Propulsion Solide a développer des matrices
multicouches, notamment a travers I'é¢tude du comportement thermomécanique d'un
composite contenant une alternance de SiC et de SiBC [Carrere, 1996] puis d'un composite
constitué d'une alternance de phases E1 (SiBx,Cy;), E2 (SiBx,Cy») et SiC [Forio, 2000].

L’architecture multicouche de la matrice permet également : (i) de retarder la rupture
des fibres par déviations multiples des fissures matricielles loin du renfort, (ii) d’augmenter le
travail a rupture, et (iii) de multiplier les interfaces [Diefendorf, 1988] [Boisvert, 1989]
[Heraud, 1989] [Droillard, 1993] [Lackey, 1997]. Afin d'améliorer encore la durée de vie des
CMC, d'autres études ont cherché a déterminer la succession optimale des couches ainsi que
I’épaisseur la plus adaptée pour chacune d’elle. Une matrice composée de la répétition d’une
ou plusieurs séquences ¢lémentaires constituées de couches souples (déviateur) et de couches
rigides (cicatrisant) a donc été développée [Lamouroux, 1999]. Cette matrice permet de
limiter la propagation des fissures au sein du matériau sous contrainte grace a leur déviation

multiple et de cicatriser ces fissures grace a la formation d’un oxyde liquide (figure 13).

4.2 Description des composites étudiés : SiC/C/SiC-B4C-SiBC

Dans le cadre de notre étude, les composites sont constitués d’un renfort fibreux de
carbure de silicium (SiC) et d’une matrice auto-cicatrisante séquencée (SiC, BC, , Si-B-C)

avec une interphase pyrocarbone.
4.2.1 Les fibres

Les performances mécaniques d’un composite sont largement dépendantes des
propriétés du renfort fibreux qui supporte la charge jusqu’a rupture. Les fibres doivent
posséder au mieux une relative stabilité vis a vis de I’environnement, un caractére réfractaire,
une certaine rigidité, une faible densit¢ et une bonne compatibilité avec la matrice. De
nombreuses ¢études ont été menées en vue d’améliorer les propriétés mécaniques a haute
température des fibres en carbure de silicium (SiC). Trois générations de fibres SiC ont ainsi

été développées (figure 14).

25



Chapitre 1 : Synthése bibliographique

UNLOADED LOADED

crack sliding /mck opening

{an)

UNLOADED LOADED

sealing zone crack opening: no sealing process

{b)

Figure 13 : Représentation schématique de |’ouverture d’une fissure sous charge mécanique
et du procéde de cicatrisation dans les composites a matrice céramique (a) multicouche et (b)

monocouche [Lamouroux, 1999].
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Les premiers travaux concernant la fabrication de fibres SiC a partir du fibrage d’un
polymere organosilicié ont été¢ menés a partir de 1975 par S.Yajima [Yajima 1975a] [Yajima
1975b] [Yajima, 1978] [Yajima, 1980]. Initialement, elles étaient constituées de grains de SiC
dans une phase amorphe Si-C-O. Le procédé¢ de fabrication de ces fibres dites Nicalon

commercialisées par la société Nippon Carbon est le suivant [Takeda, 1999a] (figure 15).

(1) une ¢étape de filage d’un polycarbosilane (obtenu par décomposition thermique du
diméthyldichlorosilane) a environ 300°C sous azote permet d’obtenir une fibre

organique

(1) une réticulation a 200°C sous atmosphére oxydante ménagée apporte une structure
tridimensionnelle a I’intérieur de la fibre et la rend infusible.

(ii1))  une pyrolyse entre 1100-1300°C sous atmosphere inerte conduit a la fibre SiC finale.

Cependant les fibres Nicalon obtenues sont thermodynamiquement instables et se dégradent
rapidement en température en raison d’un fort taux d’oxygeéne résiduel (11,4% en masse). Les
travaux de Takeda et al. donnent un module ¢lastique de 200 GPa avec une résistance a la
rupture de 2,8 GPa mais une stabilité thermique limitée a 1300°C [Takeda, 1994] qui conduit
a une perte de résistance mécanique a partir de 1500°C.

Afin de maintenir les caractéristiques mécaniques de ces fibres a haute température,
les fibres de type Hi-Nicalon avec un taux d’oxygene plus faible (0,4% en masse) ont été
développées grace a une réticulation par un bombardement d’électrons réalisé sous
atmosphere exempte d’oxygene. Elles possedent une meilleure stabilité thermique (1800°C),
un plus haut module ¢élastique (280 GPa) ainsi qu’une meilleure résistance au fluage [Takeda,
1994]. Contrairement a la fibre Nicalon, la fibre Hi-Nicalon présente une bonne résistance a la
rupture de 2 GPa apres exposition a 1500°C et conserve une résistance de 1,4 Gpa apres 10h a
1600°C sous argon.

Une derniere génération de fibres dites Hi-Nicalon S est apparue avec une résistance a
I’oxydation améliorée a 1400°C par rapport aux fibres Hi-Nicalon. En effet, ces fibres sont
quasi-stoechiométriques et ne contiennent quasiment plus d’oxygeéne [Takeda, 1998]. Elles
possédent une meilleure résistance au fluage jusqu’a 1500°C ainsi qu’un module élastique
plus élevé (420 GPa) grace a une taille de cristallites et un degré de cristallisation plus
importants [Takeda, 1995].

Les fibres utilisées pour I’¢laboration des composites de la présente étude sont de type

Hi-Nicalon. Elles sont constituées de nanocristaux de SiC-f3 (=5 nm) et de carbone libre aux
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Figure 14 : Représentation schématique de [’amélioration des fibres SiC Nippon Carbon
[Takeda, 1998].
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Figure 15 : Procédé de fabrication des fibres Nicalon et Hi-Nicalon SiC derivées de PCS
[Takeda, 1999b].
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joints de grains [Chollon, 1997] [Shimoo, 2001]. Les propriétés des fibres Hi-Nicalon
(Nippon Carbon Co, Tokyo Japon) sont les suivantes [Takeda, 1995] :

- Rapport C/Si : 1,39

- Masse volumique : 2,74 g.cm™

- Diamétre : 14 pm

- Contrainte a la rupture : 2,8 GPa

- Déformation a rupture : 1%

- Module d’Young : 270 GPa.

- Composition chimique : Si 62,4 (wt%) ; C 37,1 (wt%) ; O 0,5 (wt%)

Pour 1’¢laboration des composites, des préformes fibreuses sont réalisées par tissage
[Ko, 1989] [Gay, 1987] de fils (ou méches) constitués de 500 fibres (figure 16) formant des
textures adaptées aux picces a réaliser en favorisant les directions privilégiées de renfort. Ces
préformes sont ensuite densifiées par CVI afin d’obtenir un matériau composite avec le

séquengage matriciel voulu (figure 17).
4.2.2 L’interphase

La présence d'une couche interfaciale (100 a 500 nm) entre la fibre et la matrice
permet d'améliorer la résistance mécanique des composites : elle joue le role de fusible
mécanique. En effet, si la liaison fibre/matrice est trop forte, le matériau présente un
comportement fragile (rupture mode I) et si elle est trop faible, le transfert de charge de la
matrice vers la fibre se fait mal et les fibres sont peu sollicitées. Un couplage fibre-matrice
correct grace a la présence d’un matériau compliant appelé interphase permet de dévier les
micro-fissures parallélement aux fibres (mode II), de provoquer une décohésion fibre/matrice
et de dissiper leur énergie de propagation [Naslain, 1992a]. Cette interphase permet également
d’accommoder les différences entre les propriétés thermomécaniques des fibres et de la
matrice. Dans le cas de composites a matrice oxyde, des interphases de type monazite
(LaPO4) ou multicouche alumine/monazite (Al,03;/LaPO4) ont notamment été proposées par
Mawdsley et al. [Mawdsley, 2000]. Les interphases les plus utilisées dans le cas de
composites a matrice non oxyde sont a base de carbone [Jouin, 1993], de matériaux bore-
carbone [Morscher, 1997] [Jacques, 1995], bore-carbone-silicium [Sato, 1999], de nitrure de
bore, obtenus par infiltration chimique en phase gazeuse a la surface des fibres [Rebillat,

1998] [Le Gallet, 2001].
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Figure 16 : Exemples d’architecture fibreuse de préformes [Gay, 1987] [Ko, 1989].
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Figure 17 : Vue générale d’un composite a renfort fibreux densifié [Carrére, 1996].

Des interphases multicouche séquencées pyrocarbone/carbure de silicium ou nitrure de
bore/carbure de silicium réalisée par CVI pulsée permettent encore d’améliorer la résistance a
I’oxydation de I’interphase et de provoquer la multi-déviation des fissures [Droillard, 1993]

[Naslain, 1993] [Heurtevent, 1996] [Pasquier, 1997] [Bertrand, 1998] [Legallet, 2001].

Les composites de la présente étude posseédent une interphase de type pyrocarbone a
structure turbostratique, obtenu par craquage d’hydrocarbures gazeux a haute température
[Grisdale, 1951]. Cette structure peut étre définie par des couches graphitiques empilées
parallélement (structure lamellaire) mais avec un désordre de rotation et d’empilement selon
I’axe ¢ (figure 18).

Le pyrocarbone réunit les propriétés adaptées au de rdle de « fusible mécanique » :
une faible résistance en cisaillement ainsi qu’une forte anisotropie mécanique favorisant la
déviation de fissures ; il permet un bon transfert de charge de la matrice vers les fibres.
Cependant une autre de ses propriétés est sa faible résistance a 1’oxydation au-dessus de
400°C [Sheehan, 1987] [Marsh, 1989] [Filipuzzi, 1991] ; une protection efficace contre

I’oxydation devra étre apportée par la matrice.
4.2.3 La matrice

L'élaboration de la matrice auto-cicatrisante est réalisée par infiltration chimique en
phase vapeur (CVI) du renfort fibreux SiC a une température compatible avec la stabilité des
fibres céramiques et a faible pression. Le séquengage de la matrice comportant les différentes

couches SiC, B,C,, SiBC est réalisé a partir des précurseurs suivants :

- un meélange méthyltrichlorosilane (MTS : CH;SiCls) et dihydrogéne (H;) pour le
carbure de silicium (SiC) [Christin, 1979] [Naslain, 1992] [Loumagne, 1995]

- un mélange chlorure de bore (BCl;), méthane (CHy4) et dihydrogéne (H,) pour le

carbure de bore (BCy) [Ducarroir, 1976], [Vandenbulcke, 1985].

- un mélange méthyltrichlorosilane (MTS : CH3SiCls), chlorure de bore (BCls) et
dihydrogéne (H,) pour le matériau ternaire SiBC [Goujard, 1995] [Goujard, 1994b].
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Figure 18 : Représentation des structures cristallines du graphite et du nitrure de bore (BN)

[Naslain, 1985b].
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5 LA CICATRISATION SOUS ATMOSPHERE
OXYDANTE/CORROSIVE A HAUTE TEMPERATURE

Lorsque le composite est mis sous charge, la matrice séquencée se fissure et les
fissures sont déviées le long des interfaces jouant le role de fusible mécanique. Tant qu’elles
restent ouvertes, 'oxygeéne diffuse et réagit avec les couches borées ou le carbure de silicium
formant une phase liquide B,O3(-SiO;) qui obstruent les ouvertures et limite la diffusion en
profondeur de l'oxygeéne. La durée de vie du matériau est alors augmentée. Cependant, le
processus d’auto-cicatrisation de la matrice séquencée présente des limites lors d’applications
sous atmosphere corrosive (i.e en présence de vapeur d’eau). Entre 500 et 1000°C (ou peu de
silice est formée), la phase cicatrisante est rapidement détériorée puisque I'hydratation de
B,03 produit des espéces borées HB,O, volatiles des les basses températures (400°C). Notre
travail consistera a améliorer la stabilité sous atmosphere corrosive dans la gamme de
température 500-1000°C de la phase oxyde de bore (B,0O3) en vue d’améliorer la durée de vie
des composites destinés a de hautes performances mécaniques sous atmosphére corrosive.
Avant de proposer une méthode adéquate pour limiter sa volatilisation, les paragraphes
suivants décrivent le comportement de 1’oxyde de bore sous atmosphére oxydante et

COITOSIVE.

5.1 Description et propriétés sous atmosphére oxydante de la phase oxyde de bore

Un verre est un solide non cristallin, c’est a dire ne présentant pas de structure ordonnée
a longue distance. Il est notamment obtenu en figeant le désordre structural d’un liquide. La
structure du verre B,O3 observée a température ambiante donne donc des informations sur
I’organisation présente dans la phase cicatrisante liquide B,Os; obtenue par fusion (Ty =
450°C).

L’oxyde de bore (B,03) fait parti des oxydes formateurs de verre (ou vitrifiant) qui
forment des réseaux tridimensionnels et peuvent a eux seuls former des verres (tout comme
Si0,, GeO,, P,0s). Les ¢éléments B, Si, Ge, P ne sont pas suffisamment électropositifs pour
former des structures ioniques tels que MgO, NaCl... et pas assez €lectronégatifs pour former
des liaisons covalentes. En fait, la liaison dans les verres est un mélange de liaison ionique et
de liaison covalente avec une structure tridimensionnelle non périodique. L’oxyde de bore est
le seul oxyde formateur de verre dans lequel I’élément (bore) formateur de réseau apparait
avec une faible coordination égale a trois : un atome de bore est entouré de trois oxygenes

avec un angle de 120°C entre les liaisons B-O. Le mode d’enchainement de ces unités
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triangulaires (BO3) n’est pas encore entiérement élucidé mais il y a une forte présomption
pour la formation d’unités boroxols constituées par une association de trois unités (BOs)
(figure 19). Ces unités sont reliées entre elles par les oxygénes d’une maniere asymétrique
dans les trois directions de I’espace. La structure de 1’oxyde de bore se présente sous forme de
polyédres de coordination déformés avec absence d’ordre a grande distance (figure 20). Cette
configuration confére a I’oxyde de bore fondu la propriété de passer systématiquement a 1’état

vitreux au refroidissement [Volf, 1984].
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Figure 20 : Groupement d’atomes du type BO;3 suivant un réseau de polygones gauches

irréguliers [Pascal, 1961].

Les liaisons B-O (1,38 A) [Wells, 1982] sont trés fortes mais les liaisons entre les unités
structurales [BO,] sont laches d’ou une faible température de fusion (Tf= 450°C) et une
viscosité beaucoup plus faible que celle de la silice (SiO,) [Volf, 1984]. La force de liaison
entre unités [BO,]| diminue avec la température, ce qui provoque un affaiblissement de la
structure du verre. La diminution de la tension de surface permet alors la diminution de
I’angle de contact et conduit & de bonnes propriétés de mouillage de la phase liquide B,O;. Ce
relachement de la structure conduit également a une diminution de la densit¢ de 1,825 a
21,6°C et 1,520 a 900°C [Pascal, 1961]. L'oxyde de bore posséde une perméabilité¢ a
'oxygene relativement élevée, elle est encore accrue avec I’augmentation de la température

due a la diminution de la viscosité [McKee, 2000] (figure 21).
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Figure 21 : Variation avec la température du coefficient de diffusion de |’oxygene dans divers

oxydes [McKee, 2000].

Ce phénomeéne est contraire a l'effet recherché qui est de limiter la diffusion de
l'oxygeéne au cceur du matériau. Cependant, 1’oxyde de bore est un des seuls oxydes a bas
point de fusion capable d’apporter le phénoméne d’auto-cicatrisation dés 500°C. L’oxyde de
phosphore (P,0Os) possede cette caractéristique (T = 580°C) mais le phosphore présente
I’inconvénient d’étre pyrophorique. C’est pourquoi 1’oxyde de bore demeure la phase
cicatrisante la plus utilisée pour les basses températures (T<1000°C).

Il posséde une tension de vapeur relativement élevée (figure 22). Sous air sec, I’oxyde
de bore liquide se vaporise de maniére significative qu’a partir de 900-1000°C sous forme de
B,Os, B0,, BO; [Soulen, 1954] [Viricelle, 2001a] [Courtois, 1993] (figure 23).
Malheureusement, ce phénoméne de volatilisation est largement amplifié en présence de

vapeur d'eau et ceci des les basses températures (500°C).

5.2 Comportement de la phase oxyde de bore sous atmosphére corrosive

En présence de vapeur d’eau, I’anhydride borique (B,O3) est converti en espéces borées
HBO; [éql], H3BO; [ég2] et (HBOy); [€q3] des 400°C. Les liaisons B-O-B sont remplacées
par des liaisons B-O-H. La vapeur d’eau brise le réseau du verre B,Os et le fragilise. Ces
especes possedent une forte pression de vapeur saturante (figure 24) et sont responsables de la
volatilisation rapide de la phase cicatrisante borée [Kobayashi, 1995] [Buchanan, 1993]
[Chang, 1971] [Viricelle, 2001a].
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Figure 22 : Tension de vapeur des composés oxyde de bore [Lamoreaux, 1987].
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Figure 23 : Vaporisation d’un liquide oxyde de bore (B;03) a plusieurs températures sous

oxygene pur (debit de 51/h) [Courtois, 1993].
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Figure 24: Pression de vapeur de B;0; HBO; et H3;BOj; selon la température sous

atmospheére humide obtenus par calculs thermodynamiques [Kobayashi, 1995].
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Figure 25 : Perte de masse due a la volatilisation de B,0; en fonction du temps sous air sec

et sous air humide (25% de vapeur d’eau) a 1100°C [Buchanan, 1993].
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B,0s(s,1) + HO(g) — 2 HBOx(g) [éq1]
B»0s(s,l) + 3 H,O(g) — 2 H3BOs(g) [€92]
3/2 B120s(s,1) + 3/2 H,O(g) — 2 (HBO»)s(g) [€93]

La figure 25 illustre I’augmentation de la perte de masse due a la volatilisation de

B,0s3 en présence d’humidité (comparée a celle sous air sec).

La mise en ceuvre d’une phase cicatrisante a base d’oxyde de bore (B,O3) pose donc un
important probléme lors de I'utilisation des composites sous atmosphere humide en raison de
sa forte sensibilité vis a vis de la vapeur d'eau des les basses températures (500°C). Le but de
la présente étude est de trouver un moyen d’augmenter la stabilit¢ chimique de la phase borée

sous atmosphere humide a haute température.

6 PLAN DE L’ETUDE

Ce travail propose d’introduire dans la matrice autocicatrisante Si-B-C un composé
(de type X:M,) formant par oxydation un oxyde (XxOy,) qui, en se mélangeant a I’oxyde de
bore, le stabilisera vis a vis de la vapeur d’eau. L’ajout initial de ce composé de type XM, se
fera au sein du séquengage de la matrice Si-B-C par infiltration chimique en phase gazeuse
(CVD).

Dans le chapitre suivant (chapitre deux), la démarche dans le choix de 1’élément X est
présentée, avec deux mécanismes possibles pour la rétention de 1’oxyde de bore. Des critéres
supplémentaires sont pris en compte (possibilit¢ de dépot par CVD/CVI, -capacité
d’oxydation...). Plusieurs éléments X sont étudiés afin de retenir ceux qui méritent une
approche expérimentale. Enfin, le choix de cet ¢lément est validé suite a I’étude de la stabilité
de mélanges oxydes dans le systtme B,0; -X,,0O, (-SiO;) entre 500°C et 1000°C sous
atmosphere humide.

Le troisieme chapitre est une étude thermodynamique sur les conditions de dépdt par
voie gazeuse (CVD/CVI) a haute température de matériaux non-oxyde contenant cet élément
X. Il s’agit d’étudier I’influence des parametres expérimentaux (composition initiale de la
phase gazeuse, température et pression totale) sur la composition de la phase gazeuse et la
nature des solides obtenus a I’équilibre. Les résultats de cette approche permettent d’orienter
le choix des matériaux a déposer et de préciser les conditions expérimentales de leur

¢élaboration.

38



Chapitre 1 : Synthese bibliographique

Le quatriéme chapitre porte sur l’optimisation des parameétres expérimentaux
(température, pression, composition de la phase gazeuse) pour 1’¢laboration CVD de tels
matériaux sur substrats plans. Cette optimisation porte également sur des mini-composites
afin de prendre en compte [Dinfiltrabilit¢ (CVI) de ces matériaux. Les dépdts sont
systématiquement analysés chimiquement et caractérisés morphologiquement.

Le cinquiéme chapitre est consacré au comportement a haute température sous
atmosphere corrosive de ces dépots. Leurs vitesses et leurs mécanismes de dégradation sous
atmosphere oxydante/corrosive sont étudiés sur substrat plan. Des essais de durée de vie et de
vieillissement sous atmosphére corrosive de minicomposites sont présentés afin de conclure

sur I’efficacité de cette nouvelle protection.
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CHAPITRE 2

Etude de la stabilisation de l'oxyde de bore en
milieu oxydant humide

Sous atmosphere oxydante humide a haute température, la phase cicatrisante issue de
la matrice Si-B-C subit une dégradation importante par transformation de [’anhydride
borique (B;03) en hydroxydes fortement volatiles (chapitre 1). Afin de limiter cette
volatilisation, il est proposé d’introduire au sein de la matrice un matériau non oxyde
contenant un élément X qui par oxydation donnera un composé X, 0O, capable de stabiliser

["oxyde de bore en présence de vapeur d’eau a haute température.

Dans une premiere partie, deux mécanismes possibles de stabilisation sont étudiés sur
la base d’une recherche bibliographique, en vue de sélectionner I’élément stabilisant X. La
validation de ce choix fait ['objet des deux parties suivantes qui sont des études
expérimentales menées a partir de mélanges de poudres céramiques : tout d’abord une étude
du systeme oxyde B,;03-X,,0,(-Si0O) avec synthése de composés et tests sous atmosphere
corrosive a haute température ; puis une étude du systeme non oxyde X-B(-Si)-(C)-(N) avec

tests sous atmosphere oxydante seche et humide a haute température.

52



Chapitre 2 : Etude de la stabilisation de I’oxyde de bore en milieu oxydant humide

1 CHOIX DE L’ELEMENT X STABILISANT L’OXYDE DE BORE 54
1.1 CHANGEMENT DE COORDINATION DU BORE (MECANISME 1)..cuutiiiiiiiiienieeniieeniie et esee e 54
1.2 FORMATION D’UN COMPOSE DEFINT (MECANISME 2) ....ccutiiiiieiiiienteenireesieenireesseesiseesseessseessseessseesseens 55
1.3 AUTRES CRITERES DE CHOIX DE L’ELEMENT X ....ccttiiieiiiieeiiieeeeireeeesteeeessseeesesesessssssesssssesessssssesssnses 56

1.3.1 Capacité d'oxydation de la nouvelle COUCRE ................c.ccccooiriiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiiie e, 56
1.3.2 Fluidité de [a pRASE CICAIFISANIC ............cc.couiiiiriiiiiiieieieeee ettt 56
1.3.3  Dépot par CVD/CVI de la couche non oxyde contenant I’élément X..............ccccovcmiveniiencennennnne. 57
1.4 ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE POUR LE CHOIX DE L’ ELEMENT Xi.....ootiiiiiiiiiiiiieeeeeeiirieeeeeeeessennnseeeesessennnnees 57
1.5 CHOIX DE L’ELEMENT ALUMINIUM = X = AL ...ooiiiiiiie et eeee et e e e eaaeeeeeeaae e e eenneeeeenneeeas 63
1.5.1 Formation des composés définis AluB;0g et Al1gB O35 .c.ccuiiiiiiaiiiiiiiiieeee et 63
1.5.2 Introduction de silice (SiO;) dans le systeme ByO3-Al0;.........cccocoveviiviiioiiiiiiiieieeeeee e 65
1.5.3  Bibliographie sur des matériaux contenant les éléments aluminium et bore (Al, B).............c.......... 65
1.5.4 Bilan sur le choix de l’élément QIUMIRTUIN ...................ccocoooeeiiiieii e, 67

2 SYNTHESE ET COMPORTEMENT A HAUTE TEMPERATURE SOUS ATMOSPHERE

HUMIDE DES BORATES D’ALUMINIUM 68
2.1 PREPARATION DES VITROCERAMIQUES ......cccccuviieiureeessirieeesereeeeseseeesseseeessssesssssssssssssssssssssesssssssesssssesens 68
2.2 TECHNIQUES DE CARACTERISATION .....cuuvtteeitreeesureeesereeeesssseeessseeesssseeeassssesssssssssssssssssssssesssssssessssseses 70

2.2.1 Diffraction des FAYONS X ..........ccoooueii ittt ettt ettt ettt 70
2.2.2  Microscopie électronique @ Balayage .................ccccoociiviiiiioiiiieii et 70
2.2.3  Analyses par spectrométries Raman et infra-rouge .................c.ccocceuoueioiioiiiisioeseeee e 71
2.3 CARACTERISATION DES VITROCERAMIQUES SYNTHETISEES ......cccviiiiiitiieeeitiieeeeieeeeeieeeeeereeeeeeaveaeeeanens 71
2.3.1 Systéme 3203-/”203 ........................................................................................................................... 71
2.3.2 Systéme BgO3-AlgO3-Si02 .................................................................................................................. 74
2.4 TESTS SOUS ATMOSPHERE CORROSIVE A HAUTE TEMPERATURE (900°C ET 1200°C) ....ooovveveereeerenenne. 77
2.4.1  MeEthode eXPErimENIALE ................c..ccoecieeiieiieieeieeeie ettt ettt steebeesbessaeeteesaeesreeseanseens 77
2.4.2 Tests de corrosSion @ 900°C ............cccc.ooooiiiioeee et 77
2.4.3 Test de corrosion @ 1200°C...............oouueooeeiee et 79
i COMCIUSTON ...ttt e et 83

3 COMPORTEMENT A HAUTE TEMPERATURE SOUS ATMOSPHERE HUMIDE DE

MELANGES NON-OXYDE DANS LE SYSTEME B-AI(-Si)(-C)(-N) 84
3.1 TECHNIQUES DE CARACTERISATION .......cciiiiuttitieeeieeiiteereeeeeeeeetaeseeeseessssssaseeeeessessssssessesssssssssssssesessssnnnes 84
3.2 DONNEES BIBLIOGRAPHIQUES SUR LA RESISTANCE A L’OXYDATION DES CONSTITUANTS UTILISES DANS
CETTE ETUDE ....viiiiiutiieeettee e ettt e e ettt e e ettt e e eeaae e e e eataee e eate e e e ateeeeeataaeeeatteeeeeasseeeeataseeesseseennsseeeenssseeensseseennsseeeansenens 84
33 TEST SOUS ATMOSPHERE OXYDANTE SECHE .......cccuiiiiiuiiiieetieeeeiteeeeeeiteeeeeteeeeeeaaeeeeeaaeeeeesaeeeeeaneeeeesseneas 85

3301 TSt A QO0°C......eeeeeeeeeeeeeeeeeee ettt 85
3.3.2 TSt A TH0°C ...t 86
34 TEST SOUS ATMOSPHERE OXYDANTE HUMIDE........c0ccciitiieeiiieeeeireeeesireeeeeteeeeseaseeeesereeeesssesessssessnsnenens 88
3.4.1 Testde coOrroSion G Q00°C.............couueeueeeee e ettt 88
3.4.2 Testde corroSion A 1200°C............ccoououeeeeeeeeeeeeee ettt 89
3.5 CONCLUSION . .....tttteeittteeeitteeeetteeeeereeeeseseeaaassseaeasssessasssaaeasssseeasssseaassssaesassssesasssssesssssssesnsseesssssseesssssees 91

53



Chapitre 2 : Etude de la stabilisation de I’oxyde de bore en milieu oxydant humide

1 CHOIX DE DELEMENT X STABILISANT L’OXYDE DE
BORE

Deux approches sont envisagées afin de limiter la volatilisation de I’oxyde de bore a

haute température (> 400°C) sous atmosphere humide.

1.1 Changement de coordination du bore (mécanisme 1)

Afin de limiter le phénoméne de volatilisation, il est possible d’exploiter quelques
particularités de 1’oxyde de bore (B,0Os3). L’oxyde de bore est le seul oxyde dont I’élément
(bore) formateur de verre apparait avec une faible coordination égale a trois (unités [BOs])
[Volf,1984]. De plus, le bore differe des autres formateurs de réseau en présence de
composés contenant des liaisons ioniques, e.g des oxydes métalliques. En effet, leur
présence provoque un changement de coordination du bore de trois a quatre atomes
d’oxygene suite a une modification de configuration ¢électronique (interaction
donneur/accepteur). La structure de la phase oxyde de bore se transforme alors en une
combinaison d’unités [BOs] et [BOs], produisant des polyanions complexes sous forme de
chaines liées dans les trois dimensions (figure 1) [Campa, 1995]. De tels groupements sont
comparables a ceux rencontrés dans les composés borates. Ce changement s’accompagne
d’une réorganisation du verre conduisant notamment a une augmentation de la densité, de la
viscosité¢ et de la température de transition vitreuse. Ce phénomene, appelé « anomalie du
bore » [Volf,1984], pourrait diminuer la diffusion des espéces oxydantes (O, H,O), aider a la

rétention du bore et limiter la dégradation de la phase cicatrisante.

Figure I : Perspective selon la direction [101] du réseau boré constitué de tétraedres BOy et

de triangles [BO;3] dans un composé RNi(BO,) [Campa, 1995].
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A titre d’exemple, ce changement de structure dans un verre boré en présence d’oxyde

de sodium (NaO) est illustré par la figure 2 [Nemilov, 1997].

5 7 ~ s
O O o O
B + lIZNaZO s

L

Figure 2 : Transformation d’un atome de bore avec une coordination égale a trois en un

atome de bore avec une coordination égale a quatre [Nemilov, 1997].

De méme, dans le cas d’un verre sodoborate, 1’addition d’oxyde de nickel (NiO) cause
des déformations dans la structure [Farouk, 1995]. L’augmentation de la densité du verre, de
la température de transition vitreuse et du degré de covalence des liaisons observée a partir
d’une certaine concentration d’oxyde de nickel est probablement liée a un changement de
structure du verre. Pal et al. [Pal, 1998] ont réalis¢ une étude structurale sur des verres fer-
bore contenant de 1’oxyde de nickel (NiO) et de ’oxyde de zinc (ZnO). Des analyses par
spectrométrie infrarouge ont montré que le réseau de verre est formé d’unités [BO4 | et [BOs]
connectées aléatoirement (il n’y avait plus de trace d’unités boroxols [BOs] seules).

L’addition d’oxyde de phosphore (P,Os) dans un verre borosilicaté permet ¢galement
la formation d’un réseau local de structure BPO,4 (formation de cristaux de BPO,) avec
changement de coordination du bore de trois & quatre [Adamczyk, 1999] [Youngman, 2000].
Dans cette étude, ’augmentation de la densité est confirmée et conduit a la diminution de la

solubilit¢ d’hydrogéne moléculaire au sein du réseau du verre.

L’ajout de composés de type oxydes métalliques tels NiO, ZnO, TiO,, Cr,03, GeO,,
NayO... peut donc avoir pour conséquence une modification de la structure de la phase oxyde
de bore et peut-étre la création d’un réseau assez rigide pour limiter le phénomene de

volatilisation.

1.2 Formation d’un composé défini (mécanisme 2)

La seconde solution consiste a limiter la réactivit¢ de I’oxyde de bore vis a vis de
I’humidité par liaison chimique avec un autre composé oxyde X,,O,. La formation de cristaux

de composés définis de type aB,03-bX,,0, plus stables que I’oxyde de bore (B;0s3) a
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haute température sous atmosphére corrosive pourrait limiter la volatilisation de la phase
cicatrisante. La température de fusion ou de décomposition de ces cristaux doit étre au moins
¢gale a 1000°C.

La formation d’une vitrocéramique constituée de cristaux de composé défini noyés
dans une matrice oxyde de bore permettrait de piéger 1’oxyde de bore au sein d’un composé
défini aB,03-bX,0, et limiter 1’accés de la vapeur d’eau et de 1’oxygene vers la matrice
borée. Lavrenko [Lavrenko, 1997] a par exemple montré que ’oxydation d’un composite
particulaire AIN-ZrB, conduit a la formation d’une couche dense constituée de cristaux
borates d’aluminium (2A1,0;.B,03, 3A1,03.4B,03) au sein d’une matrice borée. Cette couche
présente une bonne adhésion sur le composite et assure une bonne résistance a 1’oxydation du
matériau jusque 1400°C. Au sein de composites particulaires AIN-TiB,, Clédat-Schneider
[Clédat-Schneider, 1997] a montré la limitation de 1’oxydation active liée a la volatilisation
excessive de I’oxyde de bore (obtenu par oxydation de TiB;) grace a sa rétention au sein de
composés définis borates d’aluminium (2A1,03.B,0;5 et 9A1,05.2B,03). Wang et al. [Wang,
2000a] [Wang, 2001b] ont é¢galement démontré la stabilité sous atmosphere oxydante seche
de composés définis borate de magnésium (Mg3;B,0¢) et borate d’aluminium (9A1,03.2B,03)
jusqu’a respectivement 1400°C et 1300°C.

Outre la stabilisation de 1’oxyde de bore, I’élément retenu devra satisfaire d’autres

critéres, liés notamment au procédé d’¢élaboration et aux conditions d’application du matériau.

1.3 Autres critéres de choix de I’élément X

1.3.1 Capacité d'oxydation de la nouvelle couche

Afin de limiter la volatilisation de 1’oxyde de bore entre 500 et 1000°C, le matériau
contenant 1I’¢lément X doit s’oxyder de manicre significative en X,O, dans cette gamme de
température. La température de début d’oxydation ainsi que la vitesse d’oxydation dépendront

de I’élément associé a X ainsi que de la taille des grains et de leur orientation cristalline.
1.3.2 Fluidité de la phase cicatrisante

Afin de garder ’efficacité de la cicatrisation du matériau par écoulement d’une phase
oxyde au sein des fissures, il est nécessaire de conserver une certaine fluidité a cette phase.
L’ajout d’un oxyde métallique (mécanisme 1) ne doit pas conduire a une trop forte

augmentation de la viscosité du liquide. Dans le cas du mécanisme 2, le mélange cicatrisant
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doit étre constitué de cristaux de composé défini associés a une certaine quantité de phase

liquide oxyde de bore afin que le mélange puisse obstruer les fissures.
1.3.3 Dépot par CVD/CVI de la couche non oxyde contenant I’éléement X

Le matériau non oxyde XM, sera introduit au sein de la matrice séquencée Si-B-C par
infiltration chimique en voie gazeuse (CVI). Ceci implique que :

(1) les précurseurs gazeux de X et de M existent ou puissent étre fabriqués.

(11) les conditions de dépot du matériau X;M, soient compatibles avec les conditions
expérimentales couramment utilisées dans le cas d’infiltration de préformes de fibres base
SiC, c’est a dire dans la gamme :

1 <P<10kPa, 600 <T<1100°C.

Parmi ces critéres supplémentaires pour le choix de I’élément X, la possibilité de
dépot par voie gazeuse est le plus contraignant. Il faut rappeler que le but n’est pas de réaliser
un dépot de surface mais d’infiltrer le matériau X,M, au sein de minicomposites. Le choix de
I’¢lément X se fera donc en considérant un dépot XM, déja largement étudié dans la

littérature.

1.4 Etude bibliographique pour le choix de I’élément X

Une étude bibliographique sur divers systémes XnO,-B20O3 a été réalisée afin d’établir
une liste d’éléments X dont la présence est susceptible de limiter la volatilisation de I’oxyde
de bore. Dans le cas d’un changement de coordination du bore (mécanisme 1), des éléments
conduisant a des oxydes ioniques ont été¢ envisagés. Dans le cas de la formation de composés
définis avec I'oxyde de bore (mécanisme 2), une étude des diagrammes de phases des
systémes X;,0,-B20; a permis la sélection des ¢léments susceptibles de former ces composés.

Les éléments envisagés (tableau 1) sont notamment le magnésium, le molybdéne, le
zing, le zirconium, le chrome, le nickel, I'aluminium, le titane, le phosphore...

Les ¢léments de la famille des alcalins (Li, Na...) sont également connus comme ajout
dans la fabrication des verres pour abaisser leur sensibilité¢ vis a vis de ’humidité. Ils ont
cependant été écartés puisqu’ils peuvent intervenir comme catalyseurs dans les mécanismes

d’oxydation des différents constituants des CMC considérés dans cette étude [Cheng, 2002].
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Tableau 1 : Liste des éléments X envisagés selon les mécanismes 1 et/ou 2 (caractere italique et souligné : facteur d’élimination).

Elément Meécanisme Possibilités de dépot par CVD/CVI d’un composé non oxyde Choix
Alu?lAlglum Mécanisme 2 : formation de deux composés|AIN (Température de dépot : 600-1400°C)
coexistant avec une phase liquide »Précurseur organometallique :
triméthyl aluminium [Azema, 1991], [Jeffrey, 1992]
2A1203-B203 (Tdécomposition = 10350C) , Retenu
9A1,03.2B,0; (Tdécomposition > ISOOOC) igle?;s}elurﬁsgazelgx :1987] [N kel 1989] [L 1991 ] [G t
Phase Equilibria Di 6 3 3 3 [Suzuki, ickel, ee, a oto,
[Phase Equilibria Diagrams] (figure 3) 1992] [Khan, 1994] [Casaux, 1997] [Li, 1997] [Armas, 2000]
Lo , o [Nitodas, 2001]
Mécanisme confirmé sous atmosphére seche par la
bibliographie [Lavrenko, 1997] [Clédat-Schneider, | A1Brs+NHs [Itoh, 1989] [Pauleau, 1982]
1997] [Wang, 2000] » Autres précurseurs :
NH4AIBr4 [Gorodetsky, 1999]
Complexe AICI3.3NH; [Chu, 1975]
AIN-BN
»Précurseurs gazeux : AICI;+NH;3+BCls [Lee, 1991b]
AlBj,
»Précurseurs gazeux : AlICl;+BCl; [Lowe, 1997] [Motojima,
1981]
Chrome pas_de composé _défini_dans le diagramme de
(Cr) phase Cr0;-B;0;-K;0-Na,0 o o NON
. . Dépot peu étudié
Cr,0; volatile a partir de 1000°C [Graham, 1971]
C((():boa)lt Mécanisme 2 : formation d’un composé Dénét peu étudié
xC00.yB,0; coexistant avec une phase liquide NON
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Elément Meécanisme Possibilités de dépot par CVD/CVI Choix
Magﬁl/[ésmm Mécanisme 2 : formation de deux composés >Précurseurs gazeux :
(Mg) coexistant avec une phase liquide Halogénures (MgCl,, MgBr;) trés stables (enthalpies libres de
MgO.2B,0; (Tr= 1003+ 10°C) réaction AG; sont trés négatives [Thermodynamical Data of pure
PMg0.B,0; (Tr= 1155 + 5°C) Su‘g?nffsé\%?%f ’
[Phase Equilibria Diagrams] (figure 4) —> depo tHictie NON
Mécanisme confirmé sous atmosphére séche par la
bibliographie [Wang, 2000a] [Wang, 2001b]
Manl\%[anése Mécanisme 2 : formation de trois composés
(Mn) coexistant avec une phase liquide o L
Dépot peu étudié
MnO.B,0s (T¢=750°C) NON
MnO.3B,0; (Tr=920°C)
MnO.2B,0; (T¢=1000°C)
[Phase Equilibria Diagrams] (figure 5)
Molybdene Mécanisme 2 : Difficulté de réaction entre Mo,O, 1;408,12 '
(Mo) et B,0; et MoO; volatile dés 750°C [Park, 1999]| > Precurseurs gazeux -
[Shobu, 1988] [Akinc, 1999] MoCls + SiCls, Tagpar : 1000°C [Bobet, 1993]
MoB,, Mo,Bs NON
»Précurseurs gazeux :
MoCls + BBr3, Tasna : 1400-1600°C [Galasso, 1991] trop élevée
p P
Nickel Mécanisme 1 confirmé par la bibliographie »Précurseurs organométalliques : nickel acetylacetonate
(N1) [Farouk, 1995] Vaporisation a basse pression [Wiley, 1996]
Mécanisme 2: fgrmatlon d’un composé coexistant Trop faible température de dépét : 350-450°C
avec une phase liquide NON
3Ni0.B,0s (T = 1339°C)

59



Chapitre 2 : Etude de la stabilisation de 1’oxyde de bore en milieu oxydant humide

[Phase Equilibria Diagrams] (figure 6)

Elément Mécanisme Possibilités de dépot par CVD/CVI Choix
Phosphore |Mécanisme 1 confirmé par la bibliographie B-P
(P) [Youngman, 2000] [Adamczyk, 1999] »Précurseurs gazeux :
PCl;+BCl5, T épot - ° L C ,1
Mécanisme 2: formation de cristaux BPO4 Cl €L, Taepar _900 OC [Labruquere, 1998]
[Youngman, 2000] [Adamezyk, 1999] PBr3 + BBr3, Tagper : 950°C [Kelder, 1989]
g ) YK, B-N-P NON
»Précurseurs gazeux :
PBr3; + BBr3 + NHj3, Taepot : 700°C [Leparoux, 1996]
Dépot instable : phosphore pyrophorique !
Titane Mécanisme 1 : limitation de la diffusion de O,|TiB,
(T1) mais sa présence favoriserait la cristallisation | > Précurseurs gazeux :
de B,0O; (agent nucléant) [Clédat-Schneider,|TiCly + BCl; pour dépdt de TiB,, Taepor : 900-1000°C [Courtois,
NON
1997] 1991]
Mécanisme 2 : pas de composé défini . .
Phase Equilibria Di i 7 »Précurseurs gazeux :
[Phase Equilibria Diagrams] (figure 7) TiCl,+ CH; pour dépot de TiC, Taepor : 900-1000°C [Galasso,
1991
Ti3SiCy
»Précurseurs gazeux :
TiCly, SiCly et CHa, Tyepor : 1100°C [Racault, 1993]
(ZZH;(): Mécanisme 2: fgrmation d’un composé coexistant irzisé;f,—tzélesglgls)lg"}(:;i% 617909-3]3 5°C)
avec une phase liquide N
dépot de ZnSe (Tagpor : 650-825°C)
Zn0.B,0s (Tr=982°C) 7nTe
[Phase Equilibria Diagrams] (figure 8) faible] NON

»Précurseurs organométalliques : [Hatanaka,

température de dépot : 200-350°C

1997]

Faible temperature de depot et depot « exotique »
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Figure 3: Diagramme de phase Al;03-B,0; (Yomassique) [Phase Equilibria Diagrams]
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Figure 4 : Diagramme de phase MgO-B,0; (Yomassique) [Phase Equilibria Diagrams]
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Figure 5 : Diagramme de phase MnO-B,0; (% molaire) [Phase Equilibria Diagrams]
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Figure 6 : Diagramme de phase NiO-B,0; (Yomolaire) [Phase Equilibria Diagrams]
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Figure 8 : Diagramme de phase ZnO-B,0;3 (“omassique) [Phase Equilibria Diagrams]
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Selon les critéres de sélection énoncés précédemment, 1’aluminium est le seul élément
répondant aux objectifs fixés, a savoir une capacité potentielle a stabiliser 1’oxyde de bore
(dans ce cas sous forme de composés définis) et la possibilité d’étre déposé par voie gazeuse.
Les ¢éléments magnésium, nickel, zinc et titane, qui présentent des caractéristiques
intéressantes, ont fait 1’objet d’une étude sur poudres oxydes (menée parallélement a celle sur
I’¢lément aluminium) afin d’évaluer leur capacité a stabiliser 1’oxyde de bore. Le paragraphe
suivant présente d’une manicre plus détaillée 1’é¢tude bibliographique menée autour de

I’élément aluminium retenu dans le cadre de cette étude.

1.5 Choix de I’élément aluminium : X = Al

1.5.1 Formation des composés définis Al4B,0y et Al13B 4033

L’oxydation d’un matériau Al;My conduira a la formation d’alumine (Al,O3) capable
de réagir avec ’oxyde de bore (B,O3) pour donner deux composés définis (diagramme de
phase Al,03-B,0s, figure 3). Pour un pourcentage d’oxyde de bore supérieur a 27% en masse
et pour des températures inférieures a 1035°C, une phase liquide riche en oxyde de bore
coexiste avec le composé défini 2A1,03.B,0; [€ql]. A la température de 1035°C, le composé
2A1,03.B203 (Al4B,0y) présente une fusion de type non congruente et libére un liquide riche
en oxyde de bore selon la réaction [€g2] en donnant un second composé défini 9A1,03.2B,0;

(Al;5B4O353).

2A1203 + B203(1) <> 2A1203.B203(S) [eql]
2A1203.B203(S) <> 9A1203.2B203(S) + 11qu1de [qu]

Les borates d’aluminium 2A1,03.B,03 pourront donc agir comme un «réservoir» en
libérant de I’oxyde de bore au-dessus de 1035°C et permettre I’amélioration de la cicatrisation
lors de cycles thermiques. En effet, la phase cicatrisante obtenue a haute température
(T>1000°C) devient plus visqueuse car elle s’enrichit en silice (Si0;) fournie par 1’oxydation
du carbure de silicium (SiC) et s’appauvrit en oxyde de bore en raison de sa volatilisation. Un

apport d’oxyde de bore fluide aidera a son écoulement dans les fissures.
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Figure 9 : Diagramme de phase Al;03-SiO, (Yomassique) [ Aramaki, 1962].
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Il est a noter que la présence du composé défini 9A1,03.2B,03 en dessous de 1035°C
dépendra de la composition locale du mélange d’oxydes Al,O3-B;Os. Pour un mélange
contenant entre 73% et 88% d’alumine (%omassique), il y aura coexistence des composés
définis 2A1,03.B,0; et 9A1,05.2B,0;5. Pour un mélange contenant plus de 88%, il y aura
coexistence du composé défini 9A1,05.2B,0; et de Al,Os.

Par ailleurs, le borate d'aluminium riche en Al,O3 (9A1,03.2B>03) se décompose [éq3]
a plus haute température (1400°C) en libérant une phase liquide riche en oxyde de bore (87%

massique en B,03).

9A1,05.2B,05 (s) > ALOs (s) + liquide [€q3]

1.5.2 Introduction de silice (Si0,) dans le systéeme B;03-Al;0;

A haute température (T>800°C), le systeéme oxyde constituant la phase cicatrisante
issue de I’oxydation de la matrice Si-B-C et de la couche Al;M, sera de type SiO,-B,Os-
ALOs. Aucun composé¢ quaternaire dans le systetme Si-B-Al-O n’a été identifié¢ dans le
diagramme de phases ternaire Si0,-B,03-Al,03; ou d’apres les fiches JCPDS de diffraction
des rayons X. Seule la phase mullite (xAl,03-Si0; ; 1,5<x<2) pourrait étre formée a haute
température en accord avec le diagramme de phase binaire Al,O03-SiO; (figure 9) [Aramaki,
1962]. Sa formation [ég4] a en effet été observée suite a un traitement thermique a 1600°C

d’un composite Al,03-Al4B,0y infiltré par la silice [Insup Lee, 1999].

3 AlL,O3 + 2 Si10, <> 3A1,03.2510; [€q4]

La présence des phases cristallines AlsB,09, Al;sB4Os; et AlgSi;Op3 (mullite) a
¢galement été détectée suite a un traitement thermique a seulement 1000°C d’un systéme
Si0,-B,03-Al,03 issu de la voie sol-gel [Hamsawy, 2001]. La mullite posséde des
caractéristiques intéressantes : un caractére réfractaire, une faible expansion thermique, une
bonne résistance a 1’oxydation et de bonnes propriétés mécaniques [Kleebe, 2001]. Sa

présence ne sera donc pas préjudiciable pour les propriétés du matériau composite.
1.5.3 Bibliographie sur des matériaux contenant les éléments aluminium et bore (Al, B)

L’oxydation d’un composite particulaire AIN-ZrB, [Lavrenko, 1997] contenant un

faible pourcentage de fer (additif) conduit a la formation d’une couche externe composée
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d’une matrice oxyde de bore renforcée par la présence de cristaux colonnaires 3A1,03.4B,0;
(dont le réseau est stabilis¢ par la présence des ions Fe3+) et 2A1,05.B,05. Cette couche dense
formée a la surface du composite lui assure une bonne résistance a I’oxydation en limitant
I’acces de I’oxygene au coeur du matériau.

L’oxydation dun composite particulaire AIN-TiB; entre 900°C et 1000°C conduit
¢galement a la formation de borates d’aluminium 2A1,05.B,03 et 9A1,03.2B,0; sous forme
d’aiguilles [Clédat-Schneider, 1997]. Dans le domaine de température 1050°C-1300°C, seuls
les cristaux 9A1,03.2B,03 sont observés en accord avec le diagramme de phase Al,03-B,03
(figure 3). Dans ce cas, la rétention d’une partie de 1’oxyde de bore sous forme de borates
d’aluminium cristallisés est mis en avant car elle confére au composite une résistance a
I’oxydation satisfaisante jusqu’a environ 1200°C. De plus, ce phénomene de capture de
I’oxyde de bore limite la pollution du milieu environnant par ces vapeurs tres corrosives. Les
travaux de Desmaison et al. [Desmaison, 2000] ont également montré I’intérét de mettre en
contact de I’aluminium avec I’oxyde de bore en comparant le comportement sous atmospheére
oxydante de composites particulaires AIN-TiN, AIN-TiB,, TiN-TiB,. Le piégeage de I’oxyde
de bore au sein de cristaux de borates d’aluminium Al4B,0O9 et Al;sB4Os3 permet en effet de
limiter sa volatilisation.

L’oxydation d’un composé AlgB4C; synthétisé a partir d’un mélange de poudres
Al+B4C+C a ¢été étudié pour des applications en tant que protection contre 1’oxydation de
réfractaires MgO-C [Wang, 2000a] [Wang, 2000b] [Wang, 2001]. L’oxydation de ce composé
conduit a la formation des composés définis 2A1,03.B,03 et 9A1,05.2B,0;5 et d’un liquide
(B,03) formant une couche protectrice a la surface des grains de AlgB4C;. Pour les trés hautes
températures (T>1200°C), la phase liquide oxyde de bore devient trés volatile, moins
visqueuse et la diffusion plus rapide de I’oxygene a travers la couche protectrice est permise.
Le gain de masse en fonction du temps observé entre 1400°C et 1500°C reste parabolique.
Malgré une surface d’échantillon qui tend a étre poreuse en raison de la forte volatilisation de
I’oxyde de bore, il apparait que la diffusion deviendrait plus difficile grace a 1’augmentation
de I’épaisseur de la couche oxyde puisque la vitesse d’oxydation du matériau diminue. De
plus, il est supposé qu'au-dessus de 1500°C, l'alumine (Al,O3) formée en surface selon la
réaction [éq3] réagit avec 1I’oxyde de bore en phase vapeur pour former & nouveau le composé
9A1,05.2B,0s3. En effet, 'absence de pics caractéristiques d'alumine et la présence de ceux du
compos¢ défini 9A1,03.2B,0; sur un spectre de diffraction des rayons X réalisé en surface du
matériau, confirme ce processus. Ogawa et al. [Ogawa, 1986] mentionnent également

I’amélioration de la résistance a 1’oxydation a haute température d’un composite (C/SiC/B4C)
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obtenu par pressage de poudres grace a ’ajout d’aluminium (dans ce cas sous forme d’un
borure d’aluminium).

Cairo et al. [Cairo, 2001] ont proposé un revétement céramique dans le systéme SiC-
Z1B,-AlgB4Cs obtenu par cémentation d’un mélange de poudres
Z1B,(40%massique)/SiC(50% massique)/Al;03(10% massique). Ce revétement permet la
formation d’une protection antioxydation pour des températures inférieures a 1000°C grace a
la formation d’un liquide cicatrisant. Une observation en microscopie électronique a balayage

laisse deviner un pontage de deux bords de la fissure par des cristaux en forme d’aiguilles.
1.5.4 Bilan sur le choix de I’élément aluminium

La présence d’aluminium devrait donc permettre la réduction de la volatilisation de
I’oxyde de bore (i.e du domaine d’oxydation active) par la fixation d’une grande partie de
I’oxyde de bore sous forme de borates d’aluminium cristallisés Al4B,Oy et Al13sB4O33. De
plus, la formation de ces composés définis est accompagnée d’une forte expansion de volume,

ce qui aidera encore a combler les fissures [ Yamashita, 2001].

Cependant, ce phénoméne a été observé pour des environnements oxydants exempts
de vapeur d’eau. Dans notre cas, les applications visées pour les composites sont effectuées en
environnement humide a haute température. Préalablement a 1’¢laboration de matériaux
composites modeles comportant une matrice dans le systeme Si-B-C-Al-M, il apparait
nécessaire d’étudier la stabilité chimique de ces composés définis sous atmosphére humide a
haute température afin de mettre en évidence I’intérét de 1’élément aluminium. Pour cela, le

paragraphe suivant propose une étude sur poudres oxydes dans le systéme B,O3(-Si0,)-Al,0s.
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2 SYNTHESE ET COMPORTEMENT A  HAUTE
TEMPERATURE SOUS ATMOSPHERE HUMIDE DES
BORATES D’ ALUMINIUM

Etant donnée la présence de silicium dans la matrice auto-cicatrisante Si-B-C, les
matériaux étudiés seront issus du systeme B,03(-S10,)-Al,0;. 1l s’agira de vitrocéramiques
constituées de cristaux de composés définis (2A1,05.B,03 et/ou 9A1,03.2B,03) noyés dans
une matrice borée (B,Os) ou borosilicatée (B,03-SiO;), vitreuse ou liquide selon Ia
température considérée. Leur comportement a haute température (900°C et 1200°C) sous
atmosphere humide (respectivement 30kPa et 50kPa de pression partielle de vapeur d’eau)

sera étudié.

2.1 Préparation des vitrocéramiques

L’¢étude expérimentale vise a déterminer les conditions de formation du composé
défini 2A1,03.B,03 a partir d’'un mélange de poudres oxydes en terme de : composition
initiale (nécessité d’un excés en oxyde de bore ou non), température minimale (palier de
synthése permettant une cinétique de formation appréciable) et temps de maintien a cette
température (pour obtenir une réaction quasi-totale entre Al,O3 et B,O3). Les poudres utilisées
sont : B,Os (Chempur, 99%, amorphe), Al,O3; (Aldrich, 99,9%, corundum) et SiO, (Chempur,
99,9%, quartz a). Différentes compositions (tableau 2 et 3) sont préparées par pesée puis
mélange de poudres a I’aide d’un tourne-jarre. Ces mélanges de poudres oxydes sont placés

dans un creuset en platine et traités thermiquement en four a moufle sous air ambiant.

Echantillon %B,03 %A1,0; %S10, Traitement thermique
1 60% 40% 3h, 900°C
2 60% 40% 3h,250°C+3h,900°C
3 80% 20% 3h,250°C+3h,600°C
4 80% 20% 3h,250°C+3h,700°C
5 80% 20% 3h,250°C+3h,800°C
6 80% 20% 3h,250°C+3h,900°C
7 27% 73% 3h,250°C+3h,900°C
8 60% 20% 20% 3h,250°C+3h,900°C
9 80 20% 3h,250°C+3h,900°C

Tableau 2 : Compositions (Yomassique) des mélanges préparés et traités thermiquement.
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Composition %solide %liquide Etat attendu
(Yomassique) (Yomassique) (Yomassique) (Yomassique)
80% B,0; 27% solide 73% liquide Matrice borée : fort
20% Al,O4 exces en B,O; libre
60% B,0; 51% solide 49% liquide Matrice borée :
40% Al,0O; exces en B,O; libre
60% B,0;

20% Al,O5 27% solide 73% liquide Matrice borosilicatée
20% SiO,

27% B,03 100% solide Composé défini
73% Al,0O5 Al4B,0y

Tableau 3 : Proportions des phases liquide et solide présentes en théorie (réaction totale

entre Al,O; et B;O3) dans les matériaux selon leur composition initiale.

La poudre d’oxyde de bore hygroscopique forme spontanément a température
ambiante des especes borées HiByO, en surface des grains. Lors du traitement thermique, ces
produits a forte pression de vapeur saturante se volatilisent et provoquent une perte de masse
en bore. La poudre est donc préalablement déshydratée [éq5] [éq6] [€q7] lors d’une montée
lente en température (5°/min) suivie d’un palier pendant trois heures a 250°C avant la montée

a haute température.

2 H;BO3; — B,05; + 3 H,O [€g5]
2 HBO, —» B,05; + H,O [€q6]
2 (HBO;); — 3 B,0O3 + 3 H,O [€q7]

La perte de masse (essentiellement constituée d’eau et non pas d’espéce borée) au
cours du cycle de synthése du composé défini, est minimisée grace a ce traitement thermique
préalable. La nécessité de ce palier de déshydratation a ét¢ montrée par comparaison des
pertes de masses issues des échantillons 1 et 2 (tableau 2) :

- une montée rapide (5°/min) a 900°C conduit & une perte de 23% en masse (échantillon 1)

- une montée lente (2°/min) jusqu’a 250°C suivie d’un palier de trois heures a 250°C avant
une montée rapide (5°/min) a 900°C conduit a une perte de seulement 5% en masse

(échantillon 2).
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Le palier de synthése permettant la réaction entre I’alumine et 1’oxyde de bore pour
former le composé défini 2A1,03.B,05 sera réalisé a une température inférieure a 1035°C
(température de décomposition péritectique). Cette température de synthése sera
suffisamment élevée pour provoquer la réaction et suffisamment faible pour limiter la
volatilisation de 1’oxyde de bore et conserver la composition initiale. La fin du cycle de
traitement thermique consistera en une trempe a 1’eau a partir de 600°C afin de pouvoir

extraire le produit formé du creuset de platine.

2.2 Techniques de caractérisation

2.2.1 Diffraction des rayons X

Suite au traitement thermique de synthese, les phases cristallisées sont détectées par
diffraction des rayons X (DRX). Le diffractometre de type 6/20 (Siemens D5000) équipé d’un
cercle d’Euler ouvert opére a 40kV et 30mA. Le rayonnement de la raie K, du cuivre
(Acuka=0,15405 nm) est utilisé au cours des mesures. Les analyses sont réalisées sur des
¢chantillons broyés dans un mortier en agate. L’identification des phases cristallines est

ensuite réalisée a partir des fiches JCPDS présentées dans le tableau 4.

Composé Phase cristalline Numéro de fiche JCPDS
Al,O5 Corindon 42-1468

Si0, Quartz 33-1161

Si0, Cristoballite 39-1425
3A1,03.2810, Mullite 15-776
2A1,03.B,03 Borate d’aluminium 9-158
9A1,03.2B,0; Borate d’aluminium 32-3

Tableau 4 : Fiches JCPDS des composés susceptibles d’étre présents dans les mélanges

d’oxyde préparés.
2.2.2 Microscopie électronique a balayage

La morphologie des matériaux élaborés est caractérisée par microscopie électronique a
balayage. Le microscope Hitachi S 4500-1 utilis¢ est équipé d’un canon a électrons a émission

de champ froid qui permet d’obtenir une bonne résolution.
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2.2.3 Analyses par spectrométries Raman et infra-rouge

Des analyses par spectrométrie Infra-rouge (réflexion totale) et Raman ont été utilisées
afin d’étudier la formation d’un verre borosilicaté (présence de liaisons Si-O-B) pour les

compositions contenant de I’oxyde de bore et de silice.

2.3 Caractérisation des vitrocéramiques synthétisées

2.3.1 Systéme B,03-A1,0;3

Pour des paliers de synthese a 600°C, 700°C et 800°C pendant trois heures avec une
composition initiale 20%A1,03-80%B,0; (échantillons 3, 4 et 5 respectivement) la réaction
entre I’oxyde de bore et I’alumine ne se produit pas de maniere significative (figure 10a). Le
composé défini 2A1,03. B,O3 ne se forme qu’apres un traitement thermique a 900°C pendant
trois heures (échantillon 6) comme [’illustre le spectre de diffraction des rayons X
correspondant (figure 10b). Le pic large observé autour de 26 ~ 20° correspond a la phase
vitreuse formée par I’exces d’oxyde de bore dans la composition initiale (figure 10b et 10c)
par rapport a la composition steechiométrique du composé défini 2A1,05.B,05 (figure 10d).

Les vitrocéramiques obtenues sont constituées de cristaux de borate d’aluminium
(2A1,05.B,03) sous forme d’aiguilles (leur axe est parallele a c) noyées dans une matrice
d’oxyde de bore (figure 11a). Afin d’observer la distribution des aiguilles, la matrice oxyde de
bore est dissoute par attaque avec de I’eau bouillante pendant 40 minutes. Les observations en
microscopie électronique a balayage montrent alors de nombreux cristaux enchevétrés. Par
contre, ces cristaux ne semblent pas étre attaqués par I’eau chauffée contrairement a la matrice

oxyde de bore (figure 11b).
Ces résultats permettent de proposer un cycle de traitement thermique pour la synthése

des vitrocéramiques, c’est a dire un palier de déshydratation a 250°C suivi d’un palier de

synthése pendant trois heures a 900°C (figure 12).
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Figure 10 : Superposition des spectres de diffraction des rayons X de mélanges de poudres
oxydes traitées thermiquement pendant trois heures (a) 20%Al,03-80%B>0s3 a 800°C (b)
20%A1,03-80%B,03 a 900°C (c) 40%Al,03-60%B:03 a 900°C (d) 73%Al,03-27%B,0;3 a
900°C.

Figure 11 : Micrographies par microscopie électronique a balayage (a) de la vitrocéramique
synthétisee a 900°C (b) des cristaux de composé défini AlB;0¢ apres dissolution de la

matrice oxyde de bore.
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Figure 12 : Représentation schématique du cycle de traitement thermique de synthese.
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2.3.2 Systeme B;03-Al,03-Si0;

A haute température, 'oxydation de la matrice séquencée Si-B-C-Al-M conduira a la
formation d’un mélange d'oxyde de bore et d’alumine mais aussi a celle de silice. Le
comportement sous atmosphére corrosive a haute température de mélanges B,03-Al,03-S10,
avec une proportion de silice fixée a 20% (%massique) a donc été étudié.

L’ajout de quartz (SiO;) dans la composition initiale n’entrave pas la formation du
compos¢ défini 2A1,03.B,0; a 900°C. En effet, le spectre de diffraction des rayons X réalisé
aprés traitement thermique d’un mélange 20%Al,03-60%B>03-20%Si0; (échantillon 8)
montre la présence du composé défini mais 1’absence des pics correspondant a la phase
cristalline quartz de départ. Il n’est pas observé de pic correspondant a la mullite
(3A1,05.285103), sa température de formation devant étre plus ¢élevée [Kleebe, 2001].

Apparemment la silice (Si0,), initialement cristallisée sous forme quartz o, s’est
dissout dans la phase liquide oxyde de bore pour former un liquide borosilicaté. En accord
avec le diagramme de phase SiO,-B,O; [Rockett, 1965] (figure 11, chapitre 1), la présence
d’une phase liquide homogeéne est attendue a haute température pour des compositions a
faible teneur en silice (<62% massique a T=900°C).

Par ailleurs, une analyse par spectrométric Raman (figure 13 (a)) réalisée sur
I’échantillon 9 initialement constitué¢ de 80%B,03-20%Si0; met en évidence un pic tres large
et peu intense pour une fréquence correspondant a la forme quartz de la silice. Il est a relier a
une importante désorganisation de la structure quartz alors que la température de traitement
thermique (900°C) est largement inférieure a celle de la fusion du quartz (T=1710°C) ou de

sa température de transition vitreuse (T,=1230-1710°C).

Les résultats d’analyse par spectrométrie infra-rouge (réflexion totale) confirment la
formation d’un verre borosilicaté. Le spectre obtenu pour cet échantillon (80%B,0Os-
20%Si0,) (figure 14) montre I’apparition d’une vibration supplémentaire (autour de 910 cm™)
comparativement aux vibrations observées sur les composés B,Os et SiO; ayant subi le méme
traitement thermique et analysés séparément. Cette vibration peut étre attribuée a la présence

de liaisons B-O-Si observées dans les verres borosilicatés a 915 cm™ [Jabra, 1979].
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Figure 13 : Comparaison des spectres Raman réalisés sur (a) un mélange 80%B,03/20%Si0;

(Yomassique) traitée pendant trois heures a 900°C et (b) une poudre SiO; quartz.
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Figure 14 : Superposition des spectres infra-rouge d’échantillons traités pendant trois heures
a 900°C (a) un mélange 80%B,03/20%Si0; (Yomassique)

(b) une poudre SiO; quartz

(c) un verre 100% B,0;.

Dans le systeme B,03-Al,03-Si0,, I’oxyde de bore pourra étre lié chimiquement soit a
la silice soit a I’alumine pour former respectivement un liquide borosilicaté et des borates
d’aluminium. Par conséquent, la limitation de la volatilisation de 1’oxyde de bore sous

atmosphere humide a haute température sera certainement améliorée par rapport au systéme
B,0;3-Al,0:s.
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2.4 Tests sous atmosphére corrosive a haute température (900°C et 1200°C)

2.4.1 Meéthode expérimentale

Les vitrocéramiques synthétisées dans les systemes B,0s3-Al,0; et B203-Al,03-S10,
sont testées sous atmosphere corrosive a haute température en méme temps que des matériaux
références, respectivement B,O; et B,03-S10,. La comparaison des pertes de masse entre une
référence sans ajout (Al,Os et/ou SiO,) et un échantillon avec ajout permettra de conclure sur
’effet protecteur de ce dernier.

Un systéme de corrosion a haute température sous pression de vapeur d’eau controlée
a été¢ mise en place (figure 15). Le four de test utilisé est de type tubulaire a chauffage résistif.
Il est reli¢ a un systéme de génération d’air humide. Les échantillons testés sont ¢laborés dans
des nacelles d’alumine selon le cycle de traitement thermique déterminé dans le paragraphe
2.1 puis portés a la température de test (900°C ou 1200°C) sous atmosphére neutre (azote). Le
flux de gaz neutre sec est alors converti en flux de gaz humide. Des pressions partielles de
vapeur d’eau de 30 kPa a 900°C et 50 kPa a 1200°C sont obtenues par bullage d’air (N,/O,)
dans de I’eau chauffée (T=69°C ou 81°C). A la fin du test de corrosion, la descente en

température des échantillons est effectuée sous atmosphere neutre (N»).
2.4.2 Tests de corrosion a 900°C

Les échantillons vitrocéramiques synthétisés sont constitués de cristaux de composé
défini Al4B,0O9 dans une matrice borée (B,O3) ou borosilicatée (B,03-S10;). La masse des
échantillons a été mesurée aprés 20h et 40h de test a 900°C sous atmosphére corrosive (30
kPa de pression partielle de vapeur d’eau).

La figure 16 illustre le pourcentage de perte de masse des échantillons due a la
volatilisation de 1’oxyde de bore par rapport a la masse initiale d’oxyde de bore en fonction du
temps pour différentes compositions.

Pour les compositions sans ajout de silice, la perte de masse par volatilisation est
limitée par I’ajout d’alumine (Al,O3) en comparaison avec la référence d’oxyde de bore pur
(100% B,03). L’alumine est fréquemment ajoutée en petite quantité dans la composition des
verres afin d’augmenter leur résistance chimique ainsi que leur viscosité aux basses
températures. En effet, ’aluminium agit comme un formateur de réseau et donne une structure
polymérisée qui augmente la stabilité¢ des verres [Lewis, 1989]. Cependant dans le cas de

notre étude ou les proportions en alumine sont importantes, les principales causes de la
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Figure 15 : Représentation schématique du systeme de vieillissement sous atmosphere

corrosive a haute température (900°C ou 1200°C).
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Figure 16 : Tests de corrosion a 900°C sous 30kPa de pression partielle de vapeur d’eau :

pourcentage de perte de masse par rapport a la masse initiale d’oxyde de bore (B,03) en

fonction du temps pour différentes compositions avec ou sans addition d’alumine (41,0;) et

de silice (SiO>).
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limitation de la volatilisation de I’oxyde de bore sont d’une part son piégeage chimique dans
les cristaux de borate 2Al1,03.B,0; et d’autre part son emprisonnement physique dans
I’enchevétrement de ces cristaux.

Pour vérifier Ieffet du piégeage chimique, un échantillon constitué¢ uniquement de
cristaux de composés définis Al4B,O9 (sans exces de B,0s) ainsi qu’un échantillon référence
(100% B103) ont été testés dans les mémes conditions que précédemment (900°C, 30kPa de
pression partielle de vapeur d’eau). Les pertes de masse en oxyde de bore sont seulement de
0,5% apres 20h de test et de 4,9% apres 40h de test dans le cas du composé défini alors que
celles de la référence sont respectivement de 78,6% et 99,4%. Les cristaux de composés
définis Al4B,09 sont donc stables sous atmosphere humide a 900°C. Ceci prouve leur capacité

a retenir ’oxyde de bore.

Avec ’addition de silice, la perte de masse est encore limitée par I’augmentation de la
viscosité et la formation de liaisons Si-O-B dans la matrice borosilicatée qui stabilise I’oxyde
de bore. De plus, par rapport a la référence 80%B,03-20%S10, la perte de masse est
nettement plus faible par ajout d’alumine : 20% d’alumine suffisent a faire passer la perte de

masse de 57% a 20%.
2.4.3 Test de corrosion a 1200°C

Les vitrocéramiques issues d’une synthése a 900°C mais testées a 1200°C ne sont plus
constituées de cristaux Al4B,O9 mais plutot de cristaux Al;gB4Os3 plus riches en alumine

(suite a la décomposition péritectique des cristaux Al4B,Oq a 1035°C [éq2]).

Les tests de corrosion ont ét¢ menés a 1200°C sous 50kPa de vapeur d’eau pendant 30
heures pour les compositions sans ajout de silice et pendant 40 heures pour celles avec ajout
de silice. La figure 17 illustre le pourcentage de perte de masse en oxyde de bore
correspondant a sa volatilisation en fonction de la proportion d’alumine de la composition
initiale avec ou sans ajout de silice. Comme il a été observé précédemment, 1’ajout d’une part
d’alumine et d’autre part de silice permettent de diminuer la volatilisation de 1’oxyde de bore.

La présence du composé défini Al;gB4Os33 est confirmée par I’analyse en diffraction
des rayons X menée sur 1’échantillon 40%A1,03-60%B,0; apres le test de corrosion a 1200°C
(figure 18a). Afin de confirmer la stabilit¢ du composé Al;sB4Os3, un échantillon constitué

uniquement de cristaux Al4B,Og (synthétisé a 900°C) a été testé a 1200°C sous atmosphere
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Figure 17 : Résultats des tests de corrosion a 1200°C sous 50kPa de pression partielle de
vapeur d’eau : pourcentage de perte de masse par rapport a la masse initiale d’oxyde de bore
(B203) en fonction du pourcentage massique d’alumine (A1,03) introduit dans la composition

pour des mélanges sans et avec addition de silice.
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corrosive pendant 30 heures. La réaction mise en jeu lors de la décomposition péritectique
(en accord avec [€q2], compte tenu de la faible solubilité¢ de I’alumine dans 1’oxyde de bore)

est proche de :

9(2A1,05.B,03)—2(9A1,05.2B,05) + 5 B,0; [éq7]

Or la perte de masse mesurée a I’issu du test correspond a la masse d’oxyde de bore
formé lors d’une décomposition péritectique totale selon I’équation [éq7]. Ce résultat montre
qu’il n’y a plus de perte de masse en oxyde de bore lorsque le composé Al;3sB4Os3 se retrouve
le seul présent. Ce composé est donc stable sous atmosphére humide a 1200°C.

Pour la composition 40%Al,03-60%B,03-20%S10,, les composés AlsB,0¢ et
Al3sB4O33 co-existent aprés le test de 40h a 1200°C (figure 18c) : la transformation
péritectique n'est plus totale. Ceci peut étre expliqué par I’augmentation de la viscosité due a
la présence de silice (20%massique) qui limite la mobilité des atomes. Ainsi la volatilisation
de I'oxyde de bore étant limitée, lors de la descente en température ce dernier peut
inversement réagir avec le composé Al;sB4Os; pour donner le composé AlsB,O9. 11 est
¢galement noté que la silice évolue vers la phase cristalline cristoballite (détection par DRX
figure 18c). En effet, la bibliographie [Jouenne, 1990] montre une transformation lente du
quartz en cristoballite a partir de 920°C en présence de fondants (comme l'est I’oxyde de

bore).

A 1200°C, il pourrait y avoir compétition entre la formation du borate d’aluminium
9A1,03.2B,0s et celle de la mullite 3A1,05.2510,. Aprés vérification, le spectre de diffraction
des rayons X ne montre pas la présence de mullite ; cependant, les pics du composé défini
Al1gB4O33 sont proches de ceux de la mullite. Pour mettre en évidence son éventuelle
présence, un échantillon de composition 50%Al,03-50%S10; (sans oxyde de bore donc sans
possibilité de formation du borate d’aluminium) a été testé sous atmosphére humide a
1200°C. L’analyse par diffraction des rayons X ne permet pas de détecter la mullite mais

uniquement les phases cristallines corindon et quartz de départ.

Des observations par microscopie électronique a balayage des échantillons de
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Figure 18 : Superposition des spectres de diffraction des rayons X enregistrés apres test sous

atmosphere corrosive

(a) a 1200°C pendant 30 heures de la composition 40%A1,03-60%B,0;
(b) a 900°C pendant 40 heures de la composition 40%Al,03-60%B,0;
(c) a 1200°C pendant 40 heures de la composition 40%A1,03-40%B,03-20%Si0..
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compositions initiales 40%Al1,03-60%B,03 (cristaux Al;3sB4O33 avec de 1’oxyde de bore
résiduel) et 40%A1,03-60%B,03-20%S10, (cristaux Al;sB4Os3 et Al4B,O¢ dans une matrice
borosilicatée) ont été réalisées apres des tests a 1200°C sous 50 kPa de pression partielle de
vapeur d’eau (figure 19). Les cristaux Al;3sB4O33 se présentent sous forme d'aiguilles,

similaires a celles des cristaux Al4B;0Os.

Figure 19 : Micrographies par microscopie électronique a balayage d’échantillons apres test
sous atmosphere corrosive a 1200°C (Pp0=50 kPa) de compositions initiales : (a)

40%A1,03-60%B,0; (temps=30h) (b) 40%A1,03-40%B,03-20%Si0; (temps=40h).

2.4.4 Conclusion

L’ajout d’alumine au sein de la phase B,0;(-SiO;) permet donc de limiter la
volatilisation de I’oxyde de bore grace a sa rétention au sein de borates d’aluminium (Al4B,0Oq
et Al;3B4033) stables sous atmosphére humide a haute tempéraure. L’ajout d’un matériau non
oxyde contenant I’élément aluminium au sein de la matrice Si-B-C pourrait donc permettre de
réduire la corrosion active du matériau (volatilisation de I’oxyde de bore) en stabilisant une

partie de la phase cicatrisante B,O3(-Si10,).
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3 COMPORTEMENT A HAUTE TEMPERATURE SOUS
ATMOSPHERE HUMIDE DE MELANGES NON-OXYDE
DANS LE SYSTEME B-Al(-Si)(-C)(-N)

L’¢lément aluminium pourra étre introduit dans la matrice Si-B-C soit sous forme
nitrure (AIN), soit sous forme de borures (AlB, ou AlBj;) permettant une oxydation
simultanée de 1’aluminium et du bore. Cette étude a donc pour but d’étudier le comportement
d’un systéme non-oxyde B-Al(-Si)(-C)(-N) durant une exposition sous atmosphére oxydante
et humide a haute température. Dans un premier temps, les capacités d’oxydation de poudres
de nitrure d’aluminium (AIN) et de borure d’aluminium (AlB,, AlB;,) sont comparées sous
atmosphere oxydante seéche. Dans un second temps, I’étude de 1’oxydation de mélanges de
poudres non oxyde dans le systéme oxyde B-Al(-Si)(-C)(-N) sous atmosphére humide a haute
température est réalisée afin de mettre en évidence la formation éventuelle des composés

définis Al4B,Og et Al13B4O33 et d’en caractériser la morphologie.

3.1 Techniques de caractérisation

Les matériaux testés sont caractérisés par diffraction des rayons X afin d’identifier les
phases cristallines en présence (a partir des fiches JCPDS des tableaux 4 et 5). Leurs

morphologies sont observées par microscopie €lectronique a balayage (techniques décrites

paragraphe 2.2).
Phase cristalline Numéro de fiche JCPDS
B«C e
AIN 8-262
aSiC 22-1319
AlB, 39-1483
aAlB, 12-640

Tableau 5 : Fiches JCPDS des matériaux utilisés pour la préparation des mélanges de

poudres non-oxyde.

3.2 Données bibliographiques sur la résistance a I’oxydation des constituants utilisés

dans cette étude

La bibliographie rapporte que 1’oxydation du dodécaborure d’aluminium (AlB;;)
devient notable des 700-800°C alors que celle du diborure d’aluminium (AlB;) débute entre
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800 et 900°C [McKee, 1986] (figure 20). Dans le cas du nitrure d’aluminium (AIN),

I’oxydation est limitée dans cette gamme de température [Sato, 1987].
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Figure 20 : Comportement a [’oxydation de quelques borures sous air sec (gain de masse en

fonction de la température pour une vitesse de montée en température de 10°C/min) [McKee,

1986].

3.3 Test sous atmosphére oxydante seche

3.3.1 Testa900°C

Afin d’évaluer les capacités d’oxydation des céramiques sous forme de poudres nitrure
d’aluminium (AIN, Chempur, 99%), dodécaborure d’aluminium (AIB;,, Cerac, 99%) et
diborure d’aluminium (AIB,, Chempur, 99%), une mesure de prise de masse a été effectuée

aprés deux heures d’oxydation sous air ambiant a 900°C (tableau 6).

AlBj» AlB, AIN
Variation de masse (%) 171% 108% 2%
Gain de masse pour une mole 312 g.mol 72 g.mol”! 10 g.mol”’
oxydée (g.mol™)

Tableau 6 : Variation de masse apres deux heures d’oxydation sous air ambiant a 900°C

Les réactions d’oxydation mises en jeu sont :

AlB1a(s) + 39/4 Oa(g) < 1/2 ALOs(s) + 6 B,05(1) [éq8]
AIBx(s) + 9/4 0x(g) <> 1/2 ALOx(s) + B,0s(1) [éq9]
AIN+3/40, > 1/2 ALO; + 12N, [6q10]
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Dans le cas des borures d’aluminium, il apparait nettement que la prise de masse du
dodécaborure d’aluminium (AlIB;;) est plus importante que celle du diborure d’aluminium
(AIB,). Cet important gain de masse est li¢ a la formation d’une plus grande quantité d’oxyde
de bore (gain de masse pour une mole oxydée plus important pour [éq8] que [éq9]).

Dans le cas du nitrure d’aluminium (AIN), le gain de masse di a 1’oxydation est
extrémement faible. De plus, il est atténué par le dégagement de diazote (N,). Par contre dans
le cas d’un mélange de poudres 50%AIN-50%B4C, la formation du composé défini
2A1,05.B,0; est observée de maniére non négligeable dans des conditions identiques malgré
la faible oxydabilité du nitrure d’aluminum. Il est probable que la présence d’oxyde de bore
liquide mouillant les grains de nitrure d’aluminium favorise leur oxydation (par similarité
avec le cas de I’oxyde de bore en contact avec du carbure de silicium). La formation du
compos¢ défini Al4B,O9 est méme prédite lors de la seule mise en contact de nitrure
d’aluminium et d’oxyde de bore a partir de 800°C en accord avec le diagramme de phase
AIN-B,0; (figure 21) [Kurita, 1994].

Dans le cas du dodécaborure d’aluminium (AlB);) et d’un mélange 50%AIN-50%B4C,
une analyse par diffraction des rayons X et des observations par microscopie a balayage
permettent de montrer la formation de cristaux 2A1,03.B,03 sous forme d’aiguilles. Ces
aiguilles sont de tailles beaucoup plus petites que celles formées a partir des poudres oxydes
(figure 22). La quantité¢ de germes de croissance des cristaux doit étre supérieure dans le cas

des poudres non-oxydes.

3.3.2 Testa 750°C

Pour les borures d’aluminium (AIB;, et AlB;), les précédents résultats obtenus par
oxydation pendant deux heures sous air ambiant a 900°C ont ét¢ comparés a ceux obtenus a

plus basse température (750°C) dans les mémes conditions (tableau 7).

A1B12 Ale
% Prise de masse 154% 29%

Tableau 7 : Variation de masse des poudres AlB;; et AIB, apres deux heures d’oxydation sous

air ambiant a 750°C.

Comme attendue a cette température, 1’oxydation est trés faible dans le cas du diborure
d’aluminium (AlB;) alors qu’elle est relativement importante pour le dodécaborure

d’aluminium (AlB,). et méme peu diminuée vis a vis de celle a 900°C.
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Figure 21 : Diagramme de phase AIN-B,0; (Yomolaire) [Kurita, 1994].

Figure 22 : Clichés par microscopie électronique a balayage de poudres non oxyde (a)

50%AIN-50%B,C (b) ALB, apres deux heures d’oxydation a 900°C sous air ambiant.
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Des observations par microscopie électronique a balayage ainsi qu’une analyse par en
diffraction des rayons X ont révélé la présence de trés nombreux cristaux de composé défini
dans le cas du dodécaborure d’aluminium (AIB;;). La formation des cristaux a partir de
poudres non-oxyde est donc obtenue pour une température inférieure a celle requise a partir
d’un mélanges de poudres oxydes (respectivement 750°C contre 900°C). Un borure
d’aluminium avec un fort taux de bore tel que le dodécaborure d’aluminium (AIB;;) est

favorable a la formation du composé défini 2A1,03.B,03 a plus basse température.

3.4 Test sous atmosphére oxydante humide

Dans le cas d’un mélange de nitrure d’aluminium et de carbure de bore (AIN-B4C),
sous atmosphére humide a haute température, la forte vitesse de volatilisation de 1’oxyde de
bore s’ajoute a la faible capacité d’oxydation du nitrure d’aluminium, ce qui peut empécher la
formation du borate d’aluminium. Un mélange de poudres dans le systéme AIN-B4C(-SiC) a
donc été soumis a un traitement thermique sous atmosphére humide a 900°C puis 1200°C.
Les matériaux non-oxyde utilisés sous forme de poudres sont : le carbure de bore (B4C,
Chempur, 99%), le nitrure d’aluminium (AIN, Chempur, 99%) et le carbure de silicium (SiC,
Chempur, 98,8%).

3.4.1 Testde corrosion a 900°C

Un mélange de poudres 50%AIN-50%B4C (%omassique) est porté¢ a 900°C sous
atmosphere neutre puis maintenu sous atmosphere humide (avec Pyp0=30 £3 kPa) pendant 20
heures. La perte de masse mesurée est de 15%. Le spectre de diffraction des rayons X permet
de confirmer la formation du borate 2A1,03.B,0s. Par conséquent, a 900°C sous 30kPa de
vapeur d’eau, la vitesse de formation du composé¢ défini 2A1,05.B,0;3 est assez rapide vis a
vis de celle de la volatilisation de I’oxyde de bore. Les mécanismes suivants peuvent étre

envisages :

(i) formation des oxydes dans un premier temps :

AIN +3/4 0, 2 1/2 AL,O; + 1/2 N, [€q10]
1/8 B4C+ 1/2 O, = 1/4 B,0O;3 + 1/8 CO, [éqll]

puis réaction entre oxydes :

1/2 A1,O3 + 1/4 B,0O3 = 1/4 Al4B,0q [€éql2]
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et/ou (ii) dissolution du nitrure d’aluminium par l’oxyde de bore :

1/8 B4C+ 1/2 O, = 1/4 B,O3 + 1/8 CO, [éql1]
AIN + 1/4 B203+3/4 02 2> 1/4 A14B209+ 1/2 Nz [éq13]

Les cinétiques de ces réactions [€ql0], [éql1] et [éql2] prisent séparément vont
influencer le mécanisme de formation du borate d’aluminium, puisque thermodynamiquement
[Barin, 1993] toutes ces réactions sont possibles. En effet, les variations d’enthalpie libre des

réactions [€q10], [éq11] et [€éq12] sont & pression atmosphérique a 900°C :

[éq10] AG®900:c = -459 kJ/mol
[éq11] AG®s00ec = -235 kJ/mol
[éq12] ArGo900°c =-12 kJ/mol.

Les autres pics présents sur le spectre de diffraction des rayons X correspondent a la
phase nitrure d’aluminium non oxydée. Une analyse par diffraction des rayons X réalisée sur
une poudre de nitrure d’aluminium seule oxydée pendant 20 heures a 900°C sous atmosphere
humide ne montre d'ailleurs pas de raie supplémentaire par rapport au spectre de la poudre
brute. L'alumine (Al,O3) formée est donc soit amorphe étant donnée la faible température
d’oxydation (T<1100°C) soit présente en quantité insuffisante pour étre observée malgré un

gain de masse de 14,4% a l'issue du traitement.
3.4.2 Test de corrosion a 1200°C

Le tableau 8 présente la composition des différents échantillons testés sous 50 kPa de

pression partielle de vapeur d'eau a 1200°C pendant 40 heures.

Echantillon | Composition initiale (% massique) Variation de masse (%)
10 50%AIN-50%B4C -34%
11 40%AIN-40%B4C-20%SiC -13%
12 80%B4C-20%SiC -46%
13 50%AIN-50%SiC | e

Tableau 8 : Compositions des mélanges de poudres dans le systeme AIN-B4C-SiC testés sous

atmospheére humide (50 kPa de pression partielle de vapeur d'eau) a 1200°C.
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Etant données la complexité des phénomeénes mis en jeu lors de ce test (gain de masse
par oxydation, perte de masse par volatilisation) et I’impossibilité de connaitre exactement la
part de chaque matériau soumis a I’environnement humide, les variations de masse observées
ne donnent pas d’indication sur la limitation de la volatilisation de I’oxyde de bore. Par
contre, les spectres de diffraction des rayons X des échantillons (a) et (b) a I’issu du test de
corrosion montrent une importante formation du composé défini 9A1,0;.2B,05 stable a
1200°C sous atmosphére humide. De méme qu’a la température de 900°C, deux mécanismes

de formation du borate 9A1,05.2B,03 sont propos€s :

(i) formation des oxydes dans un premier temps :

AIN +3/4 0, 2 1/2 AL,O3; + 1/2 N, [€ql10]
1/18 B4C+ 2/9 O, = 1/9 B,03 + 1/18 CO, [éql4]

puis réaction entre oxydes :

1/2 Al,O3 + 1/9 B,O3 = 1/18 Al;3B4Os3 [éql5]

et/ou (ii) dissolution du nitrure d’aluminium par I’oxyde de bore :

1/18 B4,C+2/9 O, = 1/9 B,O;3 + 1/18 CO, [éql4]
AIN+1/9 B203 +3/4 02 -> 1/18 A118B4O33 +1/2 N2 [éq16]

En effet, thermodynamiquement les réactions décrites par les équations [€q10], [éq14]

et [éq15] sont possibles a 1200°C :

[éql()] ArGolzoooc = -445 kJ/mol
[éq14] ArGolzoooc = -98 kJ/mol
[eqlS] ArGolzoooc =-10 kJ/mol.

La figure 23 présente les clichés de microscopie ¢€lectronique a balayage associés a

I’échantillon 10 a I’issu du test de corrosion.
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Figure 23 : Micrographies des produits de réaction d'un mélange 50%AIN-50%B,C traité

sous atmosphere humide pendant 40 heures a 1200°C.

La formation de mullite n'a pas été observée par diffraction des rayons X pour les
¢échantillons 11 et 13 a la suite de ces tests. La réaction entre la silice (SiO) et I’alumine
(ALLO3) obtenus par oxydation ne semble pas encore étre activée a la température de 1200°C.
Par contre, la diffraction des rayons X révele la présence de silice. Elle est obtenue par
oxydation a 1200°C du carbure de silicium (SiC) sous forme cristoballite quadratique (forme

basse température de type o).

3.5 Conclusion

Une matrice céramique non-oxyde dans le systéme Si-B-C-Al-N pourrait donc
produire par oxydation une phase cicatrisante a stabilit¢ améliorée par rapport au systéme Si-
B-C grace a la limitation de la volatilisation de 1’oxyde de bore. L’oxyde de bore est en effet
piégé au sein de cristaux Al4B,O¢ et Al;3sB4O33 qui peuvent étre formés sous atmosphere
corrosive a haute température (conditions réelles d’applications). La présence de silice (SiO,)
permet ¢galement de limiter sa volatilisation par augmentation de la viscosité de la phase
cicatrisante et formation de liaisons Si-O-B. Ces résultats justifient le choix de I’aluminium

comme ¢lément stabilisant au sein d’une matrice auto-cicatrisante de type Si-B-C.
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CHAPITRE 3

Etude thermodynamique de dép6t de matériaux
contenant I’élément aluminium

Afin de former facilement les borates d’aluminium (241,03.B;0; et 941,03.2B,03) par
oxydation de la matrice a haute température, il est nécessaire d’ajouter a la matrice Si-B-C
un matériau contenant l’élément aluminium et [’élément bore. Les matériaux envisagés sont
de type borures d’aluminium (AIB;, AIB;;) ou co-dépot nitrure de bore-nitrure d’aluminium
(AIN/BN). La quantité d’études réalisées sur de tels dépots élaborés par voie chimique en
phase gazeuse (CVD) est faible (respectivement [Lowe, 1997] [Motojima, 1981] et [Lee,
1991b]). Une approche thermodynamique a donc été menée dans le précurseur gazeux AlCl3-
BCl3(-H>) puis dans le précurseur gazeux AICI3-BCl3-NH3(-H) afin d’évaluer la faisabilité

des dépots recherchés.
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1 PRESENTATION DE PETUDE THERMODYNAMIQUE

Le but de cette étude est d’évaluer l'influence des paramétres expérimentaux
(température, pression totale et composition initiale de la phase gazeuse) sur la composition
des phases gazeuse et solides présentes a 1’équilibre. Lors d’un dépot par voie gazeuse
(CVD), le réacteur est un systéme ouvert et alimenté en continu. Par conséquent, le systéme
est en général hors équilibre, du fait de limitations cinétiques liées aux réactions chimiques.
Ce travail permettra donc de dégager uniquement des tendances quant a 1’évolution des
phases gazeuse et solides afin de définir plus rapidement les conditions expérimentales

adaptées a la nature du dépot recherchée.

Cette étude a été réalisée au Laboratoire de Thermodynamique et de Physico-Chimie
Métallurgique (LTPCM ; UMR-56-14) de Grenoble en utilisant un logiciel de minimisation
de I’énergie libre de Gibbs totale du systétme pour différentes compositions initiales,
températures et pressions. Dans le cas étudié ici, les données thermodynamiques associées
aux borures d’aluminium divergent selon les sources bibliographiques [Janaf, 1971] [Janaf,
1977] [Barin, 1977] [Cost, 1998]. Notre travail s’appuiec donc sur les données
thermodynamiques les plus récemment établies [Cost, 1998], et des disparités de résultats
pourront apparaitre par rapport a d’autres études [Twait, 1990] utilisant des données plus

anciennes [Barin, 1977].

1.1 Choix des précurseurs gazeux

La croissance de nitrure d’aluminium est réalisable a haute température a partir de
différents précurseurs gazeux :
- avec des réactifs organométalliques : triméthyl aluminium [Azema, 1991] [Jeffrey, 1992].
- avec des halogénures : AlBr; [Itoh, 1989] [Pauleau, 1982].
AICl;3  [Goto, 1992] [Li, 1997] [Nickel, 1989] [Khan, 1994] [Li, 1997]
[Riedel, 1991] [Nitodas, 2001] [Lee, 1991a] [Armas, 2000]
[Suzuki, 1987] [Wang, 2000].
- ainsi que d'autres précurseurs : NH4AlIBry [Gorodetsky, 1999]
Al(N(CHj3),)s [Gordon, 1992]
AlCI;.xNH; [Yim, 1973] [Chu, 1975].
Le précurseur chloré¢ (AICl;) a été préféré aux précurseurs organométalliques

relativement colteux et réactifs voire explosifs au contact de I’air. De plus ils peuvent
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conduire au dépot simultané de carbone [Aspar, 1993]. Les autres précurseurs possédent une
faible pression de vapeur a température ambiante et nécessite un chauffage a plusieurs
dizaines de degrés. De plus, le débit gazeux est difficile & contrdler. Dans le cas des
halogénures, le laboratoire disposant de ligne de gaz chloré¢ (HCI, Cl), le chlorure
d’aluminium est préféré au bromure d’aluminium.

Dans le cadre de la présente étude, les précurseurs gazeux choisis pour le dépot
chimique en phase gazeuse des nitrures d’aluminium (AIN) et de bore (BN) ainsi que des
borures d’aluminium (AlB,, AlB,) sont le trichlorure d’aluminium (AICls), le trichlorure de

bore (BCls), I’ammoniac (NH3), le dihydrogéne (H,) et I’argon (Ar) si nécessaire.

1.2 Procédure de calcul

Les espéces chimiques susceptibles de se former a partir du systéme Al-B-N-CI-H et
qui ont été introduites dans les calculs, sont listées en annexe 1. Les calculs ont été effectués
dans une gamme de conditions assez large, incluant celles classiquement utilisées en
infiltration chimique par voie gazeuse (CVI) : 1 <P <10 kPa, 600 < T < 1200°C. Le nombre
de moles initial de réactifs gazeux (AlCIl; + NH3 + BCls) est choisi égal a un. Les rendements
thermodynamiques calculés correspondent au pourcentage de réactif gazeux transformé en

phase solide. Ils sont définis comme suit :

NAIN(g) = (AlN(geq/ AlCI3gn) * 100 [éq1]
NBN(y = (BN(s)eq/ BClagyin) * 100 [éq2]
MAIB ) = (AIB 5seq/ AlCl3gyin) * 100 [¢q3]
MAIBy) = (AlByeq/ AlCl3(gyn) * 100 [6q4]
M2AIB ) = (12 AlB2g)eq / BCly(gyin) * 100 [éq5]
M2AIBy ) = (2 AlBjsjeq/ BClagyn) * 100 [éq6]

Les indices «in» et «eq» correspondent respectivement aux nombres de moles
introduites dans la phase gazeuse et présentes a 1’équilibre. Dans le cas des borures
d’aluminium (AIB,, AlBj;) pour lesquels la quantité de bore est supérieure a celle de
I’aluminium, il est intéressant de calculer les rendements de dépdt par rapport au trichlorure

d’aluminium (AICl3) [éq3] [éq4] mais également par rapport au trichlorure de bore (BCls)
[€q5] [¢q6].
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2 SYSTEME AICL-BClLy(-H,) : DEPOT DE AIB,,, CO-DEPOT
AIB,,/B

Des calculs thermodynamiques ont été réalisés dans le systeme AICl;-BCl3(-Hy) afin
d’étudier la faisabilit¢ du dépdt de borure d’aluminium (AIB; et AlB;,) dans le domaine de
conditions choisi. Dans un premier temps, un diagramme de dépdt en fonction de la
température est déterminé. Ensuite, les rendements et les pourcentages des phases solides
présentes dans le co-dépot sont calculés en fonction des parameétres expérimentaux (taux
d’hydrogene, température, pression et rapport entre gaz précurseurs). Tous les pourcentages

donnés dans ce paragraphe sont exprimés en pourcentage molaire (%mol).

2.1 Diagramme de dépot a P=10kPa

Entre 800°C et 1150°C pour une pression de 10 kPa avec un taux d’hydrogene
important (H,=1 mol pour AICl; + BCl; = 1 mol), le diagramme de dépot prévoit la formation
d’un dodécaborure d’aluminium (aAlBi;) ou d’un co-dépot AlB;»-B ou de bore (B) (figure
1). Le composé diborure d’aluminium (AlB;) n’apparait pas méme si c’est une phase stable
jusqu’a 980°C dans le systeme Al-B (figure 2).

La phase gazeuse doit contenir un faible pourcentage en trichlorure de bore (BCl;) afin
d’obtenir un dépdt contenant I’élément aluminium (AIB;; ou AlB;-B). Par exemple dans ces
conditions, le pourcentage de trichlorure de bore (BCls) dans la phase gazeuse ne doit pas
dépasser 18,8% pour des températures variant de 800°C a 1150°C. Un pourcentage trop élevé

en trichlorure de bore (BCls) conduit au dépot de bore (B) seul.

2.2 Rendement en phases solides

Des calculs de rendement en borure d’aluminium ont tout d’abord ét¢ menés pour un rapport
AICIy/BCl; fixé a 9 (correspondant a la zone de dépot AlBj,) en faisant varier le taux
d’hydrogene, la température et la pression. Ensuite, 1’influence du rapport (AlCI3/BCl;) sur ce
rendement a été étudiée. Les calculs menés par rapport au précurseur gazeux trichlorure de
bore (BCls) [éq5] (figure 3) montrent des rendements de dépot 1n,AlB) ) relativement élevés
contrairement aux rendements 1;AlBiys effectués par rapport au précurseur gazeux

trichlorure d’aluminium (AICl3) [éq3] (figure 4) puisque :

leAlBlz(s) =12 *nlAlBIZ(s) * A1C13(g)in/ BC13(g)in [eq7]
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Température (°C)

1150

1100

1050
AlB,;

|
|
1000 ;F/ B+ AIB,,

950

900

850

800 , \ \
0 20 40 60 80 % BCls

Figure 1 : Diagramme de dépot dans le systeme AICI3-BCl3-H; a une pression de 10 kPa avec
H>=1 mol et AICI;+BCl;=1 mol).
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Figure 2 : Diagramme de phase Al-B [Diagramme de phase Al-B, 1990].
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Or le dépot devant contenir la quantité la plus élevée possible en aluminium, il
apparait important de suivre la part du précurseur gazeux d’aluminium qui conduit a un dépot.
Les rendements de dépot présentés dans cette étude ont donc été calculés par rapport a la

quantité de trichlorure d’aluminium (AICl3) gazeux introduit (n;AlB1y)).

2.2.1 Influence de I’hydrogéne (H,)

L’influence du taux d’hydrogene a été étudi¢e pour T = 1100°C et P = 0,1 kPa et 100
kPa. Une quantit¢ minimale d’hydrogéne est nécessaire a 1’obtention d’un dépot de borure
d’aluminium (AIB),) au détriment du dépot de bore (figure 4). Plus la pression est élevée, plus
la proportion seuil en hydrogene est importante. Ensuite, le rendement de dépdt en AlB,,
augmente avec le taux d’hydrogeéne mais il reste faible, inférieur a 1%. La réaction de
formation du borure d’aluminium en présence de dihydrogéne (H,) [éq8] est donc plus

probable que la réaction sans hydrogene [€q9].

A1C13(g) +12 BC13(g) +392H, > AlB]g(S) + 39 HCl(g) [€98]
A1C13(g) +12 BC13(g) — AlBlz(s) +(39/2) Clz(g) [€q9]

ce qui est confirmé par une enthalpie libre de réaction moins positive :
AG®100°c = 342,382 kJ/mol pour 1’équation [ég8].
AG®100°c = 4362,3 kJ/mol pour I’équation [éq9]

2.2.2 Influence de la température et de la pression

L’influence des parameétres température et pression a été¢ étudiée avec une mole
d’hydrogene et respectivement P= 10 kPa et T = 900°C. L’¢lévation de la température est
favorable a I’augmentation du rendement en borure d’aluminium (AlB,;) (figure 5). La
diminution de pression provoque également une augmentation du rendement de dépdt en
borure d’aluminium (AIBj,) (figure 6). En effet, la réaction [éq8] se produit avec une
augmentation du nombre de moles de gaz (Av = 7,5); la diminution de pression est donc
favorable a la formation du borure d’aluminium (Loi de modération de Le Chatelier).
Cependant, dans les deux cas le rendement de dépdt reste encore inférieur a 1% dans la

gamme de conditions explorée.
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AlBj, : T=1100°C, P = 100 kPa

Rendement en AIB4, (%)
N
(&)

0 o
o~ hadl T T T T T T T 1

0 0.1 0.2 0.3 04 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1
Nombre de moles de H,
Figure 3 : Influence du taux d’hydrogene sur le rendement en borure d’aluminium (AIB;>)
calculé par rapport au trichlorure de bore (BCl3) injecté pour une phase gazeuse initiale

comportant 0,9 mol de AICl; et 0,1 mol de BCl; a une température de 1100°C et une pression
de 100 kPa.
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Figure 4 : Influence du taux d’hydrogene sur le rendement en borure d’aluminium (AlB;;) )
par rapport au trichlorure d’aluminium (AICl3) injecté pour une phase gazeuse initiale
comportant 0,9 mol de AICl; et 0,1 mol de BCl; a une température de 1100°C et une pression
de 100 kPa ou 0,1 kPa.
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Figure 5 : Influence de la température sur le rendement en borure d’aluminium (AlB;;) a une
pression de 10 kPa pour une composition initiale de la phase gazeuse fixéee a AICl; = 0,9

mol ; BCl; = 0,1 mol et H,=1 mol.
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Figure 6 : Influence de la pression sur le rendement en borure d’aluminium (AIB;;) a une
température de 900°C pour une composition initiale de la phase gazeuse fixée a AICI3 = 0,9

mol ; BCl; = 0,1 mol et Hy=1 mol.
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2.2.3 Influence du rapport AICls/BCl;

Un exces de trichlorure d’aluminium (AICls) par rapport au trichlorure de bore (BCls)
est nécessaire au dépdt du borure d’aluminium (AlB,,) (figure 7). Pour une température de
1100°C et une pression de 0,1 kPa, le rapport AICls/BCl; doit étre supérieur a 3,55 pour
amorcer un dépdt (rendement non nul). Cependant, ce rendement passe par un maximum
proche de ce seuil. Il sera donc nécessaire de doser correctement 1’excés de trichlorure
d’aluminium (AICls). La diminution de la température a une méme pression (0,1 kPa) ne
modifie pas le rapport AICly/BCl; minimal a partir duquel débute le dépot du borure
d’aluminium (AlB;;) mais elle provoque une diminution de son rendement (figure 8). Par
contre, une augmentation de la pression a une méme température (900°C) influence ce rapport
en décalant le seuil de dépot vers un plus fort exces de trichlorure d’aluminium (AlCls) par

rapport au trichlorure de bore (BCls) et le rendement maximal de dépdt est diminué.

2.3 Discussion/Conclusion

Le composé diborure d’aluminium (AIB,) n’est pas stable thermodynamiquement dans
la gamme de conditions explorées. Seuls les dépdts du composé borure d’aluminium (AlB;)
et de I’élément bore sont prévus par le calcul thermodynamique a 1’équilibre. Pour le dépot du
borure d’aluminium AlB,,, I’ajout de dihydrogéne (H,) est favorable a I’augmentation de son
rendement. La présence de dihydrogéne semble nécessaire pour réduire les trichlorures
d’aluminium (AICIs) et de bore (BCls). L’augmentation de la température et la diminution de
pression favorisent également I’augmentation du rendement. En effet, la variation d’enthalpie
de la réaction [¢éq8] (A:H) est positive, ce qui signifie que 1’augmentation de température
favorise cette réaction. Ensuite, le nombre total de moles de chlorure d’aluminium (AICl;,
AICl, AICl,, AICLI,H, Al,Clg) dans la phase gazeuse augmente avec 1’élévation de pression.
Ces especes gazeuses plus stables que le borure d’aluminium a haute température limitent sa
formation au profit du dépot de bore. La réaction [éq8] se produit avec une augmentation du
nombre de moles de gaz (Av = 7,5); la diminution de pression est donc favorable a la
formation du borure d’aluminium (Loi de modération de Le Chatelier). Un exces de
trichlorure d’aluminium par rapport au trichlorure de bore est également nécessaire pour
obtenir un dépdt du borure d’aluminium et non de bore. En effet, le trichlorure d’aluminium
(AfGaicis = -514,02 kJ/mol a 1100°C) est plus stable thermodynamiquement que le trichlorure
de bore (AfGpcis =-333,36 kJ/mol a 1100°C).

108



Chapitre 3 : Etude thermodynamique de dép6t de matériaux contenant 1’é1ément aluminium

2,0
1,8
1,6 1
1,4 1

1,2 -+ AlIB12
1,0 \\ 4B
0,8

0,6 1
0,4
0,2 1

0,0 4
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10

Rapport AICIy/BCl3

Rendement (%)

Figure 7 : Influence du rapport AICI3/BCl; sur le rendement en borure d’aluminium (AIB,) et

en bore (B) avec H,=1 mol pour une température de 1100°C et une pression de 0,1 kPa.
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Figure 8 : Influence du rapport AICl;/BCl; sur le rendement en borure d’aluminium (AlB;;)

avec H,=1 mol pour diverses températures et pressions.
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Cependant, les rendements en borure d’aluminium par rapport au trichlorure
d'aluminium injecté restent globalement faibles quelles que soient les conditions explorées.
Des valeurs plus élevées pourraient €tre obtenues a trés faible pression et trés haute
température, ce qui est incompatible avec les conditions expérimentales souhaitées. Une étude
a donc ¢été réalisée dans le systéeme AlCI;-BCl3-NH3(-Hy) en vue de déposer des matériaux

multiphasés Al-B-N.

3 SYSTEME AIClL;-BC1;-NH;(-H,) : CO-DEPOTS AIN/BN,
AlB;,/BN

Des calculs thermodynamiques ont été réalisés dans le systéeme AICI;-BCl;-NH;3(-Hy)
afin d’établir 1’existence puis les limites du domaine de co-dépdt nitrure d’aluminium-nitrure
de bore (AIN/BN) dans le domaine conditions choisi.

Dans un premier temps, différents diagrammes ternaires d’équilibre des phases solides
(diagramme de dépdt) ont été tracés en faisant varier les paramétres température, pression et
taux d’hydrogeéne (H,). Chaque sommet du diagramme représente une espece précurseur pure.
Pour chaque condition température-pression-taux d’hydrogeéne, les limites des domaines
d’existence des phases solides sont déterminées en se déplagant de 0 a 100% le long du
binaire correspondant a deux espéces précurseur et en incrémentant le pourcentage de la
troisiéme espece par pas de 1%. Il est ainsi possible d’obtenir le pourcentage précis le long du
binaire correspondant a ’apparition ou a la disparition d’une phase pour chaque pas de
I’incrémentation. Le report de ces points sur un diagramme ternaire permet de tracer les
limites des domaines de dépot.

Dans un second temps, les rendements [éql] [éq2] [€q3] et les pourcentages des
phases solides présentes dans les co-dépots ont été calculés afin de connaitre 1’influence de
chaque paramétre (température, pression, taux d’hydrogene et rapport entre gaz précurseurs)
sur la faisabilité et la nature des dépdts. Tous les pourcentages donnés dans ce paragraphe

sont exprimeés en pourcentage molaire (%mol).

3.1 Evolution des diagrammes ternaires de dépot

La figure 9 représente le diagramme de dépo6t pour une température de 900°C, une
pression totale de 10 kPa et un précurseur gazeux sans ajout d’hydrogéne. Dans ces

conditions, le diagramme est caractéris¢ par une large région de dépot de nitrure de bore (BN)
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NH;3

Pas de phase solide

100% BN AIN/BN

100%AIN

Pas de phase solide
Pas de phase solide

/\ /\ /\ /\ /\ /\ /\ /\ /\/

BCl3 AlCl;

7%BCl;

Pas de phase solide

Figure 9 : Diagramme de dépot pour T=900°C, P=10 kPa et un précurseur sans ajout
d’hydrogene.
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et un domaine étroit de co-dépdt nitrure d’aluminium-nitrure de bore (AIN/BN) localisé le
long de I’axe binaire NH3-AICl;. Ce co-dépdt n’est possible que pour des phases gazeuses
initiales contenant moins de 7% en trichlorure de bore (BCl;). Aucune phase solide n’est
prédite pour les compositions correspondant aux trois sommets du diagramme (100%AICl;,
100%NH;, 100%BCl;). Le long des lignes AICI;-NH; et BCI3-NH; ne se déposent
respectivement que les phases nitrure d’aluminium (AIN) et nitrure de bore (BN). Aucune
phase solide n’est présente a I’équilibre le long de la ligne AlCI3-BCls. Ceci est en accord
avec les équilibres simulés dans le systéme AlCl;-BCl; étudié précédemment dans le cas d’un

systéme précurseur sans ajout d’hydrogéne.
3.1.1 Influence de l’ajout d’hydrogéne (H>)

Pour une pression de 10 kPa et une température de 900°C, la présence d’hydrogéne en
quantit¢ non négligeable (H, =1 mol pour BCL+AICI3+NH; = 1 mol) conduit a un
¢largissement de la zone de co-dépot AIN/BN avec une limite en trichlorure de bore (BCls)
qui augmente a 10% (figure 10).

L’addition d’hydrogéne provoque également I’apparition de nouvelles zones de dépdt
a deux phases (BN/B, BN/AIB),) et trois phases (B/BN/AIB);) au voisinage du binaire AlCl;3-
BCl;. La présence d'hydrogeéne dans le mélange gazeux initial sera donc favorable a
I'¢largissement de l’intervalle des compositions en gaz réactifs conduisant a un dépdt de
matériaux contenant I'¢lément aluminium (AlB;,/BN, AIN/BN).

Ces tendances sont confirmées par la littérature [Twait, 1990], mais avec une
différence notable au niveau des domaines proches du binaire AICl:-BCl;. En effet,
I’utilisation de données thermodynamiques différentes (essentiellement pour les borures
d’aluminium) entraine dans notre cas une nette augmentation de la zone de co-dépot B/BN au
détriment des zones de co-dépdt BN/AIB,, et B/BN/AIB),. Ceci est directement li¢ au fait que
les enthalpies libres de formation des borures d’aluminium choisies sont plus élevées (moins

négatives) que celles issues des tables de Barin [Barin, 1997] utilisées par Twait et al..
3.1.2 Influence de la température

Pour une pression de 10 kPa et une phase gazeuse sans hydrogene, 1’aire de la zone de
co-dépdt AIN/BN diminue légérement avec 1’augmentation de la température (figures 9 et

11). Pour une température de 1100°C et une pression de 10 kPa, cette zone de co-dépot est
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NH;3

AIN/BN

BN/B X
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BCL, ~ A~ A~ A~ A~ y( ~ / /\ AIC

o
BN/B/AIB), BN/AIBy; 10%BCl;

Figure 10 : Diagramme de dépot pour T=900°C, P=10 kPa en présence d’hydrogene (H>=1
mol).
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AIN/BN

BCl; 74N NN AN AN 74N AN 74N 7< ‘\A1C13

6%BCl;

Figure 11 : Diagramme de dépot pour T=1100°C, P=10 kPa et un précurseur sans ajout
d’hydrogene.
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limitée en largeur, avec un taux maximal de trichlorure de bore (BCls) égal a 6% (au lieu de
7% a 900°C). Twait et al. [Twait, 1990] avaient montré que pour des températures plus
élevées (T>1100°C), la zone de co-dépot AIN/BN ne s’étend plus sur la totalité du binaire
AICIl3-NHs. Les fortes proportions en trichlorure d’aluminium (AICl;) empéchent alors la
formation du co-dépot AIN/BN.

En présence d’hydrogene, I’augmentation de la température (figures 12, 10 et 13) a
¢galement une faible influence sur 1’étendue de la zone de co-dépot AIN/BN. Pour une
pression de 10 kPa, il est observé une légere diminution de la largeur de la zone de co-dépdt,
le taux maximum de trichlorure de bore (BCls) étant de 10% pour des températures de 727°C
et 900°C et de 9% pour une température de 1100°C.

Par contre, au voisinage du binaire AlCl3-BCl;, 1’augmentation de la température
provoque un net ¢largissement des domaines de co-dépot (BN/B, BN/AIB;,, BN/B/AIB,) au
détriment de celui de dépot de nitrure de bore (BN).

3.1.3 Influence de la pression

En présence d’hydrogéne a 900°C, la diminution de la pression (10 a 0,1 kPa)
n’influence quasiment pas I’étendue de la zone de co-dépdt AIN/BN en terme de longueur et
de largeur (figures 10 et 14). Par contre, elle provoque un fort élargissement des zones de co-
dépot BN/B, BN/AIB,; et BN/B/AIB); au détriment de la zone de dépdt de nitrure de bore
(BN).

De méme a 900°C en I’absence d’hydrogene, les zones de co-dépdt AIN/BN des
diagrammes de phase obtenus a 100 kPa et 1 kPa sont quasi-identiques. Par exemple, dans le
cas d’une composition initiale comportant 1% de trichlorure de bore (BCl;), la quantité
minimale en ammoniac (NHj3) nécessaire pour obtenir un co-dépot AIN/BN est de 2,7%. Par
contre & une température plus élevée (1100°C), cette limite est de 2,9% (%NH3) pour une
pression de 100 kPa et augmente a 5,9% (%NHj3) pour une pression de 1 kPa (figure 15). Ceci
se traduit par une diminution de la longueur de la zone de co-dépdt AIN/BN au voisinage du
binaire NH3-AICl; lorsque la pression diminue a haute température. Twait et al [Twait, 1990]
montrent que cet effet s’amplifie aux trés hautes températures (T>>1200°C). Le couplage
haute température et faible pression apparait donc défavorable a la formation du co-dépot
AIN/BN en limitant sa formation pour les fortes proportions en trichlorure d’aluminium

(AICI).
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NH;

AIN/BN

4
/\ /\ /\ /\/ /\ /\ /\

BCl;

Figure 12 : Diagramme de dépot pour T=727°C, P=10 kPa en présence d’hydrogene (H,=1
mol).
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NH;

AIN/BN

AlCl3

BCl; /\ /\ /\ /\ /\ /\ /\

/\ *\ /\
9%BCl
BN/B/AIB,  DNVAIBp oo

Figure 13 : Diagramme de dépot pour T=1100°C, P=10 kPa en présence d’hydrogene
(H,=1 mol).
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NH;3

AIN/BN

BCls N A A A A AN A /\T A\ AlCIs

o
B/BN/AIB,, BN/AIB12 10%BCl;

Figure 14 : Diagramme de dépot pour T=900°C, P=0,1 kPa, en présence d’hydrogene
(H,=1 mol).
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AIN/BN

BCl3

1%BCl3

Figure 15 : Diagramme de dépot pour T=1100°C, P=1 kPa et un précurseur sans ajout
d’hydrogene.
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3.1.4 Conclusion

Dans le diagramme ternaire AICl;-BCl3-NHj3, le co-dépdt AIN/BN se produit dans un
domaine étroit proche du binaire AlCI3-NHj3, i.e pour un mélange pauvre en trichlorure de
bore (BCl3) (en général moins de 10%). L’étendue de ce domaine s’accroit 1égérement quand
la température diminue ou lorsque la pression augmente a haute température ; elle s’accroit
notablement en présence d’hydrogene. Des co-dépots BN/B, BN/AIB;,; et BN/B/AIBj;
peuvent se former pour des mélanges pauvres en ammoniac (NH3) (domaines proches du
binaire AICI;-BCl;). Les domaines de ces co-dépdts n’apparaissent qu’en présence
d’hydrogene (H,) qui est nécessaire pour réduire les trichlorures de bore (BCl;) et
d’aluminium (AICl;) en composés covalents borure d’aluminium (AlB;;) et bore (B).
L’extension de ces domaines s’accroit fortement par augmentation de la température et

diminution de la pression.

3.2 Rendement en phases solides et composition des co-dépots

3.2.1 Co-dépot AIN/BN

Dans une premiere partie, des calculs ont ét¢ menés pour une composition initiale de
la phase gazeuse (appartenant a la zone de co-dépot AIN/BN) fixée a AlCl:=0,35 mol,
BCl13=0,05 mol, NH3=0,6 mol. Cette étude a permis d’évaluer I’évolution du rendement en
phases solides ainsi que la composition du co-dépot AIN/BN en fonction du taux
d’hydrogeéne, de la température et de la pression. Dans la gamme de conditions
expérimentales explorée (1 < P < 100 kPa, 600 < T < 1200°C et 0 < H, < 1 mol pour
BCLI:+AICI;+NH; = 1 mol), la formation du nitrure de bore (BN) et celle du nitrure

d’aluminium (AIN) sont possibles selon les équations de dépot [éq10] et [éql1].

BC13(g) + NH3(g) — BN(S) +3 HCl(g) [équ]
A1C13(g) + NHg(g) —> AIN(S) +3 HCl(g) [éql 1]

En effet, les enthalpies libres (AG°) calculées pour ces deux réactions a 600°C et
1200°C sont négatives :
- pour le nitrure de bore (BN) : A;G%o°c = -158 kJ/mol et A,G®j200°c =-216 kJ/mol
- pour le nitrure d’aluminium (AIN) : A;G°s0°c = - 32 kJ/mol et A;G® 200oc = - 82 kJ/mol.
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Pour le nitrure de bore (BN), le rendement calculé est pratiquement toujours égal a
100%. Ce résultat est en accord avec les travaux de Hannache [Hannache, 1983] qui conclut
que le rendement en nitrure de bore reste supérieur a 99% pour un rapport NH3/BCls supérieur
a 1 entre 1000°C et 1200°C (il est indépendant de la température, de la pression totale et du
taux d’hydrogéne). En effet, I’excés d’ammoniac permet un rendement optimum [Huang,
1999] puisque son appauvrissement dans la phase gazeuse est inévitable par formation du
chlorure d’ammonium (NH4CI) [Motojima, 1982].

Pour le nitrure d’aluminium (AIN), le rendement est globalement plus faible et dépend
largement des conditions imposées pour le calcul. Les figures présentées dans la suite de

1I’é¢tude présentent donc essentiellement 1’évolution du rendement en nitrure d’aluminium.

3.2.1.1 Influence de I'ajout d’hydrogeéne (Hz)

Dans la gamme de température 800-1200°C, de pression 1-100 kPa et pour la
composition indiquée précédemment, la proportion de nitrure d’aluminium dans le co-dépot
AIN/BN croit notablement avec le taux d’hydrogene (figure 16). En effet, le rendement en
nitrure de bore (BN) reste constant alors que le rendement en nitrure d’aluminium (AIN)
augmente de maniere quasi-linéaire avec le taux d'hydrogéne (figure 17). Par exemple pour
une température de 900°C et une pression de 10 kPa, le pourcentage de nitrure d’aluminium
dans le co-dépot est de 28,5% sans hydrogene alors qu'il augmente a 50% pour un précurseur
gazeux contenant 50% d’hydrogene. Le rendement limité en nitrure d’aluminium est lié¢ a la
plus grande stabilité¢ de trichlorure d’aluminium (AICls) par rapport au trichlorure de bore
(BCls). La présence d’hydrogeéne permet de réduire les chlorures AICI; et Al,Clg pour former
des sous-chlorures d’aluminium (AICl,, AICI, AICI;H) plus réactifs et donc de faciliter la

formation du nitrure d’aluminium.
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Figure 16: Influence du taux d'hydrogene sur la composition du co-dépot AIN/BN pour une
composition initiale de la phase gazeuse fixée a AICl3=0,35 mol; BCIl3=0,05 mol; NH;=0,6
mol et une pression de 10 kPa pour une température de 900°C ou 1100°C.
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Figure 17: Influence du taux d'hydrogene sur le rendement en nitrure d’aluminium (AIN)
pour une composition initiale de la phase gazeuse fixée a AICl3=0,35 mol; BCIl3=0,05 mol;

NH;=0,6 mol et une pression de 10 kPa pour une température de 900°C ou 1100°C.
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3.2.1.2 Influence de la température et de la pression

L'¢lévation de température jusqu’a 1000°C provoque une faible diminution du
rendement en nitrure d’aluminium (AIN) quelle que soit la pression (1, 10, 100 kPa) et I'ajout
d'hydrogéne (figure 18). Pour des températures supérieures a 1000°C, l'influence de la
température reste faible pour les moyennes et hautes pressions (10 et 100 kPa). Cependant,
I'augmentation de la température dans le cas d'une faible pression (1 kPa) conduit a une chute
brutale du rendement en nitrure d’aluminium. L’évolution est comparable pour le taux de
nitrure d’aluminium dans le co-dépot (figure 19) puisque le rendement en nitrure de bore reste
quasi-identique dans toutes ces conditions. Cette chute de rendement est due a 1’augmentation
rapide de la quantité du sous-chlorure AICI gazeux stabilisé a partir de 1000°C uniquement
dans le cas d’une faible pression (1 kPa) (figure 20), au détriment de la formation du nitrure
d’aluminium solide. Afin de maintenir un rendement correct en nitrure d’aluminium, il faut

donc éviter de coupler des conditions de température élevée et de faible pression.

3.2.1.3 Influence du rapport NH3/BCl3

Un parameétre majeur permettant de contréler la proportion de nitrure d’aluminium
présent dans le co-dépot AIN/BN est la quantité de trichlorure de bore (BCl;) introduite. En
effet, il existe une valeur limite relativement faible en pourcentage de trichlorure de bore
(%BCl3) au-dela de laquelle le nitrure d’aluminium ne se dépose plus.

Pour une proportion de trichlorure d’aluminium (AICl;) fixée a 0,2 mol a une
température de 900°C et une pression de 10 kPa, I’augmentation du rapport NH3/BCl;
provoque une nette augmentation du rendement en nitrure d’aluminium (figure 21). En
I’absence d’hydrogeéne, il faut un rapport NH3/BCls au moins égal a 10 pour obtenir un dépdt
de nitrure d’aluminium combiné a celui de nitrure de bore. Un large exceés d’ammoniac (NH3)
par rapport au trichlorure de bore (BCls) est nécessaire pour obtenir un taux maximal de

nitrure d’aluminium a I'équilibre dans le co-dépot (figure 22).

3.2.1.4 Influence du rapport AICI3/NH3

Pour une proportion de trichlorure de bore (BCls) fixée a 0,02 mol ou 0,04 mol, a une
température de 900°C et une pression de 10 kPa, le rendement en nitrure d’aluminium tracé
en fonction du rapport AICI3/NHj3 passe par un maximum pour une faible valeur de ce rapport
(généralement inférieure a 1) avant de chuter rapidement lorsque celui-ci augmente (figure
23). Une proportion maximale de nitrure d’aluminium est donc obtenue a 1'équilibre pour un

léger excés d’ammoniac (NH;) par rapport au trichlorure d’aluminium (AICl;).
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Figure 18 : Influence de la température sur le rendement en nitrure d’aluminium (AIN) pour
une composition initiale de la phase gazeuse fixée a AlCl3=0,35 mol; BCIl3=0,05 mol;

NH;=0,6 mol en fonction de la température pour diverses pressions et H,=0 ou I mol.
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Figure 19: Evolution du pourcentage de nitrure d’aluminium (AIN) dans le co-dépot AIN/BN
pour une composition initiale de la phase gazeuse fixée a AICI3=0,35 mol; BCIl3=0,05 mol;

NH;=0,6 mol en fonction de la température pour diverses pressions et H,=0 ou 1 mol.
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Figure 20 : Evolution des especes de la phase gazeuse contenant [’élément aluminium en
fonction de la température pour une pression égale a 1 kPa ou 10 kPa avec une composition

initiale de la phase gazeuse fixée a AICl3=0,35 mol; BCIl3=0,05 mol; NH;=0,6 mol.
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Figure 21 : Evolution du rendement en nitrure d’aluminium (AIN) en fonction du rapport

NH3/BCl; pour AICl; = 0,2 mol a T=900°C et P=10 kPa avec H,=0 ou 1 mol.
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Figure 22 : Evolution de la composition du co-dépot AIN/BN en fonction du rapport
NH3/BCl; pour AICI; = 0,2 mol a T=900°C et P=10 kPa avec H>=0 ou I mol.
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Figure 23 : Variation du rendement en nitrure d’aluminium (AIN) en fonction du rapport

AICIl3/NH; avec BCl3 = 0,02 mol ou 0,04 mol a T=900°C et P=10 kPa.
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Figure 24: Variation du pourcentage de nitrure d’aluminium (AIN) dans le co-dépot AIN/BN
en fonction du rapport AICl3/NH; pour BCl; = 0,02 mol ou 0,04 mol a T=900°C et P=10 kPa.
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L’ajout de trichlorure de bore (BCl;) provoque une diminution du rendement en
nitrure d’aluminium (figure 23) et de la plage des rapports AICl3/NH; conduisant a un co-
dépot AIN/BN (figure 24). Par exemple en 1’absence d’hydrogéne pour une température de
900°C, une pression de 10 kPa et 0,02 mol de trichlorure de bore (BCls), le rendement en
nitrure d’aluminium devient quasi nul a partir d’un rapport AICl3/NH3 de I’ordre de 15. Pour
0,04 mol de trichlorure de bore (BCls), le dépdt de nitrure d’aluminium est inhibé dés que le
rapport AICI3/NHj atteint 4. L’ajout d’hydrogene permet de limiter largement cet effet et donc
d’¢largir la zone de co-dépot.

Les courbes présentées sur les figures 25 et 26 confirment que I'augmentation de la
température, la diminution de la pression a haute température (T > 1100°C) et 1’ajout de
trichlorure de bore (BCl;) défavorisent la formation du nitrure d’aluminium (AIN) quelque

soit la variation du rapport AlICl;/NHj.

3.2.1.5 Influence du rapport AICl3/BCl3

Pour une quantité d’ammoniac (NH;) fixée a 0,7 mol a une température de 900°C et
une pression de 10 kPa, lorsque le rapport AICI;/BCl; augmente, le rendement en nitrure
d’aluminium (AIN) croit (figure 27) ainsi que son pourcentage dans le co-dépot (le rendement
en nitrure de bore est constant) (figure 28). L’ajout de trichlorure de bore (BCls) limite donc
le rendement en nitrure d’aluminium (AIN) et inhibe méme son dépdt pour des faibles
proportions de trichlorure de bore (BCl;3). La présence d'hydrogeéne permet de limiter ce
phénomeéne en maintenant un certain rendement en nitrure d’aluminium. Ces résultats
confirme la nécessité d’un fort exces de trichlorure d’aluminium (AICl;) par rapport au
trichlorure de bore (BCls) pour obtenir une proportion importante de nitrure d’aluminium

dans le co-dépot AIN/BN.

3.2.1.6 Bilan

Du fait de la plus grande stabilité thermodynamique du chlorure d’aluminium (AICl;3)
par rapport au trichlorure de bore (BCls), le rendement en nitrure d’aluminium (AIN) est
toujours inférieur a celui du nitrure de bore (BN) qui reste quasiment égal a 100% dans toutes
les conditions considérées.

La présence d'’hydrogéne permet d'augmenter nettement le pourcentage de nitrure
d’aluminium (AIN) dans le co-dépdt AIN/BN en favorisant la réduction du trichlorure

d’aluminium (AICls).

128



Chapitre 3 : Etude thermodynamique de dépot de matériaux contenant 1’élément aluminium

80
BCl;= 0,02 mol

70 - 3

=z
@ \
Z 60 +
<
0 900°C,1kPa
8 40 —%—1100°C, 1kPa
2 20 —%—1100°C,10kPa
§ —= 727°C,10kPa
Z 20
)
X

10

0 ‘ T T

0 5 10 15

Rapport AlCI3/NH3

Figure 25 : Evolution du pourcentage de nitrure d’aluminium (AIN) dans le co-dépot AIN/BN
en fonction du rapport AICI3/NH3 pour BCl; = 0,02 mol sans hydrogene.
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Figure 26 : Evolution du pourcentage de nitrure d’aluminium (AIN) dans le co-dépot AIN/BN
en fonction du rapport AICl3/NH; pour BCl; = 0,04 mol sans hydrogene.
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Au dessus de 1100°C, 1'¢lévation de température conduit a une diminution du
rendement en nitrure d’aluminium uniquement dans le cas d'une faible pression (1 kPa). En
effet, une tres faible pression a haute température favorise la formation en quantité importante
du sous-chlorure AICl (stable a haute température) au détriment du dépdt de nitrure
d’aluminium. Pour des pressions totales supérieures (10 kPa, 100 kPa), la température
influence tres faiblement ce rendement.

La formation du nitrure d’aluminium est favorisée (i) par un excés d’ammoniac (NH3)
par rapport aux chlorures (AICl; et BCls) et (ii) par un exces de trichlorure d’aluminium

(AICl3) par rapport au trichlorure de bore (BCls).
3.2.2 Co-dépot AIB;/BN

Des calculs ont également été menés a partir d’'une composition initiale de la phase
gazeuse (appartenant a la zone de co-dépdt AlB;»/BN) fixée a AIC1;=0,9 mol, BCl3=0,08 mol,
NH3=0,02 mol. L’évolution de la nature des phases solides en fonction de la température, de
la pression et du taux d’hydrogéne a été suivie dans la gamme de conditions expérimentales
explorée (1 < P <100 kPa, 600 < T < 1200°C et 0 < H, < 1 mole pour BCI;+AICI;+NH; =
Imol), le rendement en nitrure de bore calculé [€q2] demeure quasiment constant a 25%. Les
figures présentées dans la suite de 1’étude présentent donc essentiellement 1’évolution du
rendement en borure d’aluminium (AlBj2) [éq3] par rapport au trichlorure d’aluminium
(AICl5) introduit. Ensuite, I’influence des proportions des gaz réactifs a été étudiée en fixant

la proportion d’un gaz précurseur et en faisant varier les rapports des deux autres.

3.2.2.1 Influence des paramétres (Hz, T, P, rapport entre réactifs)

Pour une température élevée (1100°C) et une faible pression (1 kPa), le rendement en
borure d’aluminium (AlB;;) augmente avec 1’ajout d’hydrogéne (figure 29). L augmentation
de la température et la diminution de la pression sont également favorables a son dépot (figure
30).

Pour une température de 900°C et une pression de 0,1 kPa avec une quantité de
trichlorure de bore (BCl;) fixée a 0,16 mol ou 0,1 mol, I’augmentation du rapport AlCl3/NH3
conduit a un meilleur rendement en borure d’aluminium (AlB;,) (figure 31). Dans les mémes
conditions de température et de pression, avec une quantité de trichlorure d’aluminium
(AICl;) fixée a 0,84 mol, l'augmentation du rapport BCI3/NH; permet d’améliorer le

rendement en borure d’aluminium (AlB,) (figure 32).
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Figure 30 : Variation du rendement en borure d’aluminium (AIB;;) en fonction de la
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Pour une température de 900°C et une pression de 0,1 kPa avec une quantité
d’ammoniac (NHj3) fixée a 0,2 mol, un excés de trichlorure d’aluminium (AICl;) par rapport
au trichlorure de bore (BCls) est nécessaire pour obtenir un dépdt de borure d’aluminium
(figure 33). En effet, pour les trop faibles rapports AlCI3/BCl; (<4), il n'y a pas de dépdt de
borure d’aluminium (AlB;,) puisque la composition de la phase gazeuse conduit a un co-
dépot BN + B (figure 14). Mais cet exces ne doit pas étre trop important afin de ne pas

basculer dans la zone de dépot de nitrure de bore (BN) uniquement puis de co-dépot AIN/BN.

3.2.2.2 Bilan

Dans toutes les conditions explorées, le rendement thermodynamique en borure
d’aluminium (AlB;;) par rapport au trichlorure d’aluminium (AICI;) reste faible (<1%).
Cependant, il augmente pour des températures les plus élevées, les pressions les plus faibles,
pour un exces de trichlorure d’aluminium (AICl3) par rapport au trichlorure de bore (BCls) et

un exces des chlorures par rapport a I’ammoniac (NH3).

4 CONCLUSION

L'é¢tude thermodynamique a montré qu'il est théoriquement possible de réaliser un co-
dépot AIN/BN dans la gamme de conditions opératoires souhaitées. Elle a aussi permis
d'établir les tendances quant a 1'évolution des rendements en nitrure d’aluminium (AIN) en
fonction des principaux parameétres : température, pression, composition du mélange gazeux.
L'addition d'hydrogeéne et la présence d'un excés de trichlorure d’aluminium (AICl;) et
d’ammoniac (NHj3) par rapport au trichlorure de bore (BCl;) sont favorables a des co-dépdts a
1'équilibre comportant des proportions non négligeables en nitrure d’aluminium. Par contre, la
formation du borure d’aluminium (AlB;,) seul ou en co-dépot (BN/AIB;, ou BN/B/AIB)3)
n’est pas possible avec un rendement appréciable par rapport au trichlorure d’aluminium

(AICl3) introduit dans les conditions explorées.

Cette ¢étude thermodynamique a donc permis d'orienter notre choix vers 1I’¢laboration
d’un co-dépdt (AIN/BN). Par ailleurs, des essais de dépot de borure d’aluminium (AlB,) sont
¢galement envisagés méme si la proportion d’aluminium déposé est alors faible par rapport au

bore.
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Figure 33 : Evolution du rendement en borure d’aluminium (AIB;;) en fonction du rapport

AICl3y/BCl; pour NH3=0,02 mol a T=900°C et P=0,1 kPa et H,=1 mol.

135



Chapitre 3 : Etude thermodynamique de dép6t de matériaux contenant 1’é1ément aluminium

[Aspar, 1993] Aspar, Rodriguez-Clemente, Figueras, Armas, Combescure, Journal of Crystal
Growth, 129, p. 56 (1993).

[Barin, 1977] Sauert, Schultze, Rhonhof, Sheng, Barin Thermochemical Data of Pure
Substances, edition VCH (1993).

[Cost, 1998] Cost, Thermochemical database of light metal alloys, Vol.2 (1998).

[Diagramme de phase Al-B, 1990] Diagramme de phase Al-B, Binary Alloy Phase
Diagrams, Second Edition, ASM international, Materials Park, OHIO, 1, p. 124 (1990).

[Hannache, 1983] Hannache, Naslain, Bernard, « Boron nitride Infiltration of Fibrous
Materials from BCl;-NH3-H, or BF3-NH; Mixtures : A Thermodynamic and Experimental
Approach », Journal of the Less-Common Metals, 95, p. 221-46 (1983).

[Huang, 1999] Huang, Pan, Lii, « Investigation of the BN films prepared by low pressure
chemical vapor deposition », Surface and Coatings Technology, n°122, p. 166-175 (1999).

[Janaf, 1971] JANAF Thermodynamical Tables, ond ed., National Standard Reference Data
Ser. (U.S., Natl.Bur.Stand.), 37 (1971).

[Janaf, 1977] JANAF Thermodynamical Tables, 31 ed., Parts I and II ; Journal of Physical
and Chemical Reference Data, 14, Supplement Nol (1985).

[Lee, 1991b] Lee, Lackey, Agrawal, Freeman, « Simultaneous Chemical Vapor Deposition of
Boron Nitride and Aluminium Nitride », Journal of the American Ceramic Society, 74 [10], p.

2649-2658 (1991).

[Lowe, 1997] Lowe, Lau, Sanjurjo, « CVD coatings from the Al-B-Si system on carbon »
Surface coatings and Technology 94-95, p. 291-296, (1997).

[Motojima, 1981] Motojima, Takai, Sugiyama, « Chemical Vapor Deposition of Mixed
Phase aAlB,-B », Journal of Nuclear Materials, 98, p. 151-156 (1981).

[Motojima, 1982] Motojima, Tamura, Sugiyama, Thin Solids Films, Vol. 88, p. 269 (1982).

[Twait, 1990] Twait, Lackey, Smith, Lee, Hanigofsky « Thermodynamic Analysis of
Chemical Vapor Deposition of BN+AIN Composite Coatings », Journal of the American
Ceramic Society, 73 [6], p. 1510-1518 (1990).

136



Chapitre 4 : Elaboration CVD/CVI

Chapitre 4
Elaboration CVD/CVI

Ce chapitre est consacré a [’élaboration de matériaux contenant les éléments
aluminium et bore (co-dépot AIN/BN, AlB;; et multicouche (AIN-BN),) par dépot puis
infiltration chimique en phase gazeuse (CVD/CVI). La premiere étape de cette étude consiste
a determiner des conditions expérimentales conduisant au dépot (CVD) d’au moins un de ces
matériaux de maniere homogene (em composition, microstructure, épaisseur) sur une
longueur suffisante d’un échantillon plan. Apres le choix du matériau et des conditions
d’élaboration les plus adaptées, la seconde étape consiste a vérifier I'infiltrabilité (CVI) de ce
materiau au sein de minicomposites partiellement densifiés avec la matrice Si-B-C. Les

caracteristiques physico-chimiques du matériau retenu seront ensuite étudiées.
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1 INSTALLATION DE CVD/CVI

1.1 Réacteur

Le réacteur CVD/CVI (figure 1) est un four inductif a paroi chaude constitué¢ d’un
tube en silice de diametre intérieur @ = 46 mm protégé par une enceinte en acier inox double
paroi refroidie par circulation d’eau. Le chauffage est réalis¢ grace a un suscepteur en graphite
épuré induit par une spire en cuivre alimentée par des courants haute fréquence produits par
un générateur CELES. Le controle de la température en zone chaude s’effectue par un
thermocouple de type B reli¢ a un régulateur PID de type EUROTHERM. Les profils de
température dans la zone chaude mesurés dans diverses conditions expérimentales (pression,
température, débit de gaz) montrent une zone homogene (a + 5°C) d’une longueur de 3 cm.
L’ensemble des débits de gaz est controlé par des débitmetres massiques. L’argon (Ar) est
utilisé comme gaz diluant si nécessaire.

Pour la formation du nitrure de bore, le réacteur est équipé des arrivées de gaz
d’ammoniac (NHs3) et de trichlorure de bore (BCls). Pour 1’élaboration du carbure de silicium
(SiC), le précurseur est le mélange méthyltrichorosilane (MTS)/hydrogeéne (H,). La vapeur de
MTS (obtenue par évaporation dans une étuve a 40°C) est mélangée au gaz porteur
dihydrogeéne (H;) avant son introduction au sein du réacteur.

Pour la formation du nitrure d’aluminium (AIN), les réactifs gazeux utilisés sont
I’ammoniac (NHs) et le trichlorure d’aluminium (AICl3). Le trichlorure d’aluminium (AlCl;)
est obtenu par chloruration a chaud de pastilles d’aluminium par le chlorure d’hydrogéne
(HCI). Le débit du trichlorure d’aluminium est alors contrdlé par celui du chlorure
d’hydrogene introduit dans le chlorureur. Une cheminée thermique (en graphite non épuré) a
été ajoutée au dessus de la zone chaude du réacteur afin d’éviter la présence de zones froides
provoquant la recondensation du précurseur trichlorure d’aluminium (AICl3) avant son entrée
dans la zone réactionnelle.

Des buses d’injection plus longues dans le cas des chlorures (AICl; et BCls)
permettent de les injecter directement en zone chaude. En effet, leur mélange avec
I’ammoniac (NHj3) en zone froide conduit a la formation de complexes solides (adducts) de
type NH4Cl [éql] (T<400°C [Wang, 2000]) et AICI;.xNH3 [ég2] (stable jusqu’a plus de

100°C [Casaux, 1997]). La formation de ces composés se fait au détriment du dépot de
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Figure 1 : Schéma de l'installation CVD/CVI.
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Figure 2 : Tension de vapeur de AICI; en fonction de T (°C) [Henry, 1995].
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nitrure d’aluminium en zone chaude.

NH; (g) + HCI (g) — NH.CI (s) [éq1]

La pression réduite dans le réacteur est obtenue grace a une pompe primaire a palettes
(ALCATEL). Au niveau de la pompe, une vanne papillon asservie a un régulateur reli¢ a un
capteur de pression de type MKS Baratron permet la régulation en pression. Avant d’atteindre
le systéme de pompage, les gaz produits ou n’ayant pas réagi sont condensés dans des picges
cryogéniques (refroidis a 1’azote liquide). L utilisation de ces gaz corrosifs ou inflammables
impliquent pour chaque ¢élaboration des contrdles d’étanchéité ainsi que des purges des lignes

et des débitmétres massiques.

1.2 Obtention du trichlorure d’aluminium (AICl;) gazeux

1.2.1 Choix de la méthode

Deux voies sont envisageables pour la synthése du précurseur chloré de I’aluminium
(AICIy).

La sublimation d’une poudre de trichlorure d’aluminium (AICI;) est une méthode
largement rapportée dans la littérature [Lee, 1991] [Lowe, 1997]. Lors de cette sublimation
(qui se produit a 180°C) (figure 2), il n'y a pas de contrdle précis du débit qui est souvent
connu a posteriori par pesée de 1'évaporateur. De plus, du fait de son caractére hygroscopique,
le trichlorure d’aluminium en poudre doit étre manipulé en boite séche pour éviter toute
contamination par 1'humidité de I'air et il est nécessaire de le chauffer a des températures
¢élevées pour obtenir une tension de vapeur suffisante. Ces raisons nous ont conduit a opter
pour la synthése in-situ du trichlorure d’aluminium par chloruration a chaud.

La chloruration de I’aluminium (Al) peut étre obtenue par passage a chaud du dichlore
(Cly) selon la réaction [éq3] [Motojima, 1981] [Anderbouhr, 1999] ou du chlorure
d’hydrogene (HCI) selon la réaction [ég4] [Nitodas, 2000] [Fredriksson, 1993].

2 Al+3Cl, - 2 AlCI, [€q3]
Al + 3 HCl — AICl; + 3/2 H, [éq4]
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Le chlorure d’hydrogeéne (HCI) a été choisi comme agent de chloruration pour son
caractére un peu moins corrosif impliquant des conditions de sécurité moins draconiennes. La
réaction [éq4] est totale dans la gamme 250-400°C [Fredriksson, 1993]. La bibliographie
mentionne la formation de trichlorure d’aluminium (AICl;) & 220°C sur des copeaux
d'aluminium [Park], a 200°C sur des pastilles d'aluminium [Haynes, 1999] et encore au-

dessus de 250°C sur des granules d'aluminium [Nitodas, 2000].

Il est a noter qu’a basse température, I’espéce majoritairement formée en réalité est le

dimére Al,Clg [Nickel, 1989] selon la réaction [éq5].

2 Al + 6 HCl = ALCls + 3 H, [éq5]

Cependant a plus haute température, le dimeére Al Clg est convertie en AICl;
(conversion entre 227°C et 927°C a pression atmosphérique) [Nickel, 1989]. Lin et al. [Lin,
1975] ont également observé la présence de la molécule Al,Clg a basse température par

spectrométrie de masse puis sa décomposition a partir de 500°C et sa disparition a 900°C.

1.2.2 Chloruration de I'aluminium

Pour la synthése du trichlorure d’aluminium (AICls), la charge d’aluminium (pastilles
de taille 2-10 mm, Chempur, pureté 99,99%) est placée dans le chlorureur constitué d’un tube
inox autour duquel est bobiné un cordon chauffant. Le contréle de la température du
chlorureur (Tc) est assuré par un régulateur PID de type WEST relié a un thermocouple placé
le long du chlorureur. Le systéme mis en place est directement relié au réacteur (figure 1). La
pression du réacteur impose donc la pression dans le chlorureur. Les arrivées des gaz chlorure

d’hydrogene (HCI) et argon (Ar) sont effectuées par le haut du chlorureur.

Le débit de trichlorure d’aluminium (AICls) produit est calculé, a posteriori, grace a la
variation de masse de la charge d’aluminium pesée avant et apres 1’étape de chloruration
(AMexpérimenta)- La charge d’aluminium étant largement excédentaire par rapport a la quantité
de chlorure d’hydrogéne (HCI) injectée lors d’une expérimentation, la variation de la quantité
d’aluminium n’influe pas sur le rendement de la réaction. La perte de masse théorique
(Amnorique) €St calculée par rapport a la quantité du chlorure d’hydrogéne (HCl) injectée

(fixée par son débit). Le rendement de chloruration (en %) est alors donné par :
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(Amexpérimental) [g]
Nchloruration (%) = *100 [éq6]
(Amthéorique) [g]

Un rendement de 100% équivaut a la consommation totale du chlorure d’hydrogéne et
non a celle de la charge. Le détail du calcul du rendement de chloruration (Mchioruration) €St

présenté en annexe 2.

Dans le cas d’une réaction totale, le débit de trichlorure d’aluminium obtenu est égal
au tiers du débit de chlorure d’hydrogeéne imposé (selon la réaction [éq4]). Par ailleurs, une
quantité non négligeable de dihydrogeéne (H,) est produite (avec un débit égal a la moitié¢ du
débit de chlorure d’hydrogéne pour un rendement de 100%). Cet hydrogene pourra avoir un
impact non négligeable sur le rendement de dépdt comme il a été mis en évidence lors de
I’étude thermodynamique dans ce systéme (chapitre 3). Par contre dans le cas d’une réaction
non totale (rendement inférieur a 100%), les quantités de trichlorure d’aluminium et de
dihydrogéne sont diminuées d’un facteur égal a ce rendement et le chlorure d’hydrogéne
(HCI) non transformé est directement injecté dans le réacteur. Les réactions globales de dépot,

[€97] [€98] [€q9] qui impliquent la formation de chlorure d’hydrogene, pourront donc étre

défavorisées.
AICL® + NH;® — AIN® + 3 HCI® [éq7]
BCL"® + NH;® — BN® + 3 HCI® [éq8]
AICL® + 12 BCLL® + (39/2) H,'® — AIB,® + 39 HCI® [éq9]

Afin de limiter ce phénomene, les paramétres influengant le rendement de chloruration
ont été déterminés ainsi que les conditions expérimentales permettant un rendement

acceptable (rendement > 90%).

1.2.3 Contréble de Ia chloruration

Quatre paramétres majeurs peuvent influencer le rendement de chloruration.
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Thermodynamiquement, la réaction de chloruration est défavorisée par 1’augmentation
de la température (AH[sq4) négatif). Par contre 1’équilibre est atteint d’autant plus rapidement
que la température est élevée (effet cinétique). Par ailleurs, la conception du chlorureur limite
son utilisation a une température maximale de 330°C (température limite de tenue en
température des joints du chlorureur). Un profil thermique montre qu’une température de
300°C au niveau des joints équivaut a une température de 340°C dans le chlorureur, ce qui
constitue la limite haute acceptable pour le systéme.

La pression (P) au sein du chlorureur est imposée par celle du réacteur. Dans le cas de
I’infiltration chimique en phase vapeur (CVI), les pressions sont relativement faibles (P < 20
kPa). Toutefois, une faible pression de travail est défavorable a la chloruration. Tout d’abord,
une réduction de pression limite le temps de séjour du chlorure d’hydrogéne (HCI) dans le
chlorureur et donc son temps de contact avec la charge d’aluminium. D’autre part, la réaction
de chloruration se produit avec une diminution du nombre de moles de gaz, ce qui la
défavorise en cas de diminution de pression. La pression de travail devra donc étre maintenue
a une valeur pas trop faible afin d’assurer une bonne chloruration.

Un débit total (Q) trop €élevé peut également Etre néfaste a la chloruration puisque les
gaz traversent alors le chlorureur trop rapidement (le temps de contact avec la charge est trop
faible). La variation du débit total peut s’effectuer de deux manicres. La premiére consiste a
faire varier le débit du chlorure d’hydrogéne (Quci) afin de produire une quantité variable de
trichlorure d’aluminium (AICl;). La seconde consiste a introduire un débit d’argon (Qa,) plus
ou moins important qui permettra une dilution plus ou moins grande des gaz réactifs et une
régulation correcte de la pression.

Le rapport des débits de chlorure d’hydrogéne et d’argon (Quci/Qar) peut avoir une
certaine influence sur le rendement de chloruration. En effet, une importante dilution a I’argon
peut limiter les contacts entre les molécules de chlorure d’hydrogene et la charge et par
conséquent limiter la réaction de chloruration. A I’inverse, un trop fort excés de chlorure
d’hydrogeéne peut conduire a une diminution du rendement, sa totale consommation étant

difficile.

L’effet de chacun de ces paramétres a été ¢tudié afin de délimiter le domaine de
conditions conduisant a un rendement de chloruration acceptable. Le tableau 1 rassemble les

résultats de cette étude paramétrique sur le rendement de chloruration.
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Parametre Conditions fixées Valeur du paramétre Rendement
Tc P =8 kPa Tc=290°C 49%
Qi = 30 scem Te = 340°C 99%
Quc/Qar =1 (25/25 scem)
P Tc =340°C P=2kPa 5%
Qiot = 50 sccm P=5kPa 90%
Quc/Qar =1 (25/25 scem) P=8 kPa 99%
Qtot Tc =340°C Qtot = 50 sccm 90%
P=5kPa Qu: = 100 sccm 94%
Quc/Qar =1 (25/25 ou 50/50 sccm)
Quc/Qar | Tc=340°C Quc/Qa= 1 (50/50 sccm) 94%
P=5kPa QucrQa= 0,1 (10/90 scem) 74%
Qtot = 100 sccm

Tableau 1 : Résultats de I’étude paramétrique sur le rendement de chloruration (%).

La température du chlorureur (T¢) sera donc fixée a 340°C afin d’obtenir un
rendement optimum. De plus, des essais réalisés dans les mémes conditions ont montré une
mauvaise reproductibilité pour Tc=290°C alors que pour Tc=340°C I’écart type est de
seulement 5% environ.

Une diminution de la pression jusqu’a 2 kPa conduit a un rendement catastrophique
en trichlorure d’aluminium. La pression au sein du chlorureur (et donc au sein du réacteur)
doit étre supérieure ou égale a 5 kPa afin d’obtenir un rendement d’au moins 90%.

Dans le domaine de conditions testées, 1’augmentation du débit total (Q jusqu’a 100
sccm) a peu d’influence sur la chloruration (I’écart observé reste dans le domaine
d’incertitude). Par contre une trop forte dilution du chlorure d’hydrogéne par I’argon (faible

rapport Qucr/Qar) diminue le rendement de chloruration.

Il est a noter que le choix des conditions expérimentales de dépot dans le réacteur
pourra amener a travailler dans une autre gamme de débit total (Qy) et de rapport (Qpuci/Qar)-
Le calcul du rendement de chloruration sera systématiquement effectu¢ apreés chaque

¢laboration afin de controler I’influence de telles conditions.

1.3 Echantillons et configuration dans le réacteur

1.3.1 Echantillons

Les ¢laborations ont été réalisées sur trois types d’échantillons :
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e des lamelles (70*6*1 mm) de sigraflex (feuilles de graphite compressées). Ces
substrats (préparation et mise en place facilitées) seront utilisés pour les caractérisations
suivantes :

- 1’étude de la structure cristalline et 1’orientation préférentielle de croissance des
dépdts par diffraction des rayons X (DRX) et microspectroscopie Raman (MSR).

- la détermination de 1’épaisseur et de la morphologie des dépdts par microscopie
¢lectronique a balayage (MEB)

- le dosage et le profil en profondeur des éléments présents dans les dépots par

microsonde de Castaing (moyenne sur six points) et spectrométrie d’électrons Auger

e des plaquettes (7*5,5%1 mm) de carbure de silicium fritté (SiC, 99,9% ; inerte sous
atmosphere oxydante a T<1000°C). Les dépots sur ces substrats serviront a 1’évaluation de
leur tenue sous atmosphere oxydante/corrosive a haute température (T<1000°C) par analyse

thermogravimétrique (ATG).

e des mini-composites (1 = 70 mm) densifiés partiellement a Snecma (renfort fibres
SiC Hi-Nicalon, interphase de pyrocarbone et matrice Si-B-C : chapitre 1, paragraphe 4.2).
Des coupes sur ces minicomposites permettront d’évaluer la capacité d’infiltration (CVI) des
matériaux déposés. Par ailleurs, ils seront testés en durée de vie (mise sous charge statique)

sous atmosphere oxydante humide a haute température.

1.3.2 Configuration du réacteur et mise en place des échantillons

L’échantillon est introduit par la base du réacteur. Suivant les conditions
expérimentales (température, pression, débit de gaz) et le type d’échantillon (longueur
différente), un porte-échantillon (canne graphite placée sur une tige de longueur variable)
(figure 1) permet d’ajuster la position de 1’échantillon dans le réacteur afin de le placer dans la
zone chaude.

Etant donné le diamétre du réacteur et la longueur des minicomposites, ces
¢chantillons sont placés parallelement a 1’arrivée des gaz (figure 3). Par conséquent, ils sont
soumis au gradient thermique du réacteur. Un effet d’appauvrissement de la phase gazeuse le
long de I’échantillon peut également modifier les caractéristiques du dépot obtenu. De plus, le
réacteur étant a paroi chaude, un appauvrissement supplémentaire de la phase gazeuse

résultant d’un dépdt le long des parois du tube (débutant au-dessus de 1’échantillon) peut
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intervenir. Cet appauvrissement sera différent selon les conditions expérimentales testées
(température, pression).

Une des premiéres étapes de cette étude consiste donc a déterminer des conditions
expérimentales conduisant a I’infiltration d’un matériau homogéne (épaisseur, microstructure,

composition) sur une longueur suffisante.
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Arrivée des gaz

:Gradient thermique et
7 cm |:| | appauvrissement de la

: phase gazeuse possibles
v

(1) (2)(3)

(1) Lamelle sigraflex
(2) Substrat SiC

(3) Minicomposite

Figure 3 : Disposition des échantillons par rapport aux flux gazeux et au gradient de

température dans le réacteur.
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Figure 4 : Configuration d’un réacteur de type « Impinging jet » [Lee, 1991] [Hanigofsky,
1991].
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2 CO-DEPOT ALN/BN ET DEPOT DE ALB,,

Des essais d’¢laboration par CVD d’un co-dépot AIN/BN et d’un dépdt de borure
d’aluminium (AlB),) ont été menés en se basant sur les résultats de I’étude thermodynamique

présentée au chapitre 3 et d’études expérimentales présentes dans la bibliographie.

2.1 Bibliographie sur I’élaboration d’un co-dépot AIN/BN et choix des conditions

L’¢laboration d’un co-dépdt AIN/BN par voie gazeuse (CVD) a été étudi€ par Lee et
al. [Lee, 1991] et Hanigofsky et al. [Hanigofsky, 1991] a partir du précurseur AlCl3-NH;-
BCl;3-Ar-(Hy). Ces auteurs ont travaillé a différentes températures (800 a 1100°C) sous
diverses pressions (5 a 20 kPa). Dans leur cas, un réacteur de type « impinging jet » adapté a
des ¢tudes cinétiques a été utilisé (permettant de produire une région uniforme de stagnation
des gaz de forme circulaire, figure 4). Le débit total utilisé dans cette configuration est tres
¢levé avec une forte dilution a I’argon (Ar). Les débits sont en moyenne de 2400 sccm
d’argon (Ar) avec 30 sccm d’ammoniac (NH3), 3 sccm de trichlorure d’aluminium (AICl5) et
6 sccm de trichlorure de bore (BCls) pour Lee et al. [Lee, 1991]. Pour Hanigofsky et al.
[Hanigofsky, 1991], ils sont de 2025 sccm d’argon (Ar) avec 50 sccm d’ammoniac (NHsj), 5
sccm de trichlorure d’aluminium (AlCls), 30 sccm de trichlorure de bore (BCls) et 100 sccm
de dihydrogene (Hy).

Les cinétiques de co-dépdt AIN/BN sont tres rapides (1pum/min) malgré une dilution
trés importante a 1’argon. La morphologie et la structure cristalline des revétements AIN/BN
sont fortement influencées par la température, la pression et les concentrations en trichlorure
d’aluminium (AICls) et en trichlorure de bore (BCls). Les conclusions de 1’étude paramétrique
menée par Lee et al. [Lee, 1991] et Hanigofsky et al. [Hanigofsky, 1991] sont les suivantes :

- "augmentation du taux de trichlorure d’aluminium (AICls) dans le précurseur gazeux
augmente le caractére cristallin du nitrure d’aluminium (AIN) et laisse inchangé ou diminue
celui du nitrure de bore (BN). Cette augmentation conduit notamment a la formation de
nitrure d’aluminium (AIN) sous forme d’aiguilles dispersées dans un nitrure de bore (BN)
amorphe.

- Paugmentation du taux de trichlorure de bore (BCls) conduit au dépdt de nitrure
d’aluminium (AIN) amorphe et a ’augmentation de la quantit¢ de nitrure de bore (BN)
turbostratique. Un exces de trichlorure de bore (BCls) est nécessaire pour former un co-dépot

AIN/BN comportant une proportion suffisante de nitrure de bore (i.e équivalente a celle du
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nitrure  d’aluminium). Ce résultat expérimental, en contradiction avec [’étude
thermodynamique menée dans le présent travail (chapitre 3), peut s’expliquer par (i) des
limitations cinétiques dans la formation du nitrure de bore (énergie d’activation élevée du
processus cinétique) et (ii) une consommation des réactifs soit par la formation d’adducts
relativement stables, soit par la de nucléation en phase homogene.

- I"augmentation de la pression (a partir de T=900°C) ou de la température (entre
800°C et 1000°C) favorise la croissance des cristaux de nitrure d’aluminium (AIN) sous
forme de d’aiguilles selon 1’axe e (perpendiculairement aux plans (002), orientés
parallélement au substrat). Sur les spectres de diffraction des rayons X des dépots €laborés a
900°C, lorsque la pression augmente de 5 a 20 kPa, ’aire du pic (002) augmente et les pics
(100) et (101) apparaissent. Ceci est significatif d’'une augmentation du caractere cristallin du
dépot (sous forme d’aiguilles) et doit étre relié a une diminution de la vitesse de dépot.

- ’augmentation de la température au-dessus de 1000°C entraine la formation de
nucléation en phase homogene et amplifie I’orientation préférentielle du dépot selon 1’axe <

(perpendiculairement aux plans (002)).

Les conditions expérimentales testées dans le cadre de notre étude s’inspirent
davantage de 1’étude expérimentale menée par Lee et al. [Lee, 1991] que des tendances

dégagées de 1’étude thermodynamique.
2.2 Elaboration d’un co-dépot AIN/BN

2.2.1 Résultats expérimentaux

Le tableau 2 présente les conditions d’¢élaboration (température, pression, débit de gaz)
choisies pour 1’obtention d’un co-dépot AIN/BN. Les débits réels de trichlorure d’aluminium
(AICly), de dihydrogene (H,) et de chlorure d’hydrogene (HCI) introduits dans le réacteur sont
calculés a posteriori, une fois connu le rendement expérimental de chloruration. Ce rendement
est en moyenne de 85 %. Afin d’améliorer ’homogénéité du dépot (stagnation des gaz), les
échantillons n°1 a n°7 (lamelle sigraflex ou substrat SiC) ont été placés dans une cage de
diffusion (cylindre de sigraflex percé de multiples trous) [Le Gallet, 2001] (figure 5). Les
¢chantillons n°8 et n°9 ont été ¢laborés sans cage de diffusion. Le temps d’élaboration est de

deux heures.
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n° | T(°C) | P(kPa) | Qucn Qscis Qnns Qar Qn2 Qua
1 900 8 7 10 50 25 11 3

2 800 6,8 10 50 25 10,1 4,7
3 800 8 7,5 30 50 25 11,2 2,5
4 800 8 7,2 20 50 25 10,9 3,2
5 800 8 6,9 30 50 150 10,3 4.4
6 800 8 6,7 20 50 225 10 5

7 800 8 1,7 5 12 225 2,6 0,8
8 800 8 1,9 5 12 225 2,8 0,45
9 800 5 1,75 5 12 225 2,6 0,8

Tableau 2 : Conditions expérimentales des échantillons élaborés en vue d’un co-dépot

AIN/BN.

Les conditions expérimentales choisies font appel a un fort excés d’ammoniac (NHj3)
par rapport au trichlorure de bore (BCls) et au trichlorure d’aluminium (AICl3). Un excés de
trichlorure de bore (BCl3) par rapport au trichlorure d’aluminium (AICls) est également choisi

mH3 >> BCl; > A1C13)

A 900°C (échantillon n°1), un dépdt de tres faible épaisseur est présent sur le substrat.
Par contre, une quantit¢ importante de poudre blanche a été formée. Le phénomene de
nucléation homogeéne (phase gazeuse trop réactive) est donc prépondérant dans ces conditions
et se fait au détriment du dépdt. Ce phénomene étant largement activé thermiquement, les

¢chantillons suivants ont été élaborés a une température inférieure (§00°C au lieu de 900°C).

A 800°C, dans les mémes conditions de débit et de pression (échantillon n°2), la
nucléation en phase homogene est limitée. Un dépot gris est formé a I'intérieur de la cage de
diffusion et sur 1’échantillon. Ce dépot se présente sous la forme de cristaux aciculaires
orientés perpendiculairement au substrat avec une base plus dense (figure 6). Des analyses par
spectrométric Raman et diffraction des rayons X montrent la formation de nitrure
d’aluminium (AIN) avec une croissance des grains préférentiellement orientée selon ’axe’c.
Le nitrure de bore (BN) cristallisé n’est pas détecté. Une analyse chimique de la surface du

dépot a été réalisée par spectrométrie d’électrons Auger apres décapage (tableau 3).
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Aluminium (Al) Bore (B) Azote (N) Oxygene (O)
(%Yoatomique) 38% 10% 27% 25%

Tableau 3 : Pourcentages atomiques des éléments constitutifs de la surface de [’échantillon

n°2 obtenus par spectrométrie d’électrons Auger.

Le nitrure de bore (BN) est donc présent en proportion relativement faible sous forme
amorphe. Les cristaux de forme aciculaire (aiguilles) sont probablement constitués de nitrure
d’aluminium (AIN) et la base du dépdt plus dense contiendrait le nitrure de bore (BN)
amorphe. Il faut également noter la présence de 1’¢lément oxygéne en quantit¢ non
négligeable. Ces dépdts ont sans doute subi une oxydation ou une adsorption d’eau de
maniére superficielle sous 1’effet de 1’air ambiant. Etant donné la morphologie en aiguilles du
dépot, le décapage avant I’analyse n’est pas efficace sur toutes les surfaces du dépot
(existence de nombreuses surfaces inaccessibles). De plus, sans traitement de stabilisation
supplémentaire, le nitrure de bore est treés réactif vis a vis de ’air ambiant (taux d’oxygene

piégé pouvant atteindre 30% atomique [Le Gallet, 2001]).

Afin d’accroitre le pourcentage de nitrure de bore, le taux de trichlorure de bore (BCls)
a été augmenté (échantillon n°3). Ceci conduit a une augmentation notable de la nucléation en
phase homogene et & un dépdt sous forme nodulaire sur 1’échantillon (figure 7). Une analyse
par diffraction des rayons X ne révele pas la présence de phase cristalline. Une analyse par
spectrométrie d’électrons Auger réalisée aprés décapage de la surface du dépot (figure 8)
révele la présence majoritaire du nitrure de bore (BN) et une faible proportion de nitrure
d’aluminium (AIN) (en moyenne 37% de bore et 8% d’aluminium) a I’inverse de 1’échantillon
n°2. La forte quantité¢ de trichlorure de bore (BCls) introduite dans le mélange favorise le
phénoméne de nucléation homogeéne et inhibe probablement le co-dépot de nitrure
d’aluminium, comme prévu par I’étude thermodynamique.

Un taux de trichlorure de bore (BCls) intermédiaire (20 sccm pour 1’échantillon n°4
contre respectivement 30 sccm et 10 sccm pour les échantillons n°2 et n°3) a conduit a un

dépot de tres faible épaisseur (irrisation) avec une importante nucléation en phase homogéne.
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Gaz introduits dans le

réacteur Cage de diffusion (cylindre percé

de trous) a l’intérieur de laquelle

sont placés les échantillons

|

Figure 5 : Schéma d’une cage de diffusion

Figure 6 : Clichés de microscopie électronique a balayage de I’échantillon n°2 : a) surface

b) coupe.
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Figure 7 : Cliché de microscopie letronique a balayage de la Suae de I’échantillon n°3.
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Figure 8 : Analyse par spectrométrie d’électrons Auger de la surface de [’échantillon n°3

(apres décapage).

Afin de limiter le phénoméne de nucléation en phase homogeéne, une dilution a 1’argon
plus importante a ¢été choisie (échantillon n°5) en conservant 30 sccm de trichlorure de bore
(BCls). La diminution des pressions partielles des gaz réactifs permet de diminuer la réactivité
de la phase gazeuse. Comme attendu, la nucléation homogéne est limitée mais encore
présente. Le dépot adhérent observé se présente sous forme de nodules assez peu liés entre
eux (figure 9). L’analyse par diffraction des rayons X ne révele pas la présence de phase
cristalline. Une analyse chimique par spectrométrie d’électrons Auger révele la présence
d’une forte proportion de bore (55%) pour seulement 29% d’azote. L’oxygene est également
présent en quantité non négligeable (16%). Par contre, I’aluminium n’est pas détecté. Ce
dépot est donc constitué de nitrure de bore (BN) avec probablement du bore libre

(sursteechiométrie en bore).

Afin d’obtenir une proportion non négligeable de nitrure d’aluminium (AIN) dans le

co-dépot AIN/BN en limitant la nucléation en phase homogene, un dépot a été réalisé
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Figure 9 : Cliché de microscopie électronique a balayage de la surface de [’échantillon n°5.

Figure 10 : Cliché de microscopie électronique a balayage de la surface de [’échantillon n°6.
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(échantillon n°6) avec un taux de dilution a I’argon important et une proportion moyenne (20
sccm) de trichlorure de bore (BCls). Cependant 1’analyse par diffraction des rayons X et les
clichés de microscopie ¢lectronique a balayage (figure 10) de D’échantillon révelent
uniquement la présence de nitrure d’aluminium sous forme de cristaux aciculaires (aiguilles).
La nucléation en phase homogene encore présente consomme probablement une quantité

importante de trichlorure de bore (BCls).

Dans le cas de I’échantillon n°7, la pression partielle des gaz réactifs est encore
diminuée en limitant les débits de trichlorure d’aluminium (AICl;) et de trichlorure de bore
(BCl3) tout en conservant un débit d’argon de 225 sccm (forte dilution). La nucléation en
phase homogene est largement limitée. Cependant le dépdt (de faible épaisseur) est présent
uniquement sur la cage de diffusion et non sur 1’échantillon. La consommation de la phase
gazeuse pour former un dépdt solide a donc essentiellement lieu au contact du premier

substrat rencontré par le flux gazeux, c’est a dire la cage de diffusion.

Pour I’échantillon n°8, la cage de diffusion a été supprimée. Un dépot adhérent d’une
hauteur de 1 cm est observé sur I’échantillon. Cet échantillon (non protégé par la cage de
diffusion) est pollué par la poudre issue de la nucléation homogeéne. Le dépdt est constitué¢ de
nitrure d’aluminium et d’une faible proportion de nitrure de bore (9% atomique de bore, 42 %
atomique d’aluminium, 40 % d’azote, 6% d’oxygéne et 3 % de chlore obtenu par dosage en
microsonde de Castaing). La hauteur de dépdt n’est cependant pas suffisante par rapport aux
objectifs fixés. La diminution de pression a 5 kPa (échantillon n°9) n’a ensuite pas permis

d’étendre la zone de dépot.

2.2.2 Conclusion

Dans les conditions d’¢laborations explorées, la présence de nucléation en phase
homogene (poudre blanche) est relativement importante (pollution des échantillons) et non
reproductible. Elle augmente avec la proportion de trichlorure de bore (BCl;) dans la phase
gazeuse initiale et avec 1’augmentation des concentrations en gaz réactif (faible dilution a
I’argon). Des dépots adhérents sont observés sur les parois extérieures ou intérieures de la
cage de diffusion de maniere plus ou moins homogene et plus rarement en quantité suffisante
sur I’échantillon. Ces phénomenes résultent des cinétiques chimiques rapides propres au

précurseur gazeux AlCl;-NH;3-BCl3-Ar-(Hy). Les espeéces réactives de la phase gazeuse sont
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consommées avant d’atteindre 1’échantillon soit par la formation d’un dépdt au niveau de la
cage de diffusion soit sous forme de nucléation en phase homogene.

Les co-dépots AIN/BN obtenus sont composés soit de nitrure d’aluminium avec une
trés faible proportion de nitrure de bore soit de nitrure de bore avec une tres faible proportion

de nitrure d’aluminium.

2.3 Elaboration d’un dépot de borure d’aluminium (AlB;;)

Parmi les borures d’aluminium, le plus riche en aluminium (AlB;) serait le plus
intéressant. Cependant, 1’étude thermodynamique menée avec le précurseur gazeux AlCI;-
BCl;-H; (chapitre 3) montre que le diborure d’aluminium (AIB;) ne peut pas se déposer dans
les conditions expérimentales explorées. Le matériau déposé ne peut étre qu’un dodécaborure
d’aluminium (AlB,;) caractéris€é par une importante quantit¢ de bore par rapport a
I’aluminium. I1 est nécessaire de travailler a trés haute température (T>1100°C) et avec un
rapport BCI3/AICI; < 1 pour limiter la présence de bore libre [Motojima, 1981]. Par ailleurs,
au vu des rares études de CVD des borure d’aluminium, les vitesses de dépot semblent
relativement ¢€levées (=1 um/min) [Lowe, 1997] ; de telles vitesses peuvent conduire a des
difficultés d’infiltration (CVI).

En tenant compte des conclusions de I’étude thermodynamique et des résultats
expérimentaux de la littérature, les conditions expérimentales testées en vue d’un dépot de

borure d’aluminium (AlB;;) sont :

Tq=1050°C et P = 5kPa
QAICIl; = 12,8 sccm
QBCl; =4 sccm
QH, =320 sccm
QHCI =10 sccm

} rapport AICl;/BCl; = 3,2

Les échantillons ont été élaborés sur des lamelles de sigraflex et des substrats SiC sans
cage de diffusion. En I’absence d’ammoniac (NHj3), il n’y a plus de nucléation en phase
homogene. Le dépdt observé apparait dense dans son épaisseur (vitesse de dépot de 2,5 um/h)
et il est constitué de deux phases : une phase d’aspect nodulaire en surface associée a des
cristaux facettés (figure 11). La présence du composé borure d’aluminium AlB;, est
confirmée par le spectre de diffraction des rayons X (figure 12). Cependant, un dosage par

microsonde de Castaing réalisé aprés décapage de la surface indique une composition
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chimique de 96% en bore pour seulement 4% en aluminium (rapport B/Al = 24). Le dépot est
donc constitué¢ de bore libre (phase nodulaire, 92 % molaire) et de borure d’aluminium AlB,;

cristallisé (cristaux facettés, 8% molaire).

2.4 Conclusion

A partir du précurseur gazeux AlCI;-NH;-BCls-Ar-(H,), il apparait particuliérement
difficile de déterminer des conditions expérimentales conduisant & un co-dépot AIN/BN avec
des proportions équivalentes en nitrure de bore et en nitrure d’aluminium dont I’épaisseur et
I’extension soient suffisantes avec une faible nucléation homogene.

Dans le cas des dépdts obtenus a partir du précurseur gazeux AlCI3-BCl;3-Hy, il est
nécessaire d’augmenter la proportion de borure d’aluminium (AlB);) par rapport au bore libre
afin de former les borates d’aluminium (2A1,05.B,03 et 9A1,03.2B,03) par oxydation. Une
optimisation des conditions d’¢laboration (en terme de pression, de température et de rapport
AICl3/BCls) devrait permettre d’obtenir un borure d’aluminium AlB;, pur. Cependant, il ne
sera pas possible pour ce type de matériau d’aller vers des proportions d’aluminium
importantes. Au vu de ces divers résultats, notre choix s’est port¢ vers des matériaux
multicouche (AIN-BN),, plus facilement réalisables et plus modulables, notamment en terme

de composition chimique globale (ajustable a partir des épaisseurs des couches élémentaires).
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Cristal facetté Nodule

a). Surface b). Section

Figure 11 : Cliché de microscopie électronique a balayage du dépot B-AIB; élaboré a partir
du précurseur gazeux AICI;-BCl;-H, a T = 1050°C et P = 5 kPa (t=2h).
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Figure 12 : Spectre de diffraction des rayons X du dépot B-AIB;, élaboré a partir du
précurseur gazeux AICI3-BCl3-H> a T = 1050°C et P = 5 kPa.
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3 ELABORATION DU NITRURE D’ALUMINIUM

Dans le cas d’un multicouche (AIN-BN),, le rapport Al/B pourra étre modifié¢ en
faisant varier les épaisseurs du nitrure d’aluminium (AIN) et du nitrure de bore (BN). Ces
variations permettront d’optimiser la résistance a la corrosion de la phase cicatrisante obtenue
par oxydation. Les conditions de dépdt du nitrure de bore (BN) dans le réacteur utilisé sont
connues [Le Gallet, 2001]. Il s’agit donc maintenant d’élaborer puis d’infiltrer du nitrure
d’aluminium (AIN) de maniére homogéne (€paisseur, microstructure, composition) sur une

longueur suffisante de I’échantillon a partir du précurseur gazeux AICl;-NH3-Ar-(Hy).

3.1 Bibliographie sur le nitrure d’aluminium

Le nitrure d'aluminium (AIN) est un matériau a fort potentiel pour des applications
dans les domaines de la micro-¢lectronique, de l'optique et il est aussi considéré comme un

matériau structural soit sous forme monolithique soit au sein de composites.

3.1.1 Caractéristiques cristallochimique et physicochimique

Le nitrure d’aluminium est une céramique iono-covalente (47% ionique) avec une
densité de 3,26 [Taylor, 1960]. Il est le seul composé binaire présent dans le diagramme de
phase Al-N (figure 13). Sa structure cristalline peut étre décrite de deux maniéres : un
empilement de type wurtzite ou un empilement hexagonal compact d'aluminium de polytype
2H ou les atomes d'azote occupent la moitié des sites tétraédriques (figure 14). Ses parameétres
de maille sont a = 0,31114 nm, ¢ = 0,49792 nm [Fiche ASTM n°25-1133] et dépendent du
taux d'oxygene [Jeffrey, 1956]. En effet, le caractére ionique d'une des liaisons Al-N induit
une certaine réactivité du solide avec 'humidité de l'air pour former spontanément en surface
une couche d’alumine passivante [Casaux, 1997].

Le nitrure d’aluminium posséde une température de décomposition élevée (2400°C). Il
est de couleur blanche mais cette couleur est susceptible d’évoluer (vers le gris) en fonction
de la nature et de la quantit¢é d’impuretés (carbone, oxygene...). Le nitrure d’aluminium

posséde également une bonne tenue mécanique (tableau 4).

Il est isolant thermique (conductivité thermique jusqu'a 320 W.m'.K' pour un

monocristal de nitrure d’aluminium [Slack, 1987]) et poss€de un faible coefficient
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Figure 13 : Diagramme de phase du systeme Al-N [Ramanathan, 1995].

a). Structure Wiirtzite [Bellosi, 1993] b). Empilement des octaedres d’azote dans le
polytype 2H [Dutta, 1992].

Figure 14 : Différentes variétés allotropiques du nitrure d’aluminium.
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d'expansion thermique (o = 43.10° K'a température ambiante). Il est également isolant

électrique (résistivité électrique = 10" ohm.m [Li, 1994]).

Propriétés mécaniques Valeurs
Ky (Mpa.Vm) 2,53
E (Gpa) 130,8
or (Mpa) 238
or 4 points (Mpa) 426
Coefficient de Poisson 0,245

Tableau 4 : Propriétés mécaniques du nitrure d’aluminium [Gerlich, 1986] [Katz, 1993].

3.1.2 Elaboration par dépét chimique en phase gazeuse (CVD)

A partir du précurseur gazeux AlCI;-NHs, Arnold et al. [Arnold, 1976] et Lee et al.
[Lee, 1991] montrent que la vitesse de dépot du nitrure d’aluminium augmente avec la
température jusqu’a 900°C-1000°C puis elle diminue a cause du phénoméne de nucléation en
phase homogene. Le dépdt de nitrure d’aluminium relativement cristallisé jusqu’a 900-
1000°C tend a devenir plus amorphe au-dela de cette gamme de température. A partir du
précurseur gazeux AICIl;-NHs-H,, Susuki et al. [Suzuki, 1987] et Pauleau et al. [Pauleau,
1980] observent un début de nucléation homogeéne a partir de 1000°C et 650°C
respectivement. Cette nucléation en phase homogene peut étre réduite en utilisant un réacteur
a paroi froide : elle n’intervient alors qu’a partir de 1350°C dans des conditions de faible

pression [Armas, 2000].

Une variation de pression a 800°C a peu d’effet sur la vitesse et la morphologie du
dépot. Par contre a 900°C, I’augmentation de la pression au dessus de 5 kPa conduit a une
diminution de la vitesse de dépdt a partir du précurseur gazeux AICIl;-NH;. Ceci est 1i¢ a
I’augmentation du caractere cristallin du dépdt (et non au phénomeéne de nucléation en phase
homogene) avec une orientation préférentielle selon l’axe?(perpendiculairement aux plans
(002) paralleles au substrat) de plus en plus prononcée [Lee, 1991]. Khan et al. [Khan, 1994]
ont également observé une orientation préférentielle selon I’axe ¢ de plus en plus marquée
avec l’augmentation de la pression dés 700°C. L’augmentation du taux de trichlorure
d’aluminium (AICls) dans la phase gazeuse initiale conduit également a cette orientation

préférentielle [Lee, 1991]. La croissance du nitrure d’aluminium est alors de type colonnaire.
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Par contre, dans le cas d’une faible pression (P = 0,1 kPa), le spectre de diffraction des
rayons X montre une croissance perpendiculaire aux plans (110) et (103). Par ailleurs, la
vitesse de dépot augmente linéairement avec le taux de trichlorure d’aluminium (AICl;) en

présence d’un exces d’ammoniac (NH3) [Suzuki, 1987].

D’un point de vue de la croissance des grains, les détails des relations entre les
conditions d’¢laboration et 1’orientation préférentielle observée demeurent non explicités.
Cependant, I’orientation préférentielle perpendiculairement aux plans (002) semble dominer a
forte pression [Goto, 1992] [Komiyama, 1985] [Khan, 1994], puis bascule
perpendiculairement aux plans (110) et (103) a faible pression [Suzuki, 1987] [Casaux, 1997].
Ce comportement est relativement indépendant du rapport NH3/AlCls.

3.2 Dépot de nitrure d’aluminium

Avant de vérifier I’infiltrabilit¢ du nitrure d’aluminium au sein de minicomposites, il
est nécessaire de déterminer des conditions expérimentales permettant d’obtenir un dépot
homogene sur la plus grande longueur possible le long de I’échantillon et de limiter le

phénoméne de nucléation en phase homogene.

3.2.1 Optimisation de la longueur de dépét le long de I’échantillon

La littérature montre que la plupart des précurseurs gazeux utilisés sont largement
excédentaires en ammoniac (NHj3) par rapport au trichlorure d’aluminium (AICls).

Des dépots ont été ¢laborés sur des lamelles de sigraflex a une température de 800°C,
une pression de 8 kPa et une forte dilution a 1’argon (225 sccm) en faisant varier le rapport
NH3/AICl; de 7,2 a 1,06 (tableau 5). Les résultats obtenus montrent que I’abaissement de la
concentration initiale en ammoniac (NH3) conduit & un allongement sensible de la zone de
dépot homogene, qui passe de 1 a 5 cm. Pour les trois conditions étudiées, la nucléation en

phase homogeéne (épaisseur, microstructure, composition) est faible mais encore présente.

Echantillon n°1 n°2 n°3
Rapport
7,2 4,6 1,06
NH;/AICI;

Hauteur zone

. 1cm 2 cm Sem
homogene

Tableau 5 : Longueur de la zone dépot homogene en fonction du rapport NH3/AICl.
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Dans le cas de notre réacteur a paroi chaude, il est probable que pour des compositions
excédentaires en ammoniac (NHj3), le trichlorure d’aluminium (AICl;3) soit presque totalement
consommé avant d’atteindre la zone la plus chaude ou le dépot est souhaité (formation d’un
dépot le long des parois du tube en amont de la zone la plus chaude). La composition initiale
choisie comporte donc une quantité équivalente d’ammoniac (NHj3) et de trichlorure

d’aluminium (AICl3).

3.2.2 Description de la condition référence

L’échantillon de référence est élaboré sur une lamelle sigraflex selon les conditions

suivantes :

Ta=800°C et P =8kPa
QNH;=15 sccm
QAICI; = 14,1 sccm
QH; =21,2 sccm
QHC1=17,6 sccm

QAr =225sccm

t=2h

Cet échantillon a été caractérisé d’un point de vue morphologique (par microscopie
¢lectronique a balayage) et structural (par diffraction des rayons X en configuration 06/20 et

par microspectroscopie Raman en configuration de rétrodiffusion).

La couleur du dépdt observée le long de la lamelle sigraflex évolue du jaune au gris
puis au brun dans la zone chaude. Des clichés de microscopie électronique a balayage (MEB)
révelent que ce changement de couleur correspond a un changement de morphologie (figure
15).

La zone de couleur jaune correspond a un dépot sous forme de grains relativement
grossiers disposés de maniere désordonnée. La zone grise est caractérisée par un dépot sous
forme d’aiguilles orientées d’une manicre aléatoire. La zone brune se présente sous forme
d’aiguilles a bout rond orientées perpendiculairement au substrat. Des analyses par diffraction
des rayons X et microspectroscopiec Raman sur la surface des échantillons ont permis de

révéler des orientations cristallines différentes suivant les zones (figure 16).
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Zone « jaune » en 4{ Td=750°C
haut du substrat
(1=0,5 cm)
(

\

Zone « grise » (1 =1cm)
Td =800°C
T
J

Zone « brune » (1=5 cm)

Td =735°C

Figure 15 : Clichés de microscopie électronique a balayage du dépot le long de [’échantillon

référence (lamelle sigraflex).

Dans le cas des zones jaune et brune, les spectres de diffraction des rayons X et de
microspectroscopie Raman concordent. Pour la zone jaune, ils mettent en évidence un
caractére du dépdt plutot isotrope. Pour la zone brune, les grains de nitrure d’aluminium
(AIN) croissent avec wune orientation préférentielle trés marquée selon [’axe <
(perpendiculairement aux plans (002) paralléles au substrat). Cette orientation préférentielle
est en accord avec 1’étude de dépots €laborés dans cette gamme de température a une pression
relativement ¢élevée [Goto, 1992] [Komiyama, 1985]. Le spectre Raman présente des pics a
657 cm™ et 4 613 cm’ attribués respectivement aux modes de vibration Al(Lo) et E2
[McNeil, 1993]. Ces deux vibrations (forte intensité du mode E2 et extinction du mode Al)
sont caractéristiques d’un dépdt fortement texturé avec croissance des grains
préférentiellement selon 1’axe ¢ de la maille hexagonale du nitrure d’aluminium, en accord
avec 1’é¢tude menée par Khan et al. [Khan, 1994] & partir du précurseur gazeux AlCl;-NHs-H,

a 700°C sous une pression de 26 kPa.
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Figure 16 : Spectres de diffraction des rayons X (DRX) et de microspectroscopie Raman des

trois morphologies de nitrure d’aluminium observées sur I’échantillon référence.

(*) Poudre AIN commerciale Chempur, 99%.
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Pour la zone grise, la corrélation entre le spectre de diffraction de rayons X et le
spectre Raman est moins évidente. En effet, le spectre de diffraction des rayons X révele une
orientation marquée perpendiculairement aux plans (002) (proche de celle de la zone brune).
Par contre le spectre Raman révele un caractére plus isotrope. Des observations par
microscopie a balayage de coupe des dépdts en zone brune (figure 17a) et en zone grise
(figure 17b et 17c) permettent I’interprétation de ces résultats. La zone grise présente deux
types de morphologie selon la partie observée :

- un dépdt relativement dense a la base avec des d’aiguilles orientées aléatoirement en
surface (figure 17b)
- un dépdt avec une croissance de type colonnaire perpendiculairement au substrat (figure

17¢) (morphologie proche de celle de la zone brune).

Comme la zone analysée par spectrométrie Raman est locale et limitée a la « surface »
du dépot (épaisseur < 1um), elle révele donc la présence de nitrure d’aluminium désorienté a
la surface du dépot (figure 17b). La diffraction des rayons X permet une analyse plus globale
du dépdt et révele le caractere colonnaire lié a une croissance perpendiculairement aux plans
(002) (figure 17¢) dans certaines parties de la zone grise, sans exclure la présence de nitrure

d’aluminium désorienté dans d’autres parties.

Dans la zone brune, il est observé une orientation aléatoire des nuclei a la base du
dépot puis une croissance de plus en plus colonnaire (perpendiculairement au substrat)
lorsque I’épaisseur augmente (figure 17a). Des dépots réalisés sur deux substrats de nature
différente (sigraflex et carbure de silicium fritt¢) montrent ce méme comportement ; le
substrat n’a donc a priori pas d’influence sur 1’orientation du dépdt. Dans 1’hypothése d’une
croissance compétitive selon deux orientations, 1’orientation préférentielle est celle dont la
croissance est la plus rapide [Casaux, 1997]. Pour la condition d’élaboration choisie, la
direction de croissance <002> perpendiculaire au substrat apparait donc la plus rapide
puisqu’elle semble bloquer la croissance des cristaux dans les autres directions a mesure que

I’épaisseur du dépdt augmente.
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Surface sous forme

d’aiguilles a bout rond

Surface sous forme d’aiguilles

(©)

Figure 17 : Clichés de microscopie électronique a balayage de coupes du dépot référence en

zone brune (a) et en zone grise (b) et (c).
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3.2.3 Etude paramétrique autour de la condition de référence

Une étude paramétrique (variation de la température, de la pression, du rapport
NH3/AICl; et du débit d’argon) a été menée autour de la condition de référence (tableau 6).
Les échantillons (n°3 a n°10) ont été ¢élaborés sur des substrats de type lamelle sigraflex
pendant deux heures. Les épaisseurs des dépots résultent d’'une moyenne sur trois points de
I’échantillon. Cette étude a pour but de déterminer les conditions d’élaboration permettant
d’obtenir : (i) un dép6t homogene sur la plus grande longueur possible le long du substrat, (ii)
peu de nucléation en phase homogene et (iii) une vitesse de dépot la plus faible possible afin

de faciliter I’infiltration du nitrure d’aluminium au sein de minicomposites.

NH; | AlCl; H, HCl Ar
Echantillon | T (°C) | P (kPa) (scem) | (scem) NH3/AICl; (scem) | (scem) | (seem)

n°3 800 8 15 14,1 1,06 21,2 7,6 225
n°4 700 8 15 14,5 1,03 21,75 6,5 225
n°5 900 8 15 14,6 1,03 21,9 6,1 225
n°6 800 8 15 9,52 1,6 14,28 6,44 225
n°7 800 5 15 12 1,2 17,9 14,2 225
n°8 800 8 15 14 1,07 21 8 425
n°9 800 8 10 13,6 0,73 20,4 9,15 225
n°10 800 10 15 14,1 1,06 21,2 7,65 225

Tableau 6 : Conditions d’élaboration des échantillons.

3.2.3.1 Influence de la température (n°4, n°3 et n°5)

Une trés forte augmentation de la nucléation en phase homogene (pollution par une
poudre blanche des échantillons) a été observée pour les échantillons élaborés a 700°C et
900°C (échantillons n°4 et n°5) par rapport a celui élaboré a 800°C (échantillon n°3). La plus
faible quantité de chlorure d’hydrogeéne (HCI) injecté¢ dans le réacteur pour les échantillons
n°4 et n°5 peut étre a I’origine de I’augmentation de ce phénomene. En effet, la présence de
chlorure d’hydrogéne défavorise la réaction de formation du nitrure d’aluminium [éq7] et

diminue donc la réactivité de la phase gazeuse.
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AICl+ NH;—> AIN+ 3 HCI [éq7]

D’autres phénomeénes peuvent également étre pris en compte. A 900°C, la phase
gazeuse est plus réactive, ce qui favorise la nucléation en phase homogene (phénoméne
thermoactivé). Dans le cas d’une diminution de la température a 700°C, deux phénomenes
peuvent expliquer la présence de nucléation en phase homogene (i) le temps de séjour en zone
chaude des réactifs gazeux est plus élevé et (ii) la phase gazeuse qui arrive au niveau du
substrat est probablement plus riche en réactif gazeux. En effet, la quantité de réactifs gazeux
consommeé par les parois du four (dép6t du nitrure d’aluminium possible des 500°C) avant
d’atteindre le substrat en zone la plus chaude est moins importante dans le cas d’une
¢laboration a 700°C. Ainsi, la nucléation homogene a 700°C est favorisée par I’augmentation
de la pression partielle des réactants autour du substrat et par celle de leur temps de contact
avec sa surface.

Dans notre configuration, la température retenue pour un dépdt avec peu de

nucléation homogéne est donc de 800°C.

3.2.3.2 Influence de la pression (n°7, n°3 et n°10)

L’augmentation de la pression de 5 kPa (échantillon n°7) a 8 kPa (échantillon n°3) et a
10 kPa (échantillon n°10) accentue la nucléation en phase homogéne. En effet, les collisions
entre molécules sont plus fréquentes, ce qui favorise la réactivité en phase homogéne. De
plus, la quantité de chlorure d’hydrogéne (HCI) injectée dans le réacteur est moins importante
a 8 kPa et 10 kPa (rendement de chloruration plus €levé) par rapport a 5 kPa.

Par ailleurs, la diminution de pression permet d’allonger la zone de dépdt anisotrope
(zone brune). La variation de pression étudiée ne modifie pas de fagon importante la
morphologie colonnaire des dépots (figure 18) : une orientation préférentielle suivant I’axe™c”
(perpendiculairement aux plans (002) paralleles au substrat) est toujours observée en
diffraction des rayons X et confirmée par microspectroscopie Raman (figure 19). Il est
simplement observé que 1’augmentation de pression totale provoque 1’apparition de nouvelles
directions de croissance qui se manifestent sur le spectre de diffraction des rayons X par
I’apparition des pics (100) et (101) [Lee, 1991].

La vitesse de dépot passe de 5,75 um/h pour 5 kPa a 4 um/h pour 8kPa (non
mesurable a 10 kPa car beaucoup de nucléation en phase homogene). La nucléation en phase
homogene est probablement majoritairement a 1’origine de la diminution de la vitesse de

dépot. D’autre part, 1’augmentation de la pression peut favoriser les réactions et la
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Figure 18 : Clichés de microscopie électronique a balayage de section des échantillons (a)

n°3 (P =8 kPa, ) et (b) n°7 (P = 5 kPa).
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Figure 19 : Spectres de diffraction des rayons X (DRX) et spectres Raman de la surface des
échantillons (a) n°3 et (b) n°7.
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consommation des réactifs a ’entrée du réacteur (pressions partielles des gaz précurseurs plus
importantes), ce qui conduirait a des vitesses de dépot plus faibles au niveau du substrat par
effet d’appauvrissement.

La nucléation en phase homogene étant limitée a faible pression et la taille de la zone

homogene augmentée, la pression d’élaboration retenue est de 5 kPa.

3.2.3.3 Influence du rapport NH3/AICI3 (n°9, n° 3 et n° 6)

La diminution de la proportion d’ammoniac (NH3) (dans 1’ordre : échantillons n°6,
n°3 et n°9) favorise I’alignement des aiguilles perpendiculairement au substrat
(respectivement figures 20, 18 et 21). La zone grise de dépot est éliminée au profit de la zone
brune (échantillon n°9). Au contraire, ’augmentation de la proportion d’ammoniac (NHj3)
(échantillon n°6) conduit a un important allongement de la zone grise de dépot (1 = 2 cm)
(figure 20) au détriment de la zone brune. Goto et al. [Goto, 1992] mentionnent un dépot de
couleur grise pour des rapports NH3/AICl; élevés (échantillon °6) et de couleur brune pour
des rapports NH3/AICl; plus faible (¢chantillon n°9).

La vitesse de dépdt dans la zone brune diminue de 5,25 pum/h a 4 pm/h lorsqu’on
passe de I’échantillon n°9 a I’échantillon n°3. Par ailleurs, la nucléation en phase homogéne
est limitée avec I’augmentation de la proportion d’ammoniac (NH3). En effet, il est nécessaire
de maintenir un certain exces d’ammoniac afin de limiter ce phénomeéne [Goto, 1992].

Un léger excés d’ammoniac (NH3) par rapport au trichlorure d’aluminium
(AICl;3) (NH3/AICl; = 1,06) sera donc choisi afin de limiter la nucléation en phase homogene

tout en conservant une longueur homogene de dépot suffisante (zone brune anisotrope).

3.2.3.4 Influence du taux de dilution et du debit total (n® 3 et n° 8)

L’augmentation de la dilution et du débit total par I’ajout d’argon en grande quantité
(dans Dl’ordre : échantillon n°3, figure 18a et échantillon n°8, figure 22) a pour effet
d’augmenter la longueur de la zone brune. La vitesse de dépot augmente de 4 a 12,5 pm/h
quand le débit d’argon passe de 225 a 425 sccm (doublement du débit total et division par

deux des pressions partielles des gaz réactifs).
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L’ajout d’une forte proportion d’argon a permis de diminuer largement la pression
partielle des gaz réactifs et de limiter leur temps de résidence dans le réacteur en augmentant
le débit total. Ceci conduit a une nette diminution de la nucléation homogene et donc favorise
le dépot. Par ailleurs dans le cas d’un régime cinétique limité par les transferts de masse, la
vitesse des transferts de masse et donc la vitesse de dépdt augmentent lorsque le débit total
augmente.

Cependant, 1’ajout d’une quantité trop importante d’argon conduit & une vitesse de
dépot €levée qui est néfaste a une infiltration a ceceur des minicomposites. Pour maintenir une

vitesse de dépot faible, le débit d’argon sera donc limitée a 225 scem.

3.2.4 Conclusion

L’étude paramétrique montre que la condition d’élaboration correspondant a
I’échantillon n°7 permet un dépdt de nitrure d’aluminium anisotrope (orienté selon I’axé ¢) de
manic¢re homogeéne en épaisseur sur une grande étendue le long de 1’échantillon et avec une
vitesse de dépdt modérée (5,7 um/h). Avec une vitesse de dépot plus faible (4 pm/h), la
condition d’¢laboration correspondant a 1’échantillon n°3 permet un dépo6t homogene en
épaisseur sur une hauteur plus faible mais acceptable. Par conséquent, I’infiltrabilit¢ du
nitrure d’aluminium (AIN) au sein de minicomposites a partir de ces deux conditions

d’élaboration fera I’objet de 1I’étude du paragraphe suivant.
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3.3 Infiltration du nitrure d’aluminium

Des infiltrations chimiques en phase gazeuse (CVI) de nitrure d’aluminium ont été
réalisées au sein de minicomposites selon les conditions d’élaboration des échantillons n°3 et
n°7 (cf tableau 6).

Par rapport au dépot sur substrat plan, la condition d’infiltration n°3 conduit a un
dépot moins homogene sur la longueur du minicomposite avec une alternance de zones grises
et brunes, la zone grise devenant majoritaire. Des clichés de microscopie optique sur une
section du minicomposite dans la zone grise sont présentés figure 23. L’infiltration du nitrure
d’aluminium est relativement homogeéne en €paisseur au sein du minicomposite.

La condition d’élaboration n°7 conduit a I’infiltration de nitrure d’aluminium sur une
longueur de 5 cm avec une unique zone brune et une épaisseur également homogéne au sein
du minicomposite. Par conséquent, cette condition d’élaboration sera choisie dans la suite de

I’étude.

3.4 Caractérisations du nitrure d’aluminium choisi pour la CVI

Le nitrure d’aluminium infiltré selon les conditions d’élaboration n°7 présente une
microstructure de type colonnaire avec une orientation préférentielle de croissance selon 1’axe

—
C.

3.4.1 Analyses chimiques

Des analyses chimiques par microsonde de Castaing (tableau 7) et par spectrométrie
d’¢électrons Auger (figure 24) révelent respectivement une légere surstoechiométrie en azote

par rapport a I’aluminium et ’homogénéité de la composition du dépdt dans 1’épaisseur.

Elément Al N O Cl

%atomique 474 497 1,3 1,6
Tableau 7 : Dosage par microsonde de Castaing du dépot réalisé avec la condition

d’éelaboration n°7.
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Nitrure d’aluminium

(AIN)

Nitrure d’aluminium

(AIN)

Figure 23 : Clichés de microscopie optique sur une section polie du minicomposite infiltré
selon la condition n°3

a) en lumiere polarisée (nitrure d’aluminium en gris)

b) en lumiere polarisée et analysée (nitrure d’aluminium en couleur claire : les
structures cubiques des phases de la matrice Si-B-C sont éteintes alors que la structure

hexagonale du nitrure d’aluminium est révélée).
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Figure 24 : Profil en profondeur par spectrométrie d’électrons Auger du dépot réalisé dans

les conditions d’élaborations n°7.

178



Chapitre 4 : Elaboration CVD/CVI

Le faible pourcentage d’oxygene présent en surface du dépot peut étre attribué a la
réactivité de la surface du nitrure d’aluminium [Sternitzke, 1993] [Cook, 1994] qui conduit a
la formation d’une couche d’alumine passivante. Des impuretés chlorées (<2%atomique)

issues des précurseurs gazeux ont également été détectées [Goto, 1992].

3.4.2 Microspectroscopie Raman

Une étude plus approfondie de la texture du nitrure d’aluminium a également été
menée par microspectroscopie Raman (MSR). Les analyses ont été réalisées a ’aide d’un
spectrometre Labram HR (Jobin Yvon, laser He-Ne, A = 632,8 nm) en configuration de
rétrodiffusion (polarisation paralleéle ou perpendiculaire). La résolution latérale du spot laser
est de 1-2um et la résolution spectrale de 1’ordre de 2 cm™.

L’annexe 3 présente les conditions expérimentales ainsi que le raisonnement conduit
afin d’obtenir les conclusions suivantes. Les spectres Raman en polarisation parallele
confirment une orientation préférentielle de croissance des cristaux selon l’axe?’(plans (002)
des cristaux paralleles au substrat). Cependant, les spectres obtenus en polarisation
perpendiculaire indiquent qu’il existe une certaine désorientation des cristallites du dépot par

rapport a leur orientation préférentielle.

Une cartographie dans 1’épaisseur du dépdt en section a été réalisée en polarisation
paralléle (figure 25). L’analyse révele que la croissance des cristaux est préférentiellement
orientée selon I’axé ¢ (plans (002) paralléles au substrat) a la surface du dépot (mode A1(TO)
trés intense et mode E2 pratiquement éteint). En revanche au début du dépét, I’axe ¢ des
cristaux n’est pas majoritairement orienté perpendiculairement a la surface (I’intensité du
mode E2 augmente progressivement de 1’extérieur du dépot vers 1’interface avec le substrat).
L’orientation préférentielle des cristaux dans le dépot devient donc de plus en plus marquée
au cours de sa croissance, ce qui confirme les observations réalisées par microscopie

¢lectronique a balayage sur substrat plan (figure 18b).
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Figure 25 : Cartographie dans [’épaisseur du dépot de nitrure d’aluminium ( polarisation parallele X<YY>-X pour la position 1).
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3.4.3 Microscopie électronique a transmission (TEM)

Les échantillons n°7 et n°11 (tableau 8) ¢laborés présentent des morphologies
différentes en surface. Leur microstructure a donc été comparée par microscopie €lectronique
en transmission (TEM). La préparation des échantillons a été conduite selon la technique des

cross-sections suivie d’un polissage mécanique et d’un amincissement ionique.

NH; | AICI H, HCI Ar
Echantillon | T (°C) | P (kPa) NH3/AICl;
(sccm) | (sccm) (sccm) | (sccm) | (sccm)
N°7 800 5 15 12 1,2 17,9 14,2 225
n°ll 800 5 15 6,64 2,26 10 30 225

Tableau 8 : Conditions d’élaboration des échantillons n°7 et n°11 analysés par TEM.

Les échantillons n°7 et n°11 devaient étre ¢laborés dans les mémes conditions mais un
probléme de chloruration a entrainé un rendement plus faible en trichlorure d’aluminium
(AICLs) (40% au lieu de 80%) dans le cas de 1’échantillon n°11. De plus faibles quantités de
trichlorure d’aluminium (AICl;3) et de dihydrogéne (H,) et une plus grande quantité¢ de
chlorure d’hydrogene (HCI1) ont donc été injectées dans le réacteur. L’échantillon n°7 présente
une surface de couleur uniforme brune alors que I’échantillon n°11 présente une surface
d’aspect bicolore (une zone brune similaire a celle de I’échantillon n°7 et une zone
transparente) (figure 26). L’analyse TEM a permis de mettre en évidence deux types de
texture qui expliquent la différence de coloration.

Dans le cas d’une analyse de la zone optiquement claire, les arcs étendus et ponctués
du cliché de DEAS (diffraction ¢lectronique a aire sélectionnée) (figure 27) traduisent 1’état
polycristallin du dépdt avec une désorientation des cristallites les unes par rapport aux autres.
Dans le cas de la zone optiquement foncée (échantillon n°7), le cliché de DEAS se limitant a
des taches de diffraction indique une texture trés orientée selon I’axe ¢ (perpendiculaire aux
plans (002)). Par ailleurs, I'image TEM du dépdt confirme une morphologie sous forme
d’aiguilles (figure 28). Une analyse de la structure d’une des aiguilles en haute résolution
(HR-TEM) (figure 29) confirme leur orientation parallélement a 1’axe ¢ de la maille
hexagonale du nitrure aluminium. Une analyse élémentaire locale de ces aiguilles par
spectroscopie de perte d’énergie électronique (EELS) révéle trés clairement le seuil K de

I’azote a 401eV ainsi que le seuil L, 3 de ’aluminium (figure 30).
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Zone brune

Zone claire

Figure 27 : Micrographie et cliché de DEAS de la surface en zone claire de [’échantillon
n°ll.

Figure 28 : Micrographie et cliché de DEAS de la surface de [’échantillon n°7 (le cercle

surexposé dans la micrographie correspond a la zone sélectionnée pour réaliser la

diffraction).
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Enrobage

Aiguille

Figure 29 : Image TEM en franges de réseau d’une aiguille a la surface de I’échantillon n°7.
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Figure 30 : Analyse EELS de [’échantillon n°7.
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4 ELABORATION DU NITRURE DE BORE (BN) ET DU
CARBURE DE SILICIUM (SIC)

Le nitrure d’aluminium (AIN) sera associ¢ a du nitrure de bore (BN) au sein d’un
multicouche (AIN-BN), afin d’améliorer la protection de minicomposites a matrice Si-B-C
vis a vis des environnements oxydants et corrosifs a haute température. Le multicouche (AIN-
BN), sera revétu d’un dépot de carbure de silicium (SiC). Les dépots de nitrure de bore (BN)
et de carbure de silicium (SiC) sont €laborés selon les conditions expérimentales mises au
point dans le méme réacteur que celui utilisé dans la présente étude par Le Gallet [Le Gallet,

2001].

4.1 Dépot du nitrure de bore (BN)

Le dépot de nitrure de bore est réalis¢ a partir du mélange gazeux trichlorure de bore
(BCl3), ammoniac (NHj3), dihydrogene (H,) et argon (Ar) a une température de 800°C et une
pression de 1,3 kPa. Afin d’obtenir un nitrure de bore relativement stable a I’air ambiant, il est
nécessaire d’élaborer un composé quasi-stoechiométrique. Pour cela, le nitrure de bore est
issu d’une phase gazeuse excédentaire en ammoniac par rapport au trichlorure de bore en
accord avec les travaux de Pipel et de Huang. [Pipel, 2000] [Huang, 1999]. Le rapport
NH3/BCl; choisi est de 1,3 [Le Gallet, 2001]. Dans ces conditions, la vitesse de dépot est de
4,8 um/h. Ensuite un traitement thermique durant deux heures sous faible pression d’argon a
1000°C [Cholet, 1990] [Leparoux, 1995] est nécessaire a la décomposition et a 1’élimination
des especes réactives n’ayant que partiellement réagi lors du processus de dépot afin de
limiter sa réactivité¢ avec I’humidité de 1’air. Le nitrure de bore ¢laboré est amorphe (absence
de pic défini en diffraction des rayons X). L’analyse morphologique du dépdt de nitrure de

bore (figure 31) montre un aspect lisse en coupe et nodulaire en surface.

4.2 Dépot du carbure de silicium (SiC)

Le dépot de carbure de silicium est élaboré a partir d’un mélange gazeux de
méthyltrichlorosilane (MTS) et d’hydrogéne (H;), avec un rapport o (= Qu2/Qwmrs) €gal a 4.
La température et la pression d’élaboration sont respectivement de 900°C et de 10 kPa. Une
analyse par diffraction des rayons X indique un caractére amorphe. Des analyses du dépot par

spectrométrie Raman et microsonde de Castaing ont montré un exces de silicium avec un
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rapport (% atomique) Si/C de 1,1 [Le Gallet, 2001]. La pression relativement élevée
d’¢laboration favorise un dépot lisse en coupe (associé a un exces de silicium et a une taille de
grains de carbure de silicium réduite) (figure 32) [Loumagne, 1993] et nodulaire en surface.

La vitesse de dépot est de ’ordre de 1,8 pm/h.

3.8 kV x268.68K 1 4J58rm

Coupe
Figure 31 : Clichés de microscopie électronique a balayage du dépot de nitrure de bore (BN)
(t = 2h) élaboré sur substrat plan.

Coupe ] a Surface
Figure 32 : Clichés de microscopie électronique a balayage du dépot de carbure de silicium

(SiC) (t = 2h) élaboré sur une fibre revétue de la matrice Si-B-C.
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Chapitre 5

Comportement sous atmosphere oxydante ou
corrosive de materiaux dans le systeme Al-B-N

Ce chapitre est consacré a l’étude du comportement de matériaux dans le systeme Al-
B-N sous atmosphere oxydante/corrosive a haute température. Dans un premier temps, des
dépots sur substrat plan ont été élaborés afin d’étre étudiés dans ces conditions par analyse
thermogravimétrique (ATG). Cette étude pourra aider a conclure quant a la limitation de la
volatilisation de [’oxyde de bore (B,03) par formation de borates d’aluminium (241,03.B,0;
ou 941,03.2B,0;3). Ensuite, des minicomposites infiltrés par des matériaux dans le systeme Al-
B-N seront testés en durée de vie (charge statique) ou vieillissement (sans charge) sous
atmosphere corrosive a haute température. La comparaison des résultats de durée de vie avec
ceux obtenus pour des minicomposites de référence (sans ajout d’aluminium) permettra
d’évaluer le gain d’efficacité apporté a la protection anticorrosion. Les observations
morphologiques et les analyses physico-chimiques issues des tests de vieillissement aideront

également a cette évaluation.
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1 RAPPELS BIBLIOGRAPHIQUES SUR I’OXYDATION ET
LA CORROSION DE AIN, BN ET AIB,,

Afin de mieux comprendre le comportement sous atmosphére oxydante/corrosive d’un
matériau multicouche (AIN-BN),, il est nécessaire de s’intéresser dans un premier temps au
comportement des matériaux nitrure d’aluminium (AIN) et nitrure de bore (BN) séparément.
Un bref rappel sur le comportement a 1’oxydation du borure d’aluminium (AlB;;) sera

¢galement effectué.

1.1 Nitrure de bore (BN)

La résistance a I’oxydation a haute température du nitrure de bore est directement liée
a son degré de cristallisation [Cofer, 1995]. Par exemple, la température de début d’oxydation
d’un nitrure de bore turbostratique est d’environ 800°C [Podobeda, 1976] alors que celle d’un

nitrure de bore avec un haut degré de cristallisation est d’environ 900°C [Cofer, 1995].
1.1.1 Variation de masse sous atmosphére séche

La variation de masse observée (figure 1) lors de I’oxydation du nitrure de bore sous
atmosphere séche résulte du bilan en masse entre la formation d’oxyde de bore (B,O3) (gain)

et le dégagement de diazote gazeux (perte) selon la réaction :

2BN+3/20, - B,0O3 + N, [éql]

Dans les premiers instants, la vitesse d’oxydation est décrite par une loi linéaire
correspondant a la transformation du nitrure de bore (BN) en oxyde de bore (B,Os3). La
cinétique d’oxydation est limitée par les réactions chimiques a I’interface. Elle est ensuite
décrite par une loi parabolique qui correspond a une limitation de la diffusion de I’oxygene
dans la couche oxyde liquide (la volatilisation de I’oxyde de bore étant négligeable sous

atmospheére séche jusqu’a 950°C) [Cofer, 1995].
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Am/S T

Formation de B»O;
(Am,/S)

temps

Figure 1 : Représentation schématique de la variation de masse en fonction du temps d’un
échantillon de nitrure de bore (BN) lors de son oxydation sous atmosphere seche avec

formation d’une couche passivante d’oxyde de bore (B,O3) a une température inférieure a

950°C.
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Variation parabolique :
formation de B,Os3

Domaine linéaire :
¢épaisseur de la couche

d’oxyde formée reste
constante

Am/S = Aml/S + Amg/S

Variation linéaire :
volatilisation de B,0O;
(Al’l’lz/ S)

€ox A

b).

€ox Constante

temps

Figure 2 : Représentations schématiques
a). de la variation de masse d’un échantillon de nitrure de bore (BN) en fonction du temps
lors de son oxydation sous atmosphere humide a haute température

b). de l’épaisseur(e,y) de la couche d’oxyde de bore (B,O3) formée en fonction du temps.
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1.1.2  Variation de masse sous atmosphére humide

En présence de seulement 10 a 20 ppm d’eau a haute température, le comportement du
nitrure de bore vis a vis de I’oxydation n’est plus parabolique mais devient paralinéaire
[Jacobson, 1999]. En effet, sous atmosphére humide a haute température, 1’oxyde de bore
réagit avec la vapeur d’eau pour former des espéces gazeuses volatiles (H3;BO;, HBO,,
(HBOy)s, cf chapitre 1 paragraphe 5.2). La volatilisation de I’oxyde de bore devient alors non
négligeable des 600°C sous faible pression partielle de vapeur d’eau. A 900°C, sous 10 kPa
de pression partielle de vapeur d’eau (70%N,/20%0,/10%H,0) avec un débit total de 2 1/h, la
vitesse de volatilisation d’une poudre d’oxyde de bore (B,Os) atteint 4,9 mg/cm®.h [Martin,
2003].

Le régime d’oxydation observé (figure 2) résulte d’un gain de masse (correspondant a
la formation de I’oxyde de bore) représenté par une loi parabolique et d’une perte de masse
(due a la volatilisation d’espéces borées) représentée par une loi linéaire. Au début de
I’oxydation, I’épaisseur de la couche d’oxyde de bore augmente mais la vitesse de formation
de I'oxyde diminue avec le temps. Lorsque cette vitesse égale celle de la volatilisation, le
régime d’oxydation est nommé de récession stable : la couche d’oxyde reste constante alors
que le matériau est toujours consommeé par oxydation. Dans ce cas, la quantité d’oxyde qui se

forme a I’interface matériau/oxyde, se volatilise a I’interface oxyde/milieu gazeux.

1.2 Nitrure d’aluminium (AIN)

Selon le mode d’élaboration (pressage de poudre, dépot par CVD...) et les
caractéristiques du nitrure d’aluminium (taille des grains, porosité, taux d’impuretés...), la

température de début d’oxydation [€q2] varie entre 800°C et 1200°C.

2AIN +3/2 O; > ALOs; + N, [€92]

Le produit d’oxydation obtenu est I’alumine qui se présente sous forme amorphe pour
une température inférieure a 1100°C (texture granulaire) et sous forme cristallisée a-Al,O3
(texture poreuse) pour des températures supérieures [Lavrenko, 1983] [Azema, 1991].
Cependant, les mécanismes de formation de 1’alumine sont différents selon les auteurs avec
comme principale différence la formation ou non d’une fine couche intermédiaire

d’oxynitrure d’aluminium Al,OyN,.
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Figure 3 : Diagramme de phase AIN-aAl,O3; [Mc Cauley, 1981].
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Katnani et al. [Katnani, 1986] et Clédat et al. [Clédat, 1997] ont montré que le
processus d’oxydation d’une poudre de nitrure d’aluminium sous air sec passe par une
réaction chimique intermédiaire entre 750°C et 900°C qui implique la formation
d’oxynitrures. Cette formation précéderait celle de d’alumine. Cette couche d’oxynitrures
persisterait en formant une couche interfaciale entre 1’oxyde et le nitrure d’aluminium. Au-
dessus de 900°C, seule la présence d’alumine serait observée. De méme lors de 1’oxydation
d’une poudre de nitrure d’aluminium, Lavrenko et al. [Lavrenko, 2003] supposent la
formation d’alumine amorphe et d’une phase oxynitrure Al;(N3O, jusqu’a 1100°C [éq3]. Pour
des températures supérieures, seule I’alumine sous forme cristalline corindum (a-Al,O3) est

détectée [éq4].

10 AIN + O; = Al;oNgO> + N, [€93]
Al1gNgO, + 13/2 05 > 5 a-AlL,O3 +4 N, [éq4]

La quantit¢ d’oxynitrures d’aluminium diminuerait au fur et a mesure que la
température augmente. La dissolution d’oxygene dans le nitrure d’aluminium constituerait

une ¢tape préalable a la croissance d’alumine.

L’oxydation d’un dépot de nitrure d’aluminium élaboré par PECVD (Plasma
Enhanced Chemical Vapor deposition) conduit a la formation d’un oxynitrure dés 600°C
[Azema, 1991]. Ensuite jusqu’a 700°C il y aurait présence d’un film oxynitrure d’aluminium
AlLOyN, d’épaisseur inférieure a 100 nm entre 1’oxyde naissant et le nitrure d’aluminium. Au
dessus de 900°C, seule 1I’alumine est observée.

Par contre, Ansart et al. [Ansart, 1995] sur ce méme type de matériau ont montré une
solubilité¢ de I’oxygene dans le nitrure d’aluminium jusqu’a une teneur limite de ’ordre de
25% atomique au-dessous de 900°C. Ensuite, il y a apparition d’un mélange biphasé (nitrure
d’aluminium et précipitation d’alumine) jusqu’a transformation totale en alumine o a 1200°C.
La diffraction des rayons X n’a pas montré la présence d’un composé oxynitrure d’aluminium

avant I’apparition de 1’alumine.

Lejus [Lejus, 1964] et Mc Cauley [Mc Cauley, 1981] ont proposé un diagramme de
phase dans le systéeme AIN-aAl,O; pour lequel aucune phase oxynitrure n’existe pour une

température inférieure a 1600°C (figure 3). Une autre théorie développée par Pascal [Pascal,

199



Chapitre 5 : Comportement sous atmospheére oxydante/corrosive

1961] propose la formation d’alumine de transition o et 6 préalablement a la formation de

I’alumine o :

AIN > (det0) AlLOs > o AlLO;
Oxydation a 850°C Oxydation a 1200°C

1.2.1 Variation de masse sous atmosphére séche

L’étape initiale d’oxydation est controlée par les réactions de surface, ce qui se traduit
par une loi linéaire pour la variation de masse. Il est a noter que pour des hautes températures
(1300°C-1680°C), ce domaine linéaire devient limité. Ensuite, la variation de masse observée
résulte du bilan entre le gain de masse du a la formation d’alumine [€q2] ou d’oxynitrure
[é93] et de la perte de masse due au dégagement de diazote gazeux. L’oxydation est alors
contrdlée par la diffusion de I’oxygene dans la couche d’oxyde [Lavrenko, 1983] [Katnani,

1986] qui se traduit par une loi parabolique.
1.2.2 Variation de masse sous atmosphére humide

Long et al. [Long, 1959] rapportent que le nitrure d’aluminium est stable sous air sec
et sous air humide en dessous de 700°C, mais il est notablement attaqué a 1000°C. Le degré

d’oxydation observé est plus élevé sous air humide que sous air sec.

Sato et al. [Sato, 1987] ont observé que la vitesse d’oxydation d’un matériau nitrure
d’aluminium pressé a chaud est accrue par la présence de vapeur d’eau. Sous atmospheére
séche pour une température supérieure a 1100°C, la couche d’alumine formée (aAl,O3) est
dense, la diffusion des especes gazeuses devient difficile donc les cinétiques deviennent
paraboliques. Par contre sous atmosphere humide, cette couche d’alumine est poreuse et la
surface du nitrure d’aluminium reste directement exposée a la phase gazeuse. La vitesse
d’oxydation est alors contrdlée par les réactions chimiques de surface et les vitesses sont
constantes dans le temps (allures quasi-linéaires des courbes entre 1100°C et 1400°C) [Sato,

1987] [Kuromitsu, 1992] (figure 4).
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Figure 4 : Oxydation d’un matériau nitrure d’aluminium fritté sous diverses atmospheres

oxydantes et corrosives a 1400°C [Kuromitsu, 1992].

201



Chapitre 5 : Comportement sous atmospheére oxydante/corrosive

1.3 Borure d’aluminium (AlBy;)

Sous atmosphere oxydante séche, 1’oxydation du dodécaborure d’aluminium (AlB;;)
devient notable dés 700-800°C [McKee, 1986] (figure 20, chapitre 2). Aucune donnée sur

I’oxydation de ce matériau sous atmosphére humide a haute température n’a pu étre trouvée.

2 ELABORATION DE MATERIAUX SUR SUBSTRATS
PLANS ET MINICOMPOSITES

Les dépots sur substrat plan (en carbure de silicium) sont destinés a une étude
d’oxydation/corrosion a haute température par analyse thermogravimétrique (ATG) des
matériaux nitrure de bore (BN), nitrure d’aluminium (AIN) et bicouche AIN-BN. La
comparaison de leur comportement pourra aider a conclure quant a la limitation de la
volatilisation de 1’oxyde de bore (B,03) par formation de borates d’aluminium (2A1,03.B,03
ou 9A1,0;.2B,03).

Apres avoir vérifié D’infiltrabilit¢é du multicouche (AIN-BN),, les minicomposites
¢laborés seront testés en durée de vie (charge statique) ou en vieillissement (sans charge) a
haute température sous atmosphere corrosive. La comparaison des résultats de durée de vie
avec ceux obtenus pour des minicomposites de référence (sans ajout d’aluminium) permettra
d’évaluer le gain d’efficacité apporté par la présence du multicouche (AIN-BN),. Les
observations morphologiques et les analyses physico-chimiques issues des tests de

vieillissement aideront également a cette évaluation.

Les coefficients de dilatation du nitrure d’aluminium, du nitrure de bore et du carbure
de silicium sont relativement proches (oan = 4,3.10° K™, apy = 3,2.10° K, agic = 3,6.10°

K™, ce qui limite les problémes de décohésion.

2.1 Substrats plans

Un revétement de nitrure d’aluminium (AIN) a été ¢laboré selon les conditions
expérimentales choisies dans le chapitre précédent (cf chapitre 4, paragraphe 3.2.3, tableau 6,
conditions n°7). Le dépot présente une microstructure de type colonnaire avec une orientation
préférentielle des cristaux selon 1’axe?(perpendiculairement aux plans (002), parall¢les au

substrat).
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Un dépot de nitrure de bore (BN) amorphe a été élaboré selon les conditions
expérimentales présentées dans le chapitre précédent (cf chapitre 4, paragraphe 4.1). Son
épaisseur est inférieure a 1 um afin de limiter les phénomeénes d’écoulement du liquide oxyde
de bore (B,03) qui se formera par oxydation du dépot lors de I’analyse thermogravimétrique a
haute température sous atmospheére oxydante (et rendra difficile I’interprétation des courbes
ATG).

Pour le dépdt du bicouche AIN-BN, I’épaisseur du dépdt de nitrure de bore (BN) est
inférieure a 1 pm, pour la méme raison que précédemment (figure 5). Il est important de noter
que Dlinfiltration des espaces inter-aiguilles du nitrure d’aluminium par le nitrure de bore

permet un bon contact entre les constituants.

BN

AIN

MR R RN N

u" ) H‘;‘; 3 2 n . .H‘;‘-
SiC L-&?l’},\l{{“}#; g% M:’%'}q ’ri

j.urh::
x2B8.8K SBHm

S;_-;p.u FORE R

Figure 5 : Cliché de microscopie électronique a balayage du bicouche AIN-BN (section).

2.2 Minicomposites

Un minicomposite « brut» (figure 6) est constitué d’une meche de 500 fibres de
carbure de silicium (SiC Hi-Nicalon) avec une interphase pyrocarbone et partiellement

densifiée par une matrice séquencée Si-B-C (V¢ = 60%) (cf chapitre 1, paragraphe 4.2).
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Figure 6 : Cliché de microscopie électronique a balayage d’une section d’'un minicomposite

« brut » partiellement densifié par la matrice Si-B-C.

Les minicomposites « bruts » présentent des formes et des masses linéiques (rapport
masse/longueur) trés disparates du fait de leur élaboration a partir de meches extraites de
tissu. Les minicomposites « bruts » (linéaires et sans foisonnement excessif) sont donc
regroupés par paires dont les éléments possédent un taux massique de matrice équivalent

avant Iinfiltration supplémentaire de type 1 ou 2 (tableau 1).

Infiltration Description

Carbure de silicium (SiC)
Minicomposites type 1 | épaisseur : 4 um figures 7a; et 7b;

Multicouche (AIN-BN),
épaisseur : 2 pm
Minicomposites type 2 + figures 7a; et 7b,
Carbure de silicium (SiC)
épaisseur : 2 um

Multicouche (AIN-BN),,
¢épaisseur : 1 pm figures 7a; et 7b;

Minicomposites type 3

Tableau 1 : Description des minicomposites de type 1,2 et 3.

D’un point de vue mécanique, les minicomposites de type 1 et 2 sont comparables
(taux massique de matrice équivalent). Des essais comparatifs de durée de vie sous charge

statique permettront donc d’évaluer I’amélioration de la résistance a la corrosion a haute
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Figure 7 : Minicomposites de type 1, 2 et 3
a). Représentation schematique

b). Cliche de microscopie électronique a balayage en section.
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température de la phase cicatrisante (B,03-Si0,) grace a 1’ajout de I’élément aluminium.
L’observation d’un facies de rupture (figure 8) obtenue par traction a température ambiante
montre que les infiltrations du multicouche (AIN-BN), puis du carbure de silicium (SiC) ont

été effectuées de maniére homogene au sein du minicomposite de type 2.

Les minicomposites de type 3 sont infiltrés avec un séquengage (AIN-BN),, constitué
d’un plus grand nombres de couches avec des épaisseurs de nitrure de bore (BN) et de nitrure
d’aluminium (AIN) plus faibles afin d’augmenter leur surface de contact et de faciliter la
formation des borate d’aluminium 2Al,03.B,03 ou 9Al,03.2B,03; par oxydation. La
proportion de nitrure de bore (BN) par rapport au nitrure d’aluminium (AIN) est également
plus importante. Par ailleurs, ’absence de la couche de carbure de silicium (SiC) en fin de
cycle d’infiltration permettra d’observer plus aisément le changement de morphologie du
multicouche (AIN-BN),, (notamment par microscopie ¢électronique a balayage) suite a son

oxydation/corrosion.

3 TECHNIQUES DE CARACTERISATION

3.1 Morphologie et phases cristallines

Des observations en surface et en coupe des échantillons ont été menées par
microscopie ¢lectronique a balayage (MEB Hitachi S 4500-1) avant et aprés les tests sous
atmosphere oxydante/corrosive a haute température. Elles permettent d’évaluer les épaisseurs
de matériau consommé (non-oxyde) et formé (oxyde) ainsi que les modifications de la
morphologie des échantillons. Les phases cristallines sont identifiées par diffraction des

rayons X (SIEMENS D-500 de type 6/26).

3.2 Spectrométrie d’électrons Auger

L’appareil utilisé est un MICROLAB 310F. La spectroscopie d’électrons Auger est
une analyse élémentaire de surface semi-quantitative. Sa résolution latérale est de 5 um en
mode analyse et de 30 a 35 nm en mode de cartographie, sa résolution en profondeur de 5 nm
en moyenne. II est possible de réaliser des profils en profondeur par décapage avec un canon a
ion (Ar+). Cette technique est inadaptée aux matériaux isolants qui nécessitent une

métallisation.
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A (AIN-BN),

Figure 8 : Clichés de microscopie électronique a balayage d’un facies de rupture d’un

minicomposite de type 2 apres traction a température ambiante.
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4 TEST SOUS ATMOSPHERE OXYDANTE/CORROSIVE DE
DEPOTS SUR SUBSTRAT PLAN

4.1 Description de PATG

Le dispositif d’analyse thermogravimétrique (ATG) permet de suivre la variation de
masse par unité de surface (Am/S) des échantillons sous atmosphére controlée pour diverses
conditions de température a pression atmosphérique. Les essais ont été menés dans un
dispositif (Setsys TG 1600°C) (figure 9) équipé d’une balance d’une précision de 1’ordre du
microgramme. Les échantillons sont placés dans une nacelle de platine au sein d’un four avec
tube en alumine vieilli (afin de limiter la catalyse des réactions d’oxydation par la présence

d’impuretés (NayO) [Opila, 1995]). La montée et la descente en température des échantillons

w  Gaz portewr (He)
s Gaz protectemr {Ar)
s (zaz oxydani

— Purge

Sortie des

E.chantillon

Gaz oxydant
+ H0

n

Thermosiat Flacon laveur
(Tgr)  thermostaté (Tgp )

" | €= Analyseur de gaz

Pompe 4 vide

Figure 9 : Schéma du dispositif d’analyse thermogravimétrique (ATG) utilisé.
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sont effectuées sous atmospheére neutre (argon). Les mesures sont réalisées lors d’un palier a
la température de test sous air sec ou humide (N,/O, ou N,/O,/H,0). La pression de vapeur
d’eau choisie dans le cadre de cette étude est de 10 kPa (soit 10% d’humidité relative par
rapport a la pression de vapeur saturante de I’eau a 100°C a pression atmosphérique), celle de
I’oxygéne étant maintenue a 20 kPa. Il est a noter que le passage progressif du gaz neutre au
gaz oxydant (sec ou humide) au début du palier de température provoque une période
transitoire avec une importante perturbation des mesures lors du premier quart d’heure de test
(forte prise de masse apparente due a un effet hydrodynamique) qui ne sera pas pris en

compte pour le tracé des courbes.

4.2 Oxydation et corrosion du dépot de nitrure d’aluminium (AIN)

4.2.1 Résultats expérimentaux

Sous air sec a 600°C, la variation de masse est négligeable (figure 10). Le nitrure
d’aluminium apparait quasi-inerte. A 900°C sous air sec, il s’oxyde lentement compte tenu de
la faible prise de masse (22 pg/cm® en 10 heures). Dans les mémes conditions, la présence
d’humidité¢ (10 kPa de pression partielle de vapeur d’eau) active 1’oxydation du nitrure

d’aluminium avec un gain de masse de 38 pg/cm” en 10 heures.

Cependant malgré I’environnement corrosif a haute température, I’oxydation du
nitrure d’aluminium ¢laboré reste limitée. En effet, sa capacité d’oxydation dépend de
’orientation cristalline du dépdt déterminée par les conditions d’élaboration. Dans le cadre de
notre étude, le dépot est fortement texturé avec une croissance selon I'axeC de la maille
hexagonale du nitrure d’aluminium (perpendiculairement aux plans (002) paralléles au
substrat). Or 1’oxydation du nitrure d’aluminium est inhibé progressivement a mesure que
I’axe ¢ des cristaux s’oriente perpendiculairement a la surface [Itoh, 1986)]. La densité élevée
des plans (002) ainsi que leur caractére polaire pourraient expliquer la forte résistance a
I’oxydation [Casaux, 1997].

La caractérisation par diffraction des rayons X de I’échantillon testé sous atmosphere
humide a 900°C pendant 25 heures n’a pas révélé la présence d’alumine ou d’oxynitrures
cristallins. Un profil de concentrations en profondeur a été réalisé sur cet échantillon par

spectrométrie d’électrons Auger (figure 11).
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Figure 10 : Influence de la température (600°C et 900°C) et de l’environnement sec ou
humide (10 kPa de pression partielle de vapeur d’eau) sur [’oxydation du nitrure

d’aluminium élaboré sur substrat plan (avec P, constante a 20 kPa).
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L’échelle en épaisseur n’est pas correcte, ceci est li¢ a un effet de charge a la surface
de I’échantillon trop isolant. Apres le décapage des couches de contamination de surface, la
couche analysée est composée de deux atomes d’aluminium pour trois atomes d’oxygene ;
cette couche serait donc de 1’alumine (Al,O3). La couche sous-jacente est constituée d’un
atome d’aluminium associé a un atome d’azote, ce qui correspond au dépdt de nitrure
d’aluminium non oxydé. Un pic d’oxygene a I’interface entre le dépdt de nitrure d’aluminium
et le substrat de carbure de silicium est également observé. Ceci peut s’expliquer par la
formation d’une trés fine couche de silice (SiO;) a la surface du substrat en contact avec I’air

ambiant avant le dépot de nitrure d’aluminium.

10

=l

g0

0

50

Concentration atomique (%)

S ;
2 3 4 s & 7 g
Profondeur (échelle arbitraire)

Figure 11 : Profil en profondeur (relative) par spectrométrie d’électrons Auger de
[’échantillon de nitrure d’aluminium apres 25 heures d’oxydation a 900°C sous atmosphere

corrosive (10 kPa de pression partielle de vapeur d’eau).

211



Chapitre 5 : Comportement sous atmospheére oxydante/corrosive

D’un point de vue morphologique, il n’y a pas de changement notable de la surface de
I’ échantillon de nitrure d’aluminium avant et aprés 25 heures d’oxydation sous atmosphére
humide a4 900°C. En effet, la faible prise de masse (56 pg/cm?) correspond & la formation
d’une treés fine couche d’alumine. Il est possible d’estimer son épaisseur a quelques dizaines
de nanometres (annexe 4), ce qui difficilement observable par microscopie €lectronique a

balayage.
4.2.2 Conclusion

L’oxydation du nitrure d’aluminium élaboré conduit a la formation d’alumine,
attendue amorphe, a 900°C avec des vitesses d’oxydation relativement faibles dans les
conditions étudiées. Cependant dans les conditions d’application, ¢’est a dire une infiltration
sous forme d’un multicouche (AIN-BN)y au sein de minicomposites, le nitrure d’aluminium
pourra présenter une meilleure capacité d’oxydation. En effet, suite a I’ouverture de fissures
au sein du multicouche, les surfaces exposées a 1’oxydation ne sont pas les plans orientés
perpendiculairement a 1’axé ¢ du nitrure d’aluminium mais les bords de ces plans (figure 12).
La section des dépdts en bord de fissure pourrait apparaitre plus sensible a 1’oxydation.
D’autre part, le mouillage du nitrure d’aluminium par 1’oxyde de bore (formé par oxydation
du nitrure de bore) pourrait permettre 1’activation de son oxydation (par analogie avec le fait
que la présence d’oxyde de bore au contact du carbure de silicium facilite largement son

oxydation).
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a).
Nitrure d’aluminium
0,,H,0
T T Nitrure d’aluminium
b) Axec Axec
: Multicouche
(AIN-BN),

Fissure dans le
multicouche

Figure 12 : Représentations schématiques de I"axe ¢ de croissance du dépot par rapport a
[’environnement corrosif
a). dans les conditions de tests explorées par analyse thermogravimétrique (ATG)

b). dans les conditions d’applications réelles suite a ['ouverture de fissures dans un

multicouche (AIN-BN);.
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4.3 Oxydation du dépét de nitrure de bore (BN)

4.3.1 Résultats expérimentaux

Le tracé de la courbe de variation de masse du nitrure de bore oxydé sous air sec a
900°C (figure 13) montre :

(1) un domaine (1) parabolique avec un gain de masse

(11) un maximum sur la courbe (entre (1) et (2))

(ii1) un domaine (2) avec une perte de masse

(iv) un domaine (3) avec une masse quasi-constante dans le temps.

L’¢épaisseur du nitrure de bore élaboré a été limitée (< lpum) afin d’éviter les
phénoménes d’écoulement de 1’oxyde de bore liquide. Par conséquent, le gain de masse
(domaine (1) parabolique) traduit rapidement I’oxydation totale du nitrure de bore. En effet, le
caractére amorphe du nitrure de bore élaboré a basse température rend le dépot tres réactif vis

a vis de I’oxygene a haute température.

Le domaine (2) correspond a une perte de masse du au seul phénoméne de
volatilisation de I’oxyde de bore (qui devient alors non négligeable par rapport au gain de
masse quasi-nul). Au début de ce domaine, la vitesse de volatilisation de 1’oxyde de bore
(calculée dans la partie linéaire proche du maximum entre 3h et 6h) est de 0,006 mg/cm?>.h.
Cette valeur est largement inférieure a celle obtenue dans les mémes conditions a partir d’une
poudre d’oxyde de bore (0,02 mg/cm®h [Martin, 2003]). De plus, cette vitesse de
volatilisation diminue au fur et 8 mesure du temps pour devenir quasi-nulle a la fin du test.

Etant donné la faible quantité de nitrure de bore initial, I’épaisseur de liquide oxyde de
bore (ep203) formé a la surface du substrat est faible. Suite a I’oxydation totale du nitrure de
bore, elle devrait étre au maximum de 1,47 pm [éq6] en se basant sur le nombre de moles de

nitrure de bore (BN) [éq5], sans tenir compte de la volatilisation de 1’oxyde de bore.

MgN €BN X S¢chantillon X PBN [éqS]
ngNn= — =
Magx Mgn
vn x M S
) BN B203 [€q6]
€B203 =

PB203 X Séchantillon
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avec egn = 0,7 um, Sechantilion = 1 cmz, ppN = 2,27 g/cm3 , Mpn = 24,8 g.mol'l, Mg03 = 69,6
g.mol”, pgao3 = 1,520 g/em’® 4 900°C.

L’¢épaisseur d’oxyde de bore formée est donc faible et elle diminue au cours du temps
a cause du phénomene de volatilisation. Par conséquent, les forces dues aux tensions de
surface entre la fine couche de liquide oxyde et le substrat seraient importantes et
augmenteraient avec le temps. Ceci expliquerait la faible vitesse de volatilisation de la phase
liquide et sa diminution au cours du temps.

Par ailleurs, il est trés probable qu’il existe une réaction entre le carbure de silicium
(SiC) et I’oxyde de bore (B,03) a 900°C. Une oxydation partielle du substrat avec formation
de silice (SiO,) entraine la formation de liaisons Si-O-B de plus en plus nombreuses au cours

du temps qui limiteraient la volatilisation de I’oxyde de bore.

Dans le domaine (3), la masse est quasi-constante. La perte de masse globale de
I’échantillon mesurée a la fin du test est de 0,04 mg/cm”. Cependant, selon 1’équation [éq5], la
perte de masse (mpn) due a 1’élimination totale du dépdt de nitrure de bore (par oxydation
puis par volatilisation totale sous forme d’oxyde de bore) est de ’ordre de 0,16 mg/cm’.
L’oxyde de bore n’est donc pas totalement volatilisé et reste piégé a la surface du substrat
probablement par formation d’un liquide borosilicaté. En effet, une observation par
microscopie électronique a balayage révele une surface tres isolante (contrairement a celle du
substrat carbure de silicium). Il est donc probable que le substrat reste nappé par une fine

couche oxyde.
4.3.2 Conclusion

Le nitrure de bore ¢laboré en fine couche s’oxyde trés rapidement mais la
volatilisation de I’oxyde de bore est limitée par des phénomeénes de tension de surface et/ou de
réactivité avec le substrat. Dans le cas du bicouche AIN-BN ¢laboré, ces phénomeénes
pourront également intervenir. En effet, la surface mise en jeu est encore plus grande en
raison de la morphologie du nitrure d’aluminium sous forme d’aiguilles. L’oxyde de bore
pourra réagir ensuite non pas avec le substrat mais avec I’alumine formée par oxydation du
nitrure d’aluminium ou directement avec le nitrure d’aluminium sous-jacent afin de former un

borate d’aluminium non volatile.
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Figure 13 : Variation de masse en fonction du temps d’un dépot (<lum) de nitrure de bore

sous atmosphere oxydante a 900°C.
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4.4 Oxydation du bi-couche AIN-BN

Pour observer la formation du borate d’aluminium (Al4B,0y) par oxydation a haute
température du bicouche AIN-BN, il est nécessaire de conserver une certaine quantité d’oxyde
de bore a la surface du nitrure d’aluminium. Or sous atmosphere humide a haute température,
la volatilisation de I’oxyde de bore est largement activée par réaction chimique avec la vapeur
d’eau. Par conséquent, 1I’étude du bicouche AIN-BN sera réalisée sous air sec a 900°C. Les
résultats expérimentaux pourront étre comparés a ceux obtenus dans les mémes conditions

dans le cas de I’oxydation d’un dépot de nitrure de bore (BN).
4.4.1 Meécanismes d’oxydation du bicouche AIN-BN a 900°C sous air sec

La figure 14 représente schématiquement le processus d’oxydation mis en jeu lors de

I’oxydation d’un bicouche AIN-BN.

02/N2 ‘ o2 Nz‘

B203 N2
BN
AIN
Substrat SiC

Figure 14 : Schématisation du processus d’oxydation d’un bicouche AIN-BN

Dans un premier temps, le nitrure de bore est oxydé [éql]. L oxyde de bore formé se

volatilise en faible quantité selon la réaction [éq7].

2 BN (s) + 3/2 0, (g) — B,03 (I) + N, (g) [éql]
B,0;5 (1) » B,0s (2) [eq7]

Lorsque le nitrure de bore est totalement oxydé, 1’oxyde liquide est en contact avec le

nitrure d’aluminium. La diffusion de 1’oxygeéne vers le nitrure d’aluminium a travers le
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liquide permet la formation d’alumine [€q2]. La formation du borate d’aluminium peut alors

intervenir [€q8].

2 AIN (s) +3/2 O, (g) > ALLO; (s) + Na(g) [€92]
2 A1203 (S) + B203 (1) —> 2A1203.B203 (S) [eq8]

La formation du composé défini peut également étre issu de la réaction directe entre le

nitrure d’aluminium et 1’oxyde de bore [¢q9].

AIN + 1/4 B,O3 + 3/4 O, = 1/4 AL1B,Og + 1/2 N» [€99]

4.4.2 Variation de masse sous atmosphére séche

Le processus d’oxydation du bicouche AIN-BN repose sur la superposition de deux
phénoménes en compétition : (i) la formation d’oxydes [éql] [éq2] [€q8] [€éq9] et (ii) la
volatilisation de I’oxyde de bore [éq7]. Etant donnée la complexité du systeme étudié, il sera
difficile de connaitre la contribution de chaque phénomene a la variation de masse globale
donnée par I’analyse thermogravimétrique. Cependant il est possible de schématiser les
courbes de variation de masse dans le cas d’une compléte volatilisation de 1’oxyde de bore et

dans le cas de sa rétention grace a la formation du borate d’aluminium (figure 15).
4.4.3 Résultats expérimentaux

Afin d’évaluer la limitation de la volatilisation de I’oxyde de bore, la courbe de
variation de masse lors de 1’oxydation du bicouche AIN-BN sous air sec a 900°C est
comparée a celle du nitrure de bore dans les mémes conditions (figure 16).

Le maximum semble atteint plus rapidement (At) dans le cas du bicouche AIN-BN que
dans le cas du dépot de nitrure de bore seul. Ceci peut étre dii a une différence de réactivité
vis a vis de I’oxygéne des deux dépots de nitrure de bore élaborés séparément. Cependant,
I’incertitude en début d’oxydation liée a la vitesse d’¢élimination du gaz neutre et celle de
I’introduction du gaz oxydant peut étre également a 1’origine de cet écart.

Au-dela du maximum, les pentes des courbes sont quasi-identiques, ce qui indique une
vitesse semblable de volatilisation de I’oxyde de bore. Aprés 11 heures d’oxydation, une
rupture de pente est observée dans le cas du bicouche AIN-BN, avec une perte de masse est

plus lente.
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Am/S (3)

(0)) 2

Formation du composé défini

Variation de la pente suivant la
vitesse de formation du
composé défini

temps

»
|

oxydation
compléte du
nitrure de bore

Non formation du composé défini

Volatilisation compléte de la
couche d’oxvyde

(1) Prise de masse : oxydation du nitrure de bore et faible volatilisation de I’oxyde de bore

(2) Perte de masse : volatilisation de 1’oxyde de bore (absence de compensation par oxydation
du nitrure de bore)

(3)=— Rupture de pente dans le cas d’une limitation de la volatilisation de I’oxyde de bore
grace a la formation du borate d’aluminium Al4B,0Oq

—— Pas de rupture de pente dans le cas d’une volatilisation continue de I’oxyde de bore.

Figure 15 : Représentation schématique des possibles évolutions de la masse en fonction du

temps lors de I’oxydation sous air sec d’un bicouche AIN-BN a haute température.
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Apres 45h d’oxydation, les courbes montrent une différence de perte de masse (Am)
d’environ 10 pg/cm®. Ce résultat va dans le sens d’un piégeage d’une partie de Ioxyde de
bore dans le cas du bicouche AIN-BN mais il est a noter que cette différence de masse est
proche de I’incertitude de mesure de la balance (et des incertitudes liées a la manipulation).
De plus, deux phénomenes dont il n’est pas possible d’estimer la contribution peuvent
modifier cette différence de perte de masse : (i) ’oxydation du nitrure d’aluminium conduit a
un gain de masse avec la formation d’alumine dans le cas du bicouche AIN-BN, ce qui permet
d’augmenter cette différence et (i1) dans le cas du dépdt de nitrure de bore, la formation d’un
liquide borosilicaté (par réaction de I’oxyde de bore avec le substrat) limite la volatilisation de
I’oxyde de bore et induit un gain de masse, ce qui minimise la différence de perte de masse.
La rétention de I’oxyde de bore dans le cas du bicouche AIN-BN sera donc uniquement
vérifiée qualitativement par des analyses physico-chimiques de I’échantillon testé.

Sur ce bicouche oxydé, une analyse par diffraction des rayons X (figure 17) et des
observations par microscopie a balayage (figure 18) indiquent la formation de nombreux
cristaux de borate d’aluminium (2A1,0;.B,03). Par conséquent, la limitation de la perte de
masse peut étre attribuée a la stabilisation d’une partie de I’oxyde de bore par formation de
liaisons chimiques avec I’alumine. La couche oxydée est constituée de gros cristaux en forme
de batonnets paralléles au substrat sur un lit de plus petits cristaux qui croissent de fagon
désordonnée (figure 18a et 18b). Cette couche est relativement dense avec probablement de
I’oxyde de bore résiduel piégé par effet de tension de surface (figure 18c¢) et présente quelques
zones plus poreuses (figure 18d). Il est intéressant de noter que les gros cristaux n’ont pu
croitre que par un processus de dissolution de I’alumine dans 1’oxyde de bore, suivi d’une

précipitation-croissance en phase liquide.
4.4.4 Conclusion

La formation du borate d’aluminium Al4B,O; par oxydation a 900°C du matériau
bicouche AIN-BN a donc été montrée. Le piégeage de 1’oxyde de bore au sein de ce composé
défini pourra donc étre effectif, notamment sous atmosphere humide a haute température ou
sa stabilité a ét¢ démontrée.

Dans le cas de I’oxydation d’un mélange de poudres 50%AIN-50%B4C a 900°C, ce
composé défini est formé au bout de deux heures (chapitre 2, paragraphe 3.3.1). Dans le cas
de I’oxydation du bicouche AIN-BN a 900°C, il est donc possible que sa formation débute des
les premiéres heures d’oxydation. Expérimentalement par analyse thermogravimétrique, cette

la rupture de pente significative de la limitation de la vitesse de volatilisation de 1’oxyde de
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Figure 16 : Superposition des variations de masse en fonction du temps d’un bicouche AIN-

BN et d’un dépot de nitrure de bore oxydés a 900°C sous air sec.
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Figure 17 : Spectre de diffraction des rayons X du bicouche AIN-BN apreés 47h d’oxydation

sous air sec a 900°C.
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Figure 18 : Clichés de microscopie électronique a balayage de la surface du bicouche AIN-

BN apres 47h d’oxydation sous air sec a 900°C.
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bore n’est détectable qu’aprés 11 heures d’oxydation. Il est par conséquent nécessaire de
former une certaine quantité¢ de cristaux de composé¢ défini afin d’obtenir une limitation

notable de la volatilisation de 1’oxyde de bore.

4.5 Décomposition péritectique de Al4B,09

4.5.1 Intereét

D’apres le diagramme de phase Al,03—B,0; (chapitre 2, figure 3), le composé défini
Al4B20y se décompose a partir de 1035°C pour former un second composé¢ défini Al;gB4Os3

avec libération d’un liquide riche en oxyde de bore suivant la réaction [¢q10].

2A1,05.B,05(s) <> 9A1,03.2B,05(s) + liquide [éq10]

Lors de cycles thermiques au-dessus de 1035°C, la libération de ce liquide permettra
d’alimenter la phase cicatrisante du matériau composite en oxyde fluide nécessaire a la
cicatrisation. Le liquide libéré est essentiellement constitu¢ d’oxyde de bore (B,O3;) avec
environ 3% d’alumine (AlO3) dissous, ce qui pourra améliorer sa stabilité thermique et
chimique. De plus la formation du borate d’aluminium haute température (Al;3sB4Os3)
permettra de maintenir emprisonner de 1’oxyde de bore sous atmosphere humide a haute
température (cf chapitre 2, paragraphe 2.4.3).

Afin d’observer décomposition péritectique, le matériau bicouche AIN-BN
préalablement oxydé a 900°C sous air sec (avec formation du composé AlsB,Oy : paragraphe
4.4) est traité a 1200°C pendant 24 heures sous atmosphere neutre (argon). La variation de
masse due a la volatilisation de 1’oxyde de bore libéré est difficilement détectable par analyse
thermogravimétrique. Etant données les faibles quantités mises en jeu, cette variation reste
dans la limite d’incertitude de la balance. L’objectif de cet essai est donc essentiellement de
caractériser I’échantillon aprés traitement thermique, c’est a dire aprés volatilisation de

I’oxyde de bore libéré, pour ne garder que les cristaux du composé Al;3B4Oss.
4.5.2 Caractérisations

L’¢échantillon est couvert d’un film blanc qui se détache du substrat. Le spectre de
diffraction des rayons X (figure 19) confirme la présence du composé défini 9A1,03.2B,0;
stable pour les températures supérieures a 1035°C (pic simple a 26=16,494°) mais ne montre

apparemment pas la présence d’oxyde de bore vitreux en grande quantité (absence de pic
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Figure 19 : Spectre de diffraction des rayons X du bicouche AIN-BN apres 47h d’oxydation a

900°C et un traitement thermique pendant 24h a 1200°C sous atmosphere neutre.
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@ | - (b)

Figure 20 : Clichés par microscopie électronique a balayage de la surface du bicouche AIN-

BN apres 47h d’oxydation a 900°C et 24h de traitement thermique a 1200°C sous atmosphere

neutre.
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large autour de 20 = 20°) ni celle du compos¢ défini 2A1,03.B,03; (pics proches de
20=16,746° et 20=16,939°).

Les cristaux Al;3B4Os3 se présentent sous forme d'aiguilles, similaires a celles des
cristaux Al4B,Oy (figure 20a). De méme la surface est constituée de gros cristaux en forme de
batonnets paralléles au substrat sur un lit de plus petits cristaux qui croissent de fagon
désordonnée (figure 20b). Les plus gros cristaux ont une texture d’apparence piquetée (non
observée sur les cristaux de 2A1,03.B,03) (figure 20c).

Comparés aux petits cristaux formés a 900°C, ceux formés a 1200°C sont plus fins et
plus pointus (figure 20d). Peu de zones laissent apparaitre de I’oxyde de bore résiduel. En
effet, ’oxyde de bore libéré lors de la décomposition péritectique a du se volatiliser (a cause

de la température élevée du test) ou réagir avec le nitrure d’aluminium sous-jacent.

4.6 Oxydation du co-dépot bore-borure d’aluminium (B-AlB;5)

A 600° et 900°C sous air sec, les courbes de variation de masse en fonction du temps
sont de type parabolique (figure 21). L’oxydation est limitée par la diffusion de 1’oxygene a
travers la couche d’oxyde de bore liquide formée.

Le spectre de diffraction des rayons X de I’échantillon oxydé a 600°C sous air sec ne
révele pas la formation du composé défini 2A1,05.B,03 mais uniquement la présence d’oxyde
de bore amorphe (formé probablement par oxydation du bore libre dans le co-dépot). En effet,
la bibliographie rapporte que ’oxydation du borure d’aluminium AlB;, devient notable
seulement dés 700-800°C [McKee, 1986]. Par contre le spectre de diffraction des rayons X
(figure 22) ainsi que des clichés de microscopie a balayage (figure 23) de 1’échantillon oxydé
a 900°C sous air sec pendant 47h montre la formation du composé défini 2A1,05.B,03 en
petite quantité et celle d’une grande quantit¢ d’oxyde de bore. La faible proportion de
composé défini est liée a la faible proportion d’aluminium initialement présent (environ 4%

atomique d’aluminium pour 96% atomique de bore).

4.7 Bilan-Discussion

L’oxydation d’un matériau bicouche AIN-BN permet la formation en grande quantité
des composés borates d’aluminium (2A1,0;.B,03; et 9A1,05.2B,03) dont la stabilité a
préalablement ét¢ démontrée sous atmosphére humide a haute température (respectivement
pour T<1035°C et T>1035°C). La réactivité¢ vis a vis de la vapeur d’eau d’une partie de

I’oxyde de bore est ainsi limitée.
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Au dessous de 1035°C, les couches oxydes formées sont relativement denses. Au sein
de ces couches, les porosités de taille inférieure a 100 nm apparaissent aprés volatilisation de
I’oxyde de bore libre en fin de test. La volatilisation de I’oxyde de bore présent dans ces
porosités est probablement limitée par I’effet de tension de surface entre le liquide et les
cristaux.

Par ailleurs, dans le cas d’un matériau multicouche, la diffusion de 1’oxygéne et de la
vapeur d’eau vers les couches sous-jacentes pourra devenir plus difficile malgré une surface
qui tend a étre poreuse. Dans le cadre de 1’étude d’un composé AlgB4C; sous atmospheére
oxydante a haute température, Wang et al. [Wang, 2000] ont montré la formation d’une
couche protectrice initialement constituée de cristaux 2A1,03.B,03 et 9A1,03.2B,0; et d’une
phase liquide (B,0Os3). Pour les trés hautes températures (T>1200°C), la phase liquide oxyde de
bore devient trés volatile et la diffusion plus rapide de 1’oxygeéne a travers la couche
protectrice est permise. Cependant, le gain de masse en fonction du temps observé entre
1400°C et 1500°C reste parabolique. Ceci traduit une diminution de la vitesse d’oxydation
avec I’augmentation de la couche oxyde formée malgré une surface d’échantillon qui tend a

étre poreuse (pores de petite taille).

Dans le co-dépdt B-AlB», il serait nécessaire d’augmenter la proportion d’aluminium
afin d’obtenir une protection efficace grace a la formation en quantité suffisante d’un borate
d’aluminium. L’avantage du borure d’aluminium est sa faible température de début
d’oxydation (T=700°C) par rapport au nitrure d’aluminium (T=800°C). Cependant méme s’il
est possible de réduire la proportion de bore par rapport a celle du borure d’aluminium, le
dépot serait toujours largement excédentaire en bore par rapport a I’aluminium. En effet, la
formation du composé défini AlsB,Oy requiere quatre atomes d’aluminium pour deux atomes
de bore. L’avantage d’un multicouche (AIN-BN)y est de pouvoir faire varier le rapport Al/B

afin d’optimiser la protection.
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Figure 21 : Variation de masse en fonction du temps de [’échantillon B-AIB;; a 900°C sous

air sec.
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Figure 22 : Superposition des spectres de diffraction des rayons X de [’échantillon B-AIB;;

avant et apres 47h d’oxydation a 900°C sous air sec.

Figure 23 : Micrographies par microscopie électronique a balayage de la surface de

[’échantillon B-AlB;, avant et apres 47h d’oxydation a 900°C sous air sec.
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S TEST SOUS ATMOSPHERE CORROSIVE DE
MINICOMPOSITES

Les minicomposites testés en durée de vie, de type 2 et de type 3 contiennent un
multicouche contenant du nitrure d’aluminium (AIN) et du nitrure de bore (BN)
(respectivement (AIN-BN), et (AIN-BN),,, tableau 1, figure 7). Les tests de durée de vie sous
atmospheére corrosive a haute température ont pour but d’évaluer I’amélioration de 1’efficacité
de la phase cicatrisante (B,03-Si0;) grace a la formation des borates d’aluminium
(2A1,03.B,03 ou 9A1,05.2B,03). La croissance sous atmosphere humide des cristaux de
borates d’aluminium noyés dans un liquide oxyde de bore au sein de fissures (résultant d’ une

charge mécanique sous atmospheére corrosive) reste également a explorer.

5.1 Traction sur minicomposites a température ambiante

Préalablement aux tests de durée de vie sous charge statique, il est nécessaire d’étudier
le comportement mécanique des minicomposites. Tout d’abord, il faut vérifier que I’ajout du
multicouche (AIN-BN), au sein de la matrice ne modifie pas notablement le processus
d’endommagement a température ambiante de ces minicomposites par rapport aux
minicomposites de type 1 (référence SiC) afin de pouvoir effectuer ces tests a contrainte égale
(dans le cas contraire, il serait nécessaire de travailler a déformation égale afin de pouvoir
comparer les résultats de durée de vie). Ensuite, il faut évaluer la force associée a la limite
¢lastique (F.) des matériaux. Lors des essais de durée de vie sous charge statique, la valeur de
la force appliquée sera fixée a 10% au dessus de la force a la limite élastique des
minicomposites afin d’ouvrir des fissures mais de ne pas entrainer la rupture immédiate du
matériau. Par ailleurs, les caractéristiques a rupture (Fr et gr) seront comparées entre les

différents types de minicomposites.

Dans le cas d’un composite SiC/SiC a renfort fibreux, la déformation a la rupture de la
matrice est inférieure a celle des fibres (e, < €%). Lorsque la déformation du composite
atteint celle a rupture de la matrice, il y a microfissuration matricielle. Les fibres supportent
alors localement toute la charge appliquée sur des longueurs de décohésion (l4) fibres/matrice
(figure 24). La rupture intervient ensuite lorsque les fibres ne reprennent plus localement la

charge.
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Figure 24 : Endommagement d’'un minicomposite.
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Figure 25 : Courbe de traction obtenue a température ambiante sur un minicomposite

(SiC/matrice Si-B-C) « brut » sans infiltration supplémentaire dans le réacteur du LCTS).
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Figure 26 : Dispositif de traction des minicomposites a température ambiante.
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Figure 27 : Préparation d’'un minicomposite pour [’essai de traction a température ambiante.
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La figure 25 présente une courbe Force-Déformation obtenue par traction a
température ambiante d’un minicomposite (SiC/matrice Si-B-C) « brut » (sans infiltration
supplémentaire). La partie linéaire (I) représente la déformation élastique du minicomposite.
Il y a une répartition uniforme de la charge appliquée sur la section totale du minicomposite
(fibres et matrice). La seconde partic de la courbe (II) représente 1’endommagement

progressif de la matrice jusqu’a rupture.
5.1.1 Description du dispositif

Les essais de traction a température ambiante sur minicomposites sont effectués sur

une machine de traction congue au laboratoire (figure 26). L’équipement est composé de :

- deux capteurs de déplacement (précision 0,lpm) qui permettent de vérifier

I’alignement de 1’échantillon dans I’axe de sollicitation
- d’un capteur de force d’une capacité¢ de 500 N

- d’un moteur pas a pas, permettant le pilotage de la traverse inférieure mobile

(vitesse de déplacement de la traverse constante 4 0,05 mm.min™).

Le déplacement est imposé dans 1’axe du mini-composite par la traverse inférieure
mobile. Les capteurs de déplacement mesurent la déformation du minicomposite et le capteur
de force enregistre la force appliquée correspondant au déplacement imposé. La complaisance
du systéme (égale a 0,3 um/N) a été déterminée en réalisant des essais a longueur de jauge
(L) variable. Les minicomposites sont collés dans des talons en aluminium (figure 27) en
respectant une longueur de jauge égale a 25 mm. L’utilisation d’un gabarit de collage permet
de centrer correctement le minicomposite et limite donc la dispersion issue de la préparation

des échantillons.
5.1.2 Reésultats

D’un minicomposite a un autre et le long d’un méme minicomposite, la section peut
évoluer [Forio, 2000] (figure 28). Par conséquent, la force appliquée ne peut pas Etre
convertie en contrainte appliquée sur le minicomposite. Les courbes de traction sont
représentées en force en fonction de la déformation (F = f(g)). Ces courbes sont semblables
pour les minicomposites de référence (type 1) et les minicomposites avec le séquencage (AIN-

BN), (type 2) (figure 29).
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Figure 28 : Différentes sections rencontrées dans les minicomposites [Forio, 2000].
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Figure 29 : Courbe Force-Déformation de traction monotone, d 'un minicomposite de type 2

(séquencage (AIN-BN),).
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Il est simplement noté une diminution du domaine d’endommagement en comparaison
avec les minicomposites « bruts » (figure 25). La fissuration compléte de la matrice est
obtenue pour un faible incrément de déformation. Par ailleurs, le faciés de rupture des

minicomposites présente des fibres déchaussées caractéristique d’une rupture non fragile.
5.1.3 Exploitation des courbes de traction monotone sur minicomposites

Le tableau 2 présente les résultats obtenus pour les différents types de minicomposites.
Le taux de matrice indiqué correspond au pourcentage massique de matrice dans le

minicomposite « brut » (i.e infiltré uniquement avec une matrice Si-B-C).

Echantillon Matrice Taux de matrice Fo(N) &%) Fr(N) &r(%) *orsso0fibres(MPa)

1 Si-B-C 72,3 % 66,2 0,14 1404 0,49 1823

2 Si-B-C 79,8 % 114 0,20 176,3 0,49 2291

3 Si-B-C 80,6 % 105,1 0,17 180,8 0,33 2349

4 Si-B-C + 68 % 84,3 0,20 148,9 0,54 1934
type 1

5 Si-B-C + 69,3 % 73,4 0,26 112,1 0,46 1456
type 1

6 Si-B-C + 69,3 % 84,3 0,21 178,7 0,51 2322
type 2

7 Si-B-C + 69,2 % 70 0,14 151,6 0,38 1969
type 2

Tableau 2 : Caractéristiques mécaniques des minicomposites.

Les essais 1, 2 et 3 confirment que les forces a la limite ¢€lastique et a la rupture
augmentent avec le taux de matrice. Les taux initiaux de matrice (avant infiltration
supplémentaire) des échantillons 4, 5, 6 et 7 sont donc pris équivalents afin de pouvoir
comparer leurs caractéristiques mécaniques. Malgré un petit nombre d’essais, il est possible
d’affirmer que les caractéristiques mécaniques observées (Fr, er et en particuliers F., &)
restent du méme ordre de grandeur. L’épaisseur du multicouche (AIN-BN), ajouté est en effet
relativement faible par rapport a I’épaisseur totale de la matrice, ce qui limite son influence
sur le comportement mécanique. Les essais de durée de vie pourront donc étre effectués a
charge équivalente (i.e charge a la limite élastique + 10%), ce qui correspond a :

*GOrss00fibres — contrainte équivalente sur une surface de 500 fibres
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- une charge de 9,5 kg pour F. = 84 N.
- une charge de 8,5 kg pour F. =73 N.

5.2 Test de durée de vie sous atmosphere corrosive a haute température

5.2.1 Description du dispositif

Le systeme expérimental mis en place permet d’exercer une sollicitation mécanique
statique dans 1’alignement des fibres, a haute température sous atmosphere humide (figure
30). L’air humide est généré par barbotage d’air reconstitué (78% N, /22% O,) dans un
réservoir d’eau chauffé grace a un bain thermostaté (T = 46°C). A cette température, 1’air
saturé a 10 kPa de pression de vapeur d’eau est transporté vers le dispositif de durée de vie.
Ce dispositif est constitué d’un four a paroi réfractaire cylindrique muni d’un tube silice (qui
limite son utilisation a 1100°C). Les minicomposites sont collés (ciment de type alumine)
dans des tubes d’alumine en qualibrant la longueur de jauge a 25 mm (figure 31) et placés au
centre du four. Lorsque la température de test est atteinte, la mise sous charge s’effectue avec
précaution (afin d’éviter tout endommagement qui ne soit pas dans I’axe des fibres) grace a un
support mobile équipé d’une vis micrométrique. L’ arrivée d’air humide au sein du four est
alors déclenchée ainsi que le systeme d’acquisition du temps a rupture du minicomposite
(durée de vie). Au moment ou le minicomposite se rompt, la charge appliquée déclenche un

capteur en tombant et 1I’heure précise de la fin d’essai est enregistrée.
5.2.2 Résultats

Les tests de durée de vie sont réalisés a 900°C sous 10 kPa de pression partielle de
vapeur d’eau a une pression totale de 100 kPa (vitesse des gaz ~ 2,3 cm/s en zone froide).
Dans ces conditions de test, I’application d’une charge de 9,5 kg (en accord avec les résultats
du 5.1.3) s’est avérée trop sévere puisque les durées de vie obtenues n’ont pas excédées 20
minutes. D’un point de vue mécanique, I’endommagement est probablement trop important.
La caractérisation morphologique des facies de rupture montre une disparition importante des
couches contenant du bore (présence de vide) dans le séquencage de la matrice Si-B-C pour
les minicomposites de type 1 et 2 ainsi que dans le multicouche (AIN-BN), pour les
minicomposites de type 2. D’un point de vue chimique, les larges fissures matricielles créées
représentent sans doute des chemins de diffusion trop larges pour les especes corrosives (H,O,
0;) a cceur du matériau ainsi que pour l’évacuation des especes gazeuses issues de

I’oxydation/corrosion(CO,, HiB,yO,). La charge statique a appliquer a donc été fixée a 8,5 kg
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Cordon
chauffant Alr

Alr reconstitué :
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Figure 30 : Dispositif expérimental de test de durée de vie sous atmosphere corrosive a haute

température.
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Figure 31 : Préparation du minicomposite pour un essai de durée de vie a haute température.
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afin d’obtenir des durées de vie plus élevées qui devraient permettre de dégager une

différence de comportement entre les minicomposites de type 1 et de type 2.

Cependant, étant donnés le manque de reproductibilité des résultats et le petit nombre
d’essais réalisés, aucune tendance du point de vue durée de vie n’a pu étre dégagée. Des
analyses morphologiques et chimiques sur ces échantillons ont donc été réalisées afin
d’observer d’éventuels changements morphologiques qui prouveraient la formation du
compos¢ défini Al4B,Og recherché.

Pour les minicomposites de type 1 et 2, les fissures observées a proximité de la zone
de rupture ne montrent pas de cicatrisation jusqu’a la surface de I’échantillon (absence de
solide vitreux émergeant de la fissure). La matrice Si-B-C capable de produire la phase
cicatrisante de type borosilicate (B,03-Si0,) a cette température est couverte respectivement
de 4 um et 2 um de carbure de silicium. Or sous atmosphére humide a haute température, la
phase cicatrisante est appauvrie en oxyde de bore en raison de sa volatilisation. La mobilité de
cette phase est alors limitée en raison d’une viscosité plus €levée, ce qui pourrait limiter son
ascension dans la fissure jusqu’a la surface (figure 32a). Par ailleurs, la faible proportion de
nitrure de bore par rapport au nitrure d’aluminium dans le multicouche (AIN-BN), élaboré
dans les minicomposites de type 2 semble conduire a la formation d’une quantité d’oxyde de
bore insuffisante pour combler la fissure jusqu’a la surface (figure 32b). En effet, il y a
consommation de ’oxyde de bore par volatilisation sous forme H,B,O, mais également par
formation probable d’un borate d’aluminium. En effet, dans les fissures (figure 33a) ainsi
qu’au niveau de zones éclatées du dépot (figure 33b et 33c), il est observé un changement
morphologique avec la présence d’aiguilles orientées aléatoirement (différentes de celles

observées pour le dépdt de nitrure d’aluminium) au niveau du multicouche (AIN-BN),.

Afin de déterminer la composition de ces aiguilles, un dosage par spectrométrie
d’¢lectrons Auger a été réalisé (figure 34). Le silicium est absent tout au long du profil et le
carbone disparait dés les premiers nanomeétres de décapage. Le carbure de silicium n’est donc
pas dans la zone explorée et le carbone présent en surface est associ¢ a de la pollution. Apres

le décapage de surface, I’azote est également absent, ce qui prouve que ces aiguilles ne sont
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Phase cicatrisante (produite par oxydation de la matrice Si-B-C) dans la
fissure, loin de la surface

(b)

Figure 32a et 32b : Clichés de microscopie électronique a balayage d’un minicomposite de

type 2 apres 37 heures sous atmosphere corrosive a 900°C avec une charge de 8,5 kg.
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(b) (c)

Figure 33 : Cliché de microscopie électronique a balayage d’un minicomposite de type 2
apres 37 heures sous atmosphere corrosive a 900°C avec une charge de 8,5 kg.

(a)  Fissure au sein du multicouche (AIN-BN),

(b)  Zone d’éclat

(c) Agrandissement d’une zone de 1’éclat correspondant au multicouche (AIN-BN),,

montrant la présence d’aiguilles désordonnées.
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pas des cristaux de nitrure d’aluminium (AIN). Les trois principaux ¢éléments détectés sont

I’oxygene (57% atomique), I’aluminium (30% atomique) et le bore (8% atomique).

Concentration atomiaue (%)

Profondeur (nm)

Figure 34 : Profil en profondeur par spectométrie d’électrons Auger de la zone d’éclat

observée figure 34c.

Le tableau 3 présente les rapports atomiques calculés dans le cas de I’alumine (Al,0O5),

du borate d’aluminium (2A1,03.B,03) et mesurés dans la zone analysée.

Rapport Al/B Rapport Al/O Rapport B/O
Al,O3 1" 0,67 /"
2A1,05.B,0; 2 0,44 0,22
zone analysée 3,75 0,53 0,14

Tableau 3 : Rapports atomiques des composés attendus et de la zone analysée.

La zone analysée présente donc un exces d’aluminium par rapport au bore et a

I’oxygene et un manque de bore par rapport a 1’oxygeéne, pour considérer que cette zone est

constituée uniquement de borate d’aluminium (2A1,03.B,03). En formulant le dosage obtenu

en composé alumine (Al,O3) et oxyde de bore (B,Os), la zone analysée comporterait une
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proportion de 15 Al,Os pour 4 B,0; soit également 4 borates d’aluminium (2A1,03.B,03)
pour 7 alumine (Al,O;). La zone analysée (en largeur et en profondeur) peut donc étre
apparentée a un mélange d’alumine et de borate d’aluminium. En effet, 1’épaisseur initiale de
nitrure de bore étant limitée et la volatilisation de I’oxyde de bore importante, la quantité
d’oxyde de bore susceptible de réagir avec 1’alumine formée par oxydation du nitrure
d’aluminium est faible. La formation du borate d’aluminium a donc probablement lieu sur une
couche résiduelle d’alumine. La couche de borate d’aluminium constituée de cristaux
enchevétrée étant poreuse, 1’analyse en profondeur prend certainement en compte la couche

d’alumine sous-jacente.

Par ailleurs, la surface externe (normalement constituée du carbure de silicium) des
minicomposites de type 1 et 2 présente un aspect lisse et de nombreux crateres (figures 33a).
Etant donnés le caractére amorphe et I’exces de silicium contenu dans ce carbure de silicium,
ces crateéres sont vraisemblablement issus de la libération de dioxyde de carbone ou de

monoxyde de carbone, produits gazeux de I’oxydation.

SiC + 2 0, — Si0, + CO, [éq11]
SiC + 0, — Si0 + CO [éq12]
Si + 0, - Si0, [éq13]

5.2.3 Conclusion

Plusieurs parametres difficilement quantifiables peuvent influencer de maniére
significative la durée de vie des minicomposites :
- I’endommagement préalable a I’étape d’¢élaboration dans le réacteur (découpage,
collage sur cadre)
- le taux de densification (taux massique de matrice)
- I’alignement des fibres (foisonnement, courbure)
- I’endommagement des minicomposites lors de leur mise en place dans le dispositif

de durée de vie (collage dans les mors, mise en compression, cisaillement).
Un plus grand nombre d’essais seraient nécessaires a 1’observation d’une tendance

quant a I’amélioration de la durée de vie des minicomposites grace a 1’ajout du multicouche

(AIN-BN),. Aucune conclusion n’a donc été établie sur ce point. Cependant, des informations
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importantes sont issues des analyses morphologiques et chimiques. Tout d’abord, la formation
du borate d’aluminium a été observée sous atmosphére corrosive a haute température. Par
contre, les fissures ne semblent pas comblées au niveau du multicouche (AIN-BN),. Ceci est
certainement li¢ au fait que la quantité d’oxyde de bore formé n’est pas suffisante en raison de
la trop faible épaisseur de nitrure de bore de départ. En effet, une certaine quantité de liquide
(B203) est nécessaire au transport des borates d’aluminium a partir du multicouche dans les
fissures afin de les combler. D’autre part, I’ajout d’une épaisseur de carbure de silicium rend

difficile les observations au niveau du multicouche.

5.3 Vieillissement sous atmosphere corrosive a haute température apreés fissuration

En raison des difficultés énumérées précédemment, les minicomposites de type 3 ont
été ¢élaborés. Ils sont constitués de la matrice Si-B-C et d’un multicouche (AIN-BN),, sans
ajout de carbure de silicium. Ce nouveau multicouche posséde une alternance de couches plus
fines de nitrure d’aluminium et de nitrure de bore avec une quantité plus importante de nitrure
de bore. Par contre, étant donnée la différence du taux de matrice (infiltration supplémentaire
d’épaisseur plus faible), ces minicomposites ne peuvent pas €&tre comparés aux
minicomposites de type 1 du point de vue mécanique et durée de vie. Des tests de
vieillissement (sans charge) sous atmosphére humide a haute température ont donc été réalisés
sur les minicomposites de type 3 afin d’observer la croissance des cristaux (2A1,03.B,03) au

sein des fissures.
5.3.1 Démarche expérimentale

Les minicomposites de type 3 sont tout d’abord amenés a rupture sur la machine de
traction & température ambiante (cf paragraphe 5.1) pour assurer la formation de fissures
matricielles. Ensuite, les tests de vieillissement (sans charge) de ces échantillons sont menés
sous atmosphere corrosive (10 kPa de pression partielle de vapeur d’eau) a 900°C pour des
vitesses de gaz de 0,2 cm/sec (dispositif d’analyse thermogravimétrique : paragraphe 4.1) ou

de 2,3 cm/sec (dispositif de durée de vie : paragraphe 5.2).
5.3.2 Résultats des tests de vieillissement

Les figures 35 et 36-37 présentent les micrographies obtenues par microscopie
¢lectronique a balayage sur les échantillons testés respectivement pour des vitesses de gaz de

0,2 cm/sec et de 2,3 cm/sec.
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L’absence d’une couche externe de carbure de silicium permet d’observer plus
facilement les composés formés par oxydation au niveau du multicouche (AIN-BN),,
(changements morphologiques). Les fissures apparaissent davantage obstruées comparées a
celles observées dans le cas des minicomposites de type 2.

A plus faible vitesse de gaz, les fissures sont comblées par de nombreux cristaux
aciculaires (aiguilles) et/ou une phase vitreuse (figure 35a a 35f). Etant donnée la
morphologie en aiguille de ces cristaux, ils sont apparentés (confirmation par analyse
chimique a venir) a des cristaux de borates d’aluminium 2A1,03.B,0; stables a 900°C sous
atmosphére humide (cf chapitre 2, paragraphe 2). L’oxyde de bore (B,Os3;) obtenu par
oxydation du multicouche (AIN-BN),, a dissout I’alumine (Al,O3) ou directement le nitrure
d’aluminium (AIN) afin de former ces cristaux. La volatilisation de 1’oxyde de bore au niveau
du multicouche (AIN-BN),, est donc limitée puisqu’une partie est piégée par liaison chimique.

L’enchevétrement des cristaux de borates d’aluminium ainsi que la phase vitreuse
résiduelle (retenue sous sa forme liquide a haute température par tension de surface) forment
un bouchon qui pourrait fortement limiter la diffusion des espéces oxydantes (O,, H,O) a
ceeur du minicomposite. Malgré la volatilisation de 1’oxyde de bore qui rendra
progressivement poreux ce bouchon, il est probable que la diffusion des espéces oxydantes a
travers ce réseau solide poreux soit rendue plus difficile. Wang et al. [Wang, 2000] ont
d’ailleurs montré que 1’augmentation de I’épaisseur d’une couche protectrice constituée de
cristaux 2A1,03.B,0; et 9A1,05.2B,05 (aprés volatilisation totale de B,Os libre) entraine la
diminution de la vitesse d’oxydation a cceur d’un matériau composite particulaire.

Par conséquent, la volatilisation de 1’oxyde de bore formé au niveau des couches de la
matrice Si-B-C sous-jacentes pourra étre ¢également diminuée en limitant I’accés de la vapeur
d’eau vers ces couches et en limitant la surface d’oxyde de bore directement en contact avec
I’environnement corrosif (il est « protégé » par la couche de cristaux enchevétrés présente en
surface).

A plus forte vitesse de gaz (figures 36a, 36b, 36¢), le composé obstruant les fissures
est différent et se présente d’'une maniere générale sous forme filamentaire conduisant a un
bouchon relativement dense. Probablement due a 1I’expansion volumique lors de sa formation,
cet enchevétrement de filaments émerge généralement a la surface des fissures. Lorsque cette
phase n’est pas encore débouchante, les filaments sont observés a I’intérieur de la fissure ainsi
qu’une phase vitreuse (fluide a haute température et probablement constituée de B,03-Si0;)
qui nappe les bords de fissures (figures 36d). Les analyses chimiques (spectrométrie

d’électrons Auger) de ce matériau sont en cours. Par ailleurs, dans certaines zones, les fissures
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sont obstruées par un solide vitreux contenant quelques cristaux sous forme d’aiguilles
(figures 37a, 37b, 37c) présentant des similitudes avec les observations effectuées a plus

faible vitesse de gaz.
5.3.3 Conclusion

A partir du multicouche (AIN-BN),,, la formation au sein des fissures de cristaux de
borate d’aluminium (2A1,0;.B,03) noyés dans une matrice vitreuse est plus marquée
lorsqu’un contact plus intime entre les éléments bore et aluminium existe (couches de nitrure
d’aluminium et de nitrure de bore plus fines) et lorsqu’il y a une plus grande quantité¢ de
nitrure de bore par rapport au nitrure d’aluminium. L’avantage d’un matériau multicouche est
en effet de pouvoir optimiser le rapport Al/B.

La formation de ce composé défini a D’intérieur des fissures permet de réduire la
volatilisation de 1’oxyde de bore formé au niveau du multicouche (AIN-BN),, par piégeage
chimique et emprisonnement physique. Par ailleurs, elle permet probablement de limiter la
volatilisation de 1I’oxyde de bore issu de I’oxydation des couches de la matrice Si-B-C sous-
jacentes en limitant 1’accés de la vapeur a cceur du matériau et en diminuant la surface
d’oxyde de bore directement en contact avec I’environnement corrosif.

La morphologie du composé majoritairement form¢ suite au test de corrosion avec une
vitesse de gaz élevée est totalement différente. L’enroulement de filaments a 1’intérieur et a la
surface des fissures assurent probablement aussi une limitation de la diffusion des espéces
oxydantes a cceur du matériau. Cependant, des analyses chimiques en cours sont nécessaire a
I’identification du matériau formé. Des impuretés supplémentaires ou une circulation des gaz
différente dans le dispositif de test en durée de vie peuvent également étre a 1’origine de cette

différence de morphologie.
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Figure 35: Micrographies (obtenues par microscopie électronique a balayage)
représentatives de la surface des minicomposites de type 3 apres fissuration matricielle et
vieillissement (sans charge) sous atmosphere humide (10 kPa de pression partielle de vapeur

d’eau) a 900°C pour des vitesses de gaz de 0,2 cm/sec.
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B kV x1.50K)28.08sm

Figure 36 : Micrographies (obtenues par microscopie électronique a balayage)
représentatives de la surface des minicomposites de type 3 apres fissuration matricielle et
vieillissement (sans charge) sous atmosphere humide (10 kPa de pression partielle de vapeur

d’eau) a 900°C pour des vitesses de gaz de 2,3 cm/sec.
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3.8 kV x135.08K 2.8080~»m

Figure 37 : Micrographies (obtenues par microscopie électronique a balayage) d’une zone
particuliere d’'un minicomposite de type 3 apres fissuration matricielle et vieillissement (sans
charge) sous atmosphéere humide (10 kPa de pression partielle de vapeur d’eau) a 900°C

pour des vitesses de gaz de 2,3 cm/sec.
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Conclusion générale

CONCLUSION GENERALE

Ce travail s’inscrit dans le cadre des études menées au laboratoire visant a améliorer la
durée de vie des composites a matrice céramique autocicatrisante (Si-B-C) et fibres en carbure
de silicium (SiC). Il concernait plus spécifiquement 1’amélioration de la résistance a la

corrosion de la phase cicatrisante oxyde de bore (B,O3) entre 500°C et 1000°C.

Les composites a matrice autocicatrisante (CMAC) conservent de bonnes propriétés
mécaniques sous atmospheére oxydante a haute température. Cependant, leur protection
interne est rapidement dégradée sous atmospheére humide a haute température par
volatilisation de I’oxyde de bore sous forme d’especes HyB,O, entre 500°C et 1000°C. Afin
de stabiliser I’oxyde de bore vis a vis de la vapeur d’eau, il a été envisagé d’introduire dans la

matrice Si-B-C un élément X qui était a déterminer.

Une étude bibliographique et des travaux expérimentaux sur la résistance a la
corrosion menés a haute température sur des mélanges de poudres oxydes B;03-X;,04(-S10,),
ont permis de retenir I’élément aluminium comme élément stabilisant. La réactivité de
I’oxyde de bore (B,03) vis a vis de I’humidité est limitée grace aux liaisons chimiques avec
I’alumine (AL,O3), permettant la formation de cristaux de borates d’aluminium (Al4B,O9 pour
T<1035°C et Al;sB4Os3 pour T>1035°C). D’une part, I’oxyde de bore est piégé chimiquement
au sein de ces cristaux stables sous atmosphére humide a haute température. D’autre part, il
est emprisonné physiquement dans 1’enchevétrement de ces cristaux qui limitent également
I’acces de la vapeur d’eau.

L’ajout d’alumine (Al,O3;) combiné a I’ajout de silice (SiO;) permet encore
d’amplifier ce phénomene. En effet, par rapport & un matériau référence 80%B,03-20%Si0O,,
I’ajout de 20% d’alumine (Al,Os) suffit a faire passer la perte de masse due a la volatilisation
de I’oxyde de bore de 57% a 20% apres 20 heures de vieillissement sous atmosphere
corrosive a 900°C.

Par ailleurs, au-dessus de 1035°C, les cristaux Al4sB,0¢ présentent une fusion de type
non congruente avec formation de cristaux Al;sB4Os; et libération d’un liquide riche en oxyde
de bore. La formation de ces cristaux permettra de maintenir I’emprisonnement d’une partie

I’oxyde de bore sous atmosphére humide a plus haute température. De plus, lors de cycles
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thermiques au-dessus de 1035°C, la libération de ce liquide permettra d’alimenter de nouveau
la phase cicatrisante du matériau composite.

Par la suite, 1’étude de 1’oxydation/corrosion de mélanges de poudres non-oxyde dans
le systéme B-Al(-Si)(-C)(-N) sous atmosphére humide a haute température a permis de mettre
en évidence la formation des composés définis Al4B,Oy et Al;sB4Os33 et d’en caractériser la
morphologie. Une matrice céramique non-oxyde dans le systéme Si-B-C-Al(-N) produirait
donc par oxydation une phase cicatrisante a stabilité améliorée sous atmosphere corrosive par

rapport au systeme Si-B-C grace a la limitation de la volatilisation de 1’oxyde de bore.

Pour l’infiltration par voie gazeuse (CVI) de I’élément aluminium au sein de la matrice
Si-B-C, les matériaux envisagés ont été¢ dans un premier temps de type borures d’aluminium
(AlB,, AlBj;) ou co-dépdt nitrure d’aluminium-nitrure de bore (AIN/BN). Une étude
thermodynamique a donc été menée respectivement avec les précurseurs gazeux AlCl;-BCls-
(Hy) et AICI;-BCl3-NHj3(-Hy) afin de déterminer théoriquement leur faisabilité dans la gamme
de conditions opératoires souhaitées (1 <P < 10 kPa, 600 < T < 1200°C).

Dans de telles conditions, la formation du diborure d’aluminium (AIB;) n’est pas
possible et celle du borure d’aluminium (AlB;;) seul ou en co-dépot (BN/AIB;» ou
BN/B/AIBy) est difficilement réalisable avec un rendement appréciable par rapport au
trichlorure d’aluminium (AICl;) introduit. Par contre, il est théoriquement possible de former
un co-dépot AIN/BN. L'addition d'hydrogeéne et la présence d'un excés d’ammoniac (NH3) et
de trichlorure d’aluminium (AICls) par rapport au trichlorure de bore (BCls) sont favorables a
des co-dépots AIN/BN comportant a 1'équilibre des proportions non négligeables en nitrure

d’aluminium.

Cependant, d’un point de vue expérimental, il est apparu difficile d’obtenir un co-
dépot AIN/BN contenant des proportions équivalentes en nitrure de bore et nitrure
d’aluminium sur une surface suffisante d’échantillon avec peu de nucléation en phase
homogene. Par ailleurs, des tentatives d’¢laboration de borure d’aluminium (AlB;;) ont
conduit & un dépdt avec une faible proportion de ce composé cristallisé et d’une forte
proportion de bore amorphe. Une optimisation des conditions d’élaboration (en terme de
pression, de température et de rapport AICl3/BCls...) aurait pu permettre d’obtenir un borure
d’aluminium AIB;, pur. Cependant, il a été choisi d’orienter la présente étude vers

I’infiltration d’un matériau multicouche (AIN-BN), qui a été plus rapidement réalisable et qui
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présente 1’avantage de pouvoir moduler les proportions de bore et d’aluminium en jouant sur
I’épaisseur respective des couches.

Des conditions expérimentales ont ét¢ déterminées afin de déposer sur substrat plan
puis d’infiltrer au sein de minicomposites du nitrure d’aluminium (AIN) de maniere
homogene (en épaisseur, en composition et en microstructure) sur une longueur suffisante
avec peu de nucléation en phase homogéne. Le nitrure d’aluminium ¢élaboré présente une
microstructure de type colonnaire avec une orientation préférentielle de croissance selon 1’axe
¢ de la maille hexagonale. Une étude plus approfondie de la texture du nitrure d’aluminium
menée par microspectroscopie Raman (MSR) a montré que I’orientation préférentielle des
cristaux dans le dépot devenait de plus en plus marquée au cours de sa croissance. Par
ailleurs, les conditions d’infiltration du nitrure de bore (BN) dans le réacteur utilisé étaient
connues [Le Gallet, 2001]. Des dépdts sur substrat plan puis des infiltrations de

minicomposites par un multicouche (AIN-BN), ont donc été réalisées.

Dans la suite du travail, le comportement sous atmosphére oxydante/corrosive a haute
température de ces matériaux a été étudié.

La comparaison des analyses thermogravimétriques obtenues lors de 1’oxydation a
900°C d’un matériau nitrure de bore (BN) et d’un bicouche AIN-BN tendent a prouver une
limitation de la volatilisation de 1’oxyde de bore pour ce dernier. L’oxyde de bore est piégé
chimiquement par formation de borates d’aluminium Al4B,O3; et physiquement dans
I’enchevétrement de ces cristaux. La formation du borate Al;3sB4O33 avec libération d’oxyde
de bore a également été observée par traitement thermique a 1200°C.

Des vieillissements de minicomposites infiltrés avec deux types de multicouches
(AIN-BN), (préalablement fissurés jusqu’a rupture) ont été menés sous atmosphere corrosive
a 900°C. La formation au sein des fissures de cristaux de borate d’aluminium (2A1,03.B,03)
noyés dans une matrice vitreuse est facilitée: (i) lorsque les couches de nitrure d’aluminium et
de nitrure de bore sont plus fines (contact plus intime entre les ¢léments bore et aluminium) et
(i1) lorsqu’un léger exceés de nitrure de bore est introduit par rapport au nitrure d’aluminium.

La formation de ce composé défini a 'intérieur des fissures permet de réduire la
volatilisation de ’oxyde de bore formé au niveau du multicouche (AIN-BN),,. Par ailleurs,
indirectement, elle permet probablement de limiter aussi celle de 1’oxyde de bore issu de
I’oxydation des couches de la matrice Si-B-C sous-jacentes en limitant I’acces de la vapeur a
cceur du matériau et en diminuant la surface d’oxyde de bore directement en contact avec

I’environnement corrosif.
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Des tests de durée de vie (charge statique permettant 1’ouverture de fissures) sous
atmosphere corrosive a haute température de minicomposites avec et sans infiltration d’un
multicouche (AIN-BN),, auraient été nécessaires pour conclure de maniére catégorique quant
a I’amélioration de la durée de vie des minicomposites contenant 1’élément aluminium. Dans
le cadre de cette étude, des limitations expérimentales n’ont pas permis pour le moment de

réaliser un nombre suffisant d’essais comparables.

Un certain nombre de perspectives peuvent étre envisagées a la suite de ce travail :

< la réalisation des tests de durée de vie sous atmosphére corrosive a haute
température de minicomposites infiltrés par un multicouche (AIN-BN)y afin de conclure quant
a I’amélioration de la protection interne du matériau.

< la variation du rapport aluminium/bore en modifiant les épaisseurs des couches
dans le séquengage (AIN-BN), afin d’optimiser les performances de la protection interne.

< loptimisation du placement d’un ou de plusieurs multicouche (AIN-BN), au sein
du séquencage de la matrice Si-B-C afin d’exploiter le potentiel de ce multicouche. Tout
d’abord, la présence d’un tel matériau au niveau des couches externes de la matrice
permettrait de créer un bouchon stable sous atmospheére humide a haute température qui
limiterait I’accés des gaz corrosifs vers I’intérieur du matériau. La couche oxyde solide qu’il
formerait a I’intérieur et en front de fissure permettrait également de limiter la surface de
contact entre 1’environnement corrosif et la phase cicatrisante provenant des couches sous-
jacentes de la matrice. La présence d’un tel matériau au niveau des couches profondes proches
de la fibre permettrait de limiter le contact entre 1’oxyde de bore et la fibre qui pourrait
amener une dégradation du renfort (B,O; est un fondant du SiC). En effet, le bouchon
relativement dense de cristaux de borate d’aluminium permettrait d’empécher 1’écoulement de
I’oxyde de bore provenant des couches externes dans la fissure vers les fibres.

< loptimisation des conditions d’élaboration par CVD/CVI du borure d’aluminium
(AlB};) afin de réaliser également des tests de durée de vie de minicomposites sous
atmosphere corrosive a haute température. Ce dépdt permettrait notamment la formation du
borate d’aluminium Al4B,0; a partir de 700°C au lieu de 800°C pour le multicouche (AIN-
BN)n, actuellement élaboré.

< I’étude thermodynamique puis expérimentale de dépét CVD/CVI d’un matériau
dans le systéme Si-B-Al-(C). L’étude sur poudres oxydes du chapitre 2 montre en effet une

forte limitation de la volatilisation de 1’oxyde de bore dans le systeme Si0,-B,03-Al,03.
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ANNEXE 1

DONNEES THERMODYNAMIQUES

Al 3.
Al2 5.
AlC1 -5.
AlC12 -2.
AlC13 -5.
.2955300E+06

Al2Cle -1

Al1CIlH 1.
A1C1H2 -1.
A1C12H -3.
AlH 2.

AlH2
A1H3
AIN

B
B2
BC1 1

BC12 -6.
BC13 -4,
B2C1l4 -4.
.3082000E+05

BC1H 1

BC1H2 -8.
BC12H -2.
BH 4.
.1828800E+05
.8000000E+04
.6600000E+04
.3220000E+04
.7279199E+04
.1500000E+05
.1003000E+05
.6412800E+05
.2130200E+05
.0000000E+00
.2310000E+04
.1799900E+05
.0000000E+00
.5843300E+05
.9400000E+05
.9000000E+05
.8396200E+05
.4788500E+05
.1185900E+05
.5940000E+04
.5180000E+04
.7268700E+05
.0000000E+00
.3600000E+05

BH2

BH3

B2H6
B5HO
B10H14
BH6N
B3H6N3
BN

cl

C12

ClH

H

H2

HN

HN3

H2N
H2N2 1, 1N2H2
H2N2_CIS
H2N2_ TRANS
H3N

HAN2

N

N2

N3

O ODBDNNDNNNENWONWOWOR UGU R JWOW

2
1
4
Ar 0.
5
8

GAZ

HF/J.mol-1
3000000E+05
0920000E+05
1007000E+04
4087400E+05
8450500E+05

0522000E+04
0634500E+05
5127900E+05
4925000E+05

.7677400E+05
.2889400E+05
.3882900E+05

0000000E+00

.6500000E+05
.3617300E+05
.7257500E+05

0890000E+04
0296100E+05
8911000E+05

0853000E+04
4811100E+05
4612400E+05

NEFEPRPRPNMNENNNNNNMNERENNRRRPRNMENNNNNNONNNRERERRERNDNNDNONDNMNDNDNNNERNDNDNNDENDNDNDSWNDDNDDNDRE

S/J.K-1mol-1

.6455400E+02
.4300900E+02
.2795799E+02
.9036899E+02
.1440302E+02
.7560901E+02
.5723199E+02
.5109500E+02
.8875601E+02
.8786000E+02
.1331200E+02
.0657401E+02
.2843401E+02
.5484200E+02
.5343500E+02
.0206200E+02
.1324100E+02
.7119699E+02
.9017801E+02
.5895901E+02
.4046600E+02
.3435300E+02
.6826999E+02
.7183400E+02
.9355099E+02
.8768500E+02
.3249100E+02
.7542899E+02
.5218100E+02
.4086600E+02
.8873401E+02
.1277699E+02
.6518900E+02
.2307899E+02
.8690100E+02
.1471800E+02
.3067999E+02
.8122400E+02
.3933099E+02
.9499100E+02
.2822900E+02
.1842700E+02
.1832800E+02
.9276801E+02
.3846400E+02
.5329800E+02
.9161099E+02
.2306599E+02
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A1B12<ALPHA>
A1B12<BETA>

A1B2

AIN

B105<BETA RHOMBO B>
BN<BN_ HP4>

AlC13

AlH3

B5H9

B10H14

CLH4N

HAN2

SOLIDES

HF/J.mol-1

.9829070E+05
.5292237E+04
.5808764E+04
.1798061E+05
.8652488E-02
.5060000E+05
.0563200E+05
.1400000E+04
.2844000E+04
.8870000E+04
.1455300E+05
.0626000E+04

PO R WRRPONDO RO

S/J.K-1mol-1

.5413612E+01
.3276381E+02
.3692357E+00
.0160924E+01
.1949966E+02
.0368990E+01
.0928600E+02
.0040001E+01
.8433000E+02
.7656500E+02
.4860001E+01
.2154400E+02
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ANNEXE 2

CALCUL DU RENDEMENT DE CHLORURATION

Le débit du trichlorure d’aluminium (AICls) est connu, a posteriori, grace au calcul du
rendement de chloruration (Nchioruration) de la réaction [éql]. Ce rendement est calculé par
rapport a la concentration du chlorure d’hydrogéne (HCI) injecté dans le réacteur au cours de
I’¢laboration (un rendement de 100 % équivaut a la consommation totale du chlorure

d’hydrogene (HCI) et non a celle de la charge introduit en exces).
Al+ 3 HCl — AICl; + 3/2 H, [éq1]
Le débit massique d’aluminium Q,, (Al) peut s’écrire :
Qm (Al) =26,9 * Q, (Al) (en fonction du débit molaire d’Al)
=269 * Q, (HCI) /3 (d’apres [éq1] supposée totale)

=9 * (P/RT) * Q, (HCI)

avec Qpn : débit massique [g/min], Q,: débit molaire [g/mol] et Q,: débit volumique

[m*/min], P : pression de travail [Pa], T : température [K], R : constante des gaz parfait.

Le rendement de chloruration (en %) est calculé selon :

(Amexpérimental) (Amexpérimental)

MNchloruration (%) = =

(Amthéorique) Qm (Al) * t

avec t : temps de chloruration [min].
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ANNEXE 3

ORIENTATION PREFERENTIELLE DE CROISSANCE DES CRISTAUX DE NITRURE
D’ALUMINIUM DETERMINEE PAR MICROSPECTROSCOPIE RAMAN (MSR).

L’effet Raman repose sur la diffusion inélastique de la lumiére par la matiere
(changement de longueur d’onde). Les énergies mises en jeu par la diffusion Raman résultent
de vibrations collectives des atomes du solide. Des analyses en polarisation ont ét¢ effectuées
afin d’identifier la symétrie des différents modes Raman observés. Elles sont définies selon la
notation A<BC>D ou :

- A représente la direction du vecteur d’onde incident
- B représente la direction de polarisation du laser incident (perpendiculaire a A)
- C représente la direction de polarisation de la lumiére diffusée (=B si analyse parall¢le)

- D représente la direction du vecteur d’onde diffusé (direction de la lumiere diffusée=-A).

Les axes du repére du laboratoire sont notés XYZ (figure A4.1). La direction du
vecteur d’onde incident (=direction du laser incident) est fixe et parallele a 'axe X. La
polarisation du laser incident est également fixe et suivant I’axe Y. En mode de rétrodiffusion,
les deux configurations d’analyse parallele X<YY>-X et perpendiculaire X<YZ>-X a la

polarisation incidente ont été étudiées.

Polarisation du laser incident

7
XX >

Figure A4 1 : Repere du laboratoire et orientation du laser incident.
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Les axes du repére du cristal analysé sont notés xyz (figure A4.2). Dans le cas du
nitrure d’aluminium, I’axe ¢ de la maille hexagonale est fixée parallelement a I’axe z dans le

repere (xyz) du cristal.

7o ===
’ "
’

X

Figure A4.2 : Repere xyz du cristal.

Un tableau de régles de sélection (issu du calcul des intensités a partir des matrices
Raman des différents modes de vibration) donne I’intensit¢ des phonons en fonction de

’orientation du cristal (tableau A.1) [McNeil, 1993].

I(A(TO)) | (A(LO)) | EW(TO) | K(Ey)
Orientation (1) (/) )
) X<zz>-X b 0 0 0
du cristal (1) 2
X<zZy>-X 0 0 c 0
Orientation (2) )
1XX X<yy>-X a’ 0 0 d’
du cristal Lz 1
WL 2
X<yz>-X 0 0 c 0
Orientation (3) | YAx (/7 ) )
du cristal Z<XX>-Z 0 a 0 d
u crista Y ( J_) i
7<Xy>-7 0 0 0 d

Tableau A4 1 : Intensité des phonons Raman pour les différentes faces du cristal du nitrure

d’aluminium (a,b,c et d sont des constantes issues des matrices Raman).
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Le substrat étudié est une fibre de SiC Hi-Nicalon revétue d’un dépot de matrice Si-B-
C puis d’un dépot de nitrure d’aluminium. Les analyses en polarisation ont été effectuées dans
trois directions de croissance du dépdt par rapport au repere du laboratoire (figure A4.3). Les
positions 1 et 2 sont équidistantes du substrat, approximativement au milieu de I’épaisseur de

dépot. La position 3 correspond a la surface du dépot.

Fibre

Dépot

Position 1 Position 2 Position 3

Figure A43 : Représentation schématique des trois positions d’analyse correspondant aux

trois directions de croissance du dépot par rapport au repere XYZ.

La figure A4.4 présente les spectres obtenus en polarisation parallele X<YY>-X pour
ces trois positions. La modification de la direction du dépot (par rapport au repere XYZ)
induit une modification de I’intensité des phonons. Les cristallites de nitrure d’aluminium
présentent donc une orientation préférentielle qu’il est possible de déterminer en corrélant les
directions de croissance et les orientations du cristal.

Le mode E, est présent dans les positions 2 et 3 alors qu’il est absent en position 1.
Selon le tableau de sélection, la position 1 correspond donc a 1’orientation (1) du cristal.

Le mode A (TO) est visible (avec des intensités différentes) pour les positions 1 et 2.
En revanche, il est pratiquement éteint pour la position 3. Le mode A;(LO) apparait plus
particulierement pour la position 3. Par comparaison avec le tableau de sélection, I’orientation

des cristaux est donc de type (3) et de type (2) respectivement dans les positions 3 (présence
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des modes A(LO) et E,, absence du mode A;(TO)) et 2 (présence des modes A(TO) et E,).
La présence d’un pic A;(TO) de faible intensité pour la position 3 est probablement due a une
l1égere désorientation de 1’axe c des cristallites par rapport leur orientation préférentielle.

Cette analyse montre clairement que les cristaux de nitrure d’aluminium croissent avec
un axe c paralléle a la direction du dépot. Une cartographie des modes A;(TO) et E; réalisée
en polarisation parallele X<YY>-X confirme cette orientation préférentielle de croissance
(figure A4.5).

Les spectres obtenus en polarisation perpendiculaire X<YZ>-X pour ces trois
positions (figure A4.6) indiquent que certains modes demeurent présents avec une plus ou
moins faible intensité alors qu’ils devraient Etre totalement éteints pour des orientations
particulieres du cristal (e.g, le mode A1(TO) est dans tous les cas interdit en configuration
X<YZ>-X). Ceci confirme qu’il existe une certaine désorientation des cristallites du dépot par
rapport a leur orientation préférentielle (la quasi-absence des modes TO en position 3
confirme toutefois 1’orientation préférentielle de I’axe ¢ des cristaux suivant I’axe X incident).

Une cartographie dans 1’épaisseur du dépdt a été réalisée en polarisation paralléle
X<YY>-X pour la position 1 (figure A4.7). L’analyse révéle que le mode A;(TO) est tres
intense a la surface du dépdt alors que le mode E; est pratiquement éteint (faible intensité), ce
qui correspond aux regles de sélection pour une orientation du cristal de type (1) (orientation
préférentielle de croissance des cristaux parallélement au substrat). En revanche, ’intensité du
mode A;(TO) augmente progressivement de I’extérieur du dépdt vers 'interface avec le
substrat. Au début du dépot, ’axe c¢ des cristaux n’est donc pas majoritairement orienté
perpendiculairement a la surface. L’orientation préférentielle des cristaux dans le dépdt

devient donc de plus en plus marquée lors de sa croissance.
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Figure A44 : Spectres Raman obtenus en polarisation parallele X<YY>-X pour les trois

positions du dépot par rapport au repere XYZ.

263



ANNEXES

Dépot de nitrure

d’aluminium

~1000

-1500 800

600

-1000

Intensité

400

200

Figure A.5 : Cartographie des modes A;(TO) et E, effectuée en polarisation parallele

X<YY>-X sur le dépot de nitrure d’aluminium autour de la fibre.
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Figure A4.6 : Spectres Raman obtenus en polarisation perpendiculaire X<YZ>-X pour les

trois positions du dépot par rapport au repere XYZ.
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Figure A,.7 : Cartographie dans I’épaisseur du dépot réalisée en polarisation paralléle X<YY>-X pour la position 1.
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ANNEXE 4

CALCUL DE L’EPAISSEUR DE LA COUCHE D’ALUMINE FORMEE

La variation de masse due a I’oxydation d’une mole de nitrure d’aluminium (Am ;

AIN oxydé) selon la réaction [éql] est de 10 g selon le bilan massique [éq2].

2AIN +3/2 O, —» ALO; + N, [éq1]
Am 1 mol AIN oxydé = 3/2 x Mo —1x MN =10 g.mol'l [éqZ]
avec Mg =16 g.mol'l et My = 14 g.mol'l.

Le nombre de moles de nitrure d’aluminium oxydé (n ai oxyde) €st donné par :

Aman [éa3]

N AIN oxydé = Am 1 mol AIN oxydé

La masse d’alumine formée (m a1203 formee) €St alors donnée par 1’équation [éq4] :

I AIN oxydé

R [éq4]
M A203 formée = 2 X Ma103

En considérant la densité¢ de 1’alumine proche de celle sous la forme corindon, il est

possible d’évaluer une épaisseur d’alumine (eajp03) a la surface du substrat plan :

M A1203 formée
[eq5]

€ARO3 =

Pcorindon X Séchantillon

avec Peorindon = 3,97 g.cm'3 , Ma1= 26,9 g.mol'1 et Sechantillon = 1 cm’.

La prise de masse observée au bout de 25 heures sous atmosphére humide a 900°C est
de Aman = 56 ug/cmz. Elle correspondrait a la formation d’une couche d’alumine de 320 nm
sur une surface plane de 1 cm”. Cependant, la surface développée due a la morphologie sous
forme d’aiguilles du nitrure d’aluminium est au moins 10 fois supérieure a la surface initiale.
Par conséquent, la couche d’alumine formée doit étre de I'ordre de quelques dizaines de

nanometres.
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Résumé. Les composites a renfort fibreux SiC et matrice Si-B-C sont développés en tant que matériaux
thermostructuraux pour des applications aéronautiques ou spatiales. La matrice auto-cicatrisante Si-B-C protege les
fibres d’une attaque par I'oxygene en colmatant les fissures grace a la formation d’un oxyde visqueux (B,Os pour
T<1000°C et ByO5-SiO; pour T>1000°C). Cependant, sous atmosphére humide, la volatilisation de I'oxyde de bore
(B20s) sous forme d’espéces HiByOz est tres importante entre 500-1000°C. L objectif de ce travail est d’ajouter un
¢élément au sein de la matrice afin d’augmenter la stabilit¢ chimique du composé¢ B;Os pour des températures
inférieures a 1000°C sous atmosphere humide. Une étude réalisée sur des vitrocéramiques synthétisées a partir de
poudres dans le systeme B-O-Al(-Si) montre I’efficacité de la stabilisation de B;O; en présence d’aluminium dans les
conditions voulues. La volatilisation de B,O; est limitée grace a la formation du composé défini ALB,Oy (pour
T<1035°C). Des composites modeles non-oxyde contenant I’élément aluminium sont élaborés par voie gazeuse. En
accord avec les contraintes thermodynamiques et expérimentales, le choix s’oriente vers I'infiltration d”un multicouche
(AIN-BN), au sein de la matrice Si-B-C. Ces matériaux composites sont caractérisés en durée de vie sous charge
statique a haute température en atmosphére corrosive. La formation du composé défini ALB,Oy observée dans les
fissures a partir de I'oxydation du multicouche permet de réduire la volatilisation de B,Os. Par ailleurs, elle permet
probablement de limiter celle du B,Os issu de I'oxydation des couches de la matrice Si-B-C sous-jacentes en limitant
Iacces de la vapeur d’eau a coeur du matériau et en diminuant la surface de B,Os directement en contact avec
I’environnement corrosif. Cependant, un plus grand nombre d’essais comparatifS est nécessaire pour conclure
catégoriquement en faveur de I'amélioration de la durée de vie de ces nouveaux matériaux composites.

Improvement of the high temperature corrosion resistance of ceramic matrix
composites processed from the vapour phase

Abstract. Si-B-C matrix composites reinforced by SiC fibers are under development as thermostructural
materials for aerospace applications. The self-healing matrix protects the fibers against an oxygen attack thanks to the
formation of a viscous oxide (B;O; at T<1000°C and B;Os-SiO, at T>1000°C) which seals off the cracks.
Nevertheless, the volatilization of B,Oj is enhanced under moisture atmosphere between 500-1000°C because of the
formation of volatile HB,O, species. The aim of this work is to stabilize B,O; at temperatures under 1000°C in water
vapor by addition of an element into the matrix. A study on glass-ceramics prepared by mixing powders in the B-O-
Al(-Si) system shows the reduction of boron oxide volatilization in those conditions with aluminium addition. This
phenomenon is due to the formation of the ALB,Oy compound obtained at temperatures under 1035°C. Non-oxide
model composites, which contain aluminium, are prepared from the vapour phase. According to the thermodynamic
and experimental studies, (AIN-BN), multilayers are chosen to be infiltrated within the Si-B-C matrix. The lifetime of
those composite materials is characterised under static load at high temperature in corrosive atmosphere. The ALB,Oy
compound formed by the multilayer oxidation is observed in the cracks. This compound is able to stabilize boron
oxide in water vapor at high temperature. The volatilization of BOs in the underlying layers is also reduced thanks to
the limitation of the water vapor access in the heart of the material and thanks to the limited surface of B;O; exposed to
the corrosive environment. Nevertheless, more comparative tests are necessary in order to conclude on the better
lifetime of those new composite materials.

Mots-clés. Volatilisation de I’oxyde de bore — Borate d’aluminium — Dépdt chimique en
phase vapeur — Nitrure d’aluminium— Multicouche — Corrosion — Durée de vie.

Discipline.  Sciences chimiques.
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