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Le développement de nouveaux engins, aussi bien dans les domaines
aéronautique que spatial, nécessite de disposer de matériaux trés performants,
Aprésentant des caractéristiques spécifiques de légereté, de résistance a la
fissuration, a la fatigue, aux hautes températures, au fluage, a 1'abrasion, aux
agents chimiques extérieurs (environnement),... Ces matériaux doivent
répondre, de plus aux problémes posés par les grandes vitesses, la propulsion,
les rentrées dans l'atmosphere,... Aux alliages métalliques classiques (aciers
ou alliages d'aluminium) et aux superalliages (polycristallins ou
monocristallins) succédent de plus en plus des matériaux composites
permettant de gagner en légereté et en résistance mécanique. Ainsi, les
composites associent des constituants de nature différente (ou de méme
nature) de maniére a obtenir, suivant une ou plusieurs directions de 1'espace,
des propriétés finales meilleures que celles des constituants pris séparément.
Le nombre des combinaisons apparait trés important puisqu'il est possible de
jouer sur la morphologie des constituants (whiskers, fibres courtes ou longues,
spheres), sur leur nature (organique, métallique, verre, céramique) ainsi que
sur leur disposition relative dans l'espace (fibres alignées, croisées, tissées,
distribution aléatoire). Les composites & hautes performances les plus
courants possédent une matrice organique renforcée par des fibres de verre, de
polyamides aromatiques ou de carbone. Leurs caractéristiques mécaniques
sont égales ou supérieures a celles des aciers & haute résistance avec une
densité quatre fois plus faible. Mais leur température limite d'utilisation
(300°C), leur sensibilité a la chaleur, 4 I'humidité et au rayonnement solaire,
ainsi que leurs faibles propriétés mécaniques transversales ont conduit
adévelopper des matrices de type métallique permettant d'éliminer I'essentiel
de ces inconvénients. Cependant de nouvelles difficultés apparaissent relatives

3 l'élaboration méme du composite (probleme de mouillabilité fibre/métal
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liquide, réactions chimiques fibre/matrice) et 4 son emploi limité 4 600°C dans
le meilleur des cas (matrice titane). Les recherches s'orientent alors vers des
'composites a4 matrice verre ou céramique. Les composites & matrice
vitrocéramique sont susceptibles de travailler dans une gamme de
température comprise entre 600 et 1000°C, tandis que les composites 4 matrice
céramique (CMC) permettent d'envisager des applications au-dela de 1000°C.
Ils entrent ainsi par leur faible densité, leurs fortes propriétés mécaniques et
leur excellente résistance thermique dans la catégorie des matériaux les plus
performants: les composites thermostructuraux. Les divers secteurs ot ils

apparaissent peuvent se regrouper en quatre grands domaines d'application :

- la propulsion par moteur fusée (2 poudre ou liquide),

- les moteurs aéronautiques (piéces situées en aval de la chambre de
combustion),

- les constructions aéronautiques et spatiales (structures et protections
thermiques, chambre de combustion des moteurs),

- I'industrie, I'armement et les bio-matériaux (freins carbone-carbone
pour l'aviation civile ou militaire, et certains véhicules terrestres,

prothéses médicales).

Divers types de composites & matrice céramique sont fabriqués: les
carbone-carbone(V), les carbone-céramique C/SiC?), les céramique-céramique
SiC/SiC®), des composites & matrice vitrocéramique tels que ceux de formule

générale MgO-Alo03-SiO2-X (MAS-X)® ou1 X = Lig0, Y203, ZrOs.

(1) sepcarb

(2) sepcarbinox

3) cerasep

(4) ¢laborés par AEROSPATIALE



Afin de développer les connaissances fondamentales dans le domaine du
comportement thermomécanique des composites céramique-céramique a
fibres SiC(ex-PCS), dont les lois de comportement & haute température ne sont
pas encore établies, un groupement scientifique (GS-4C: Comportement
Thermomécanique des Composites Céramique-Céramique) a été créé en 1991
regroupant une dizaine de laboratoires(®) dont le LCTS (Laboratoire des
Composites Thermostructuraux) et plusieurs partenaires industriels.

Les études concernent deux composites d'origine industrielle différente : (i) un
composite 2 matrice carbure de silicium et a renfort 2D (i.e. 2D-SiC(ex-
PCS)/C/SiC(CVI) a interphase de 0.1 um de pyrocarbone)®), et (ii) un
composite & matrice vitrocéramique base silice (croisé 0-90° SiC(ex-PCS)/MAS-
L), Les principaux thémes de recherche sont :

(i) la caractérisation mécanique de ces composites, par une identification de
1'évolution de leur comportement thermomécanique avec la température et le
temps dans des environnements controlés,

(ii) la corrélation entre le comportement thermomécanique et la
microstructure mettant en jeu le rdle de l'interface fibre-matrice,

(iii) la modélisation de ce comportement au niveau microscopique (fibre),
mésoscopique (toron) ou macroscopique (matériau),

(iv) et le contrdle des défauts et la fiabilité de ces composites.

Le LCTS s'est vu confier notamment 1'étude de 1'influence de 1'évolution
des fibres et de la zone interfaciale fibre/matrice sur le comportement
mécanique des composites 2D-SiC/C/SiC et SiC/MAS-L, apres vieillissement a

hautes températures sous atmosphére contrdlée (argon, CO) ou sous vide

(5) CNES, CNRS, DRET, MRE, AEROSPATIALE, SEP et SNECMA
(6) fourni par SEP
(7) fourni par AEROSPATIALE
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(pression résiduelle de l'ordre de 10-3 Pa). Le traitement thermique de ces
composites a nécessité la conception et la réalisation d'un appareillage

'spéciﬁque (annexe 1),

Le présent travail est tout particulierement axé sur :

(1) la caractérisation physico-chimique de la fibre et de l'interface
fibre/matrice par microanalyses (microscopie électronique en transmission
(MET), spectroscopie d'électrons Auger (SEA), spectrométrie de rayons X
(EPMA),

(ii) la caractérisation mécanique en traction des éprouvettes de composite
vieillies, ainsi que celle de la liaison fibre/matrice a 1'aide de tests d'extraction

(push-out) sur fibres (incluses dans des lames semi-épaisses de matériau),

la finalité étant de corréler le comportement mécanique du matériau traité
avec les modifications chimiques et microstructurales observées, et de proposer
les mécanismes d'évolution de la fibre et de la zone interfaciale fibre/matrice

au sein du composite vieilli.



Le mémoire est subdivisé en trois parties incluant deux projets de publications
relatives aux composites 2D-SiC(ex-PCS)/C/SiC(CVI), et un concernant les
'composites SiC(ex-PCS)/MAS-L:

- 1a premiere partie introduit les composites a matrice céramique, pose le
probléme de leur évolution thermique, notamment par rapport aux fibres, et
donne les moyens de caractérisation physico-chimiques et mécaniques mis en
oeuvre dans 1'étude de 1'évolution des fibres SiC (ex-PCS) et de la zone
interfaciale fibre/matrice, au sein des composites 2D-SiC/C/SiC et SiC/MAS-L

vieillis thermiquement;

- la deuxiéme partie est spécifiquement consacrée aux composites 2D-
SiC/C/SiC: elle s'attache a mettre en évidence 1'évolution chimique et
microstructurale des fibres et de de la zone interfaciale fibre/matrice lors de
vieillissements thermiques entre 1100 et 1500°C, (i) sous vide ou sous
atmospheére d'argon (publication 1), et (ii) sous pression variable de CO ou
aprés confinement du matériau par un revétement (seal-coat) de SiC
(publication 2). Une corrélation a été établie entre les transformations physico-

chimiques du composite et le comportement mécanique du matériau.

- 1a troisieme partie concerne les composites SiC/MAS-L. Elle fait état des
résultats qui ont été acquis sur I'évolution de la fibre, de la matrice et de la zone
interfaciale, aprés vieillissements du matériau sous vide, sous argon ou sous

atmosphére de CO, entre 900 et 1200°C.






1. GENERALITES SUR LES COMPOSITES A MATRICE CERAMIQUE

1.1. Elaboration des matériaux composites fibreux

1.1.1. Les fibres Si-C-O ex-polycarbosilane

Les composites fibreux céramique-céramique en cours de développement
visent a4 répondre a une triple exigence : de bonnes caractéristiques
mécaniques, des applications a haute température et une large tolérance vis a
vis de la nature oxydante ou réductrice de leur environnement. Pour satisfaire
a ces conditions, la fibre idéale susceptible d'intervenir comme renfort dans

ces matériaux devrait posséder les propriétés suivantes [1-2] :

-fibre continue -forte contrainte a rupture
-faible diametre -bonne tenue en fluage
-faible masse volumique -dilatation thermique proche de

celle de la matrice
-haut module d'élasticité -compatibilité chimique avec la matrice
-stabilité microstructurale et conservation des propriétés mécaniques a hautes

températures en atmosphére oxydante ou corrosive.

Parmi les fibres actuellement sur le marché et possédant une faible masse
volumique (< 4 g/cm3), un haut module d'élasticité (> 200 GPa) et une forte
contrainte & rupture (> 2 GPa), la fibre Si-C-O(1) 4 base de carbure de silicium
a suscité un intérét particulier (Tableau 1). Obtenues par fibrage et pyrolyse

d'un polymere organosilicié, selon un procédé mis au point par Yajima et coll.

(1) fibre Nicalon, de Nippon Carbon, Tokyo



SiC p O E Lo} | L T—
(g/cm3) (GPa) (GPa) (um) (°C)
Nicalon* 2.55 2.62 190 14 1200

* Nippon Carbon

Tableau 1 : Caractéristiques de la fibre Si-C-O (ex-PCS) de type Nicalon.



en 1975 [3], ces fibres sont constituées d'un mélange a 1'échelle nanométrique
de SiC et de carbone libre dans une matrice amorphe d'oxycarbure de silicium
‘contenant une quantité assez importante d'oxygéne combiné (Tableau 2). De
bonnes propriétés thermomécaniques, une aptitude au tissage satisfaisante
(facilitée par de faibles diametres de fibres (10 a 15 um) et un abaissement de la
rigidité liée a la phase oxycarbure de silicium), ainsi que la formation d'une
couche de silice protectrice 4 haute température en présence d'oxygéne sont
autant de points positifs qui ont motivé de nombreux travaux de recherche.
Cependant l'effondrement des propriétés de cette fibre (lié a la décomposition
de l'oxycarbure de silicium) apparait dés que la température dépasse 1200°C.

Les matériaux de notre étude (i.e. 2D-SiC/C/SiC et 0-90° SiC/MAS-L) sont tous

deux constitués par ce type de fibres.

1.1.2. Architectures fibreuses

Plusieurs types d'arrangement des fibres peuvent étre envisagés pour la
confection de la structure fibreuse d'une piece (fig. 1) [4]. Les éléments de base
sont des torons (diametre de l'ordre du millimetre) constitués de quelques
centaines de filaments (diamétre de l'ordre de la dizaine de microns).

Les fibres courtes ou les whiskers peuvent étre dispersés de facon aléatoire
dans la matrice, tandis que les fibres longues sont orientées préférentiellement
dans les directions des sollicitations mécaniques.

Pour les structures unidirectionnelles (1D), les fibres sont toutes alignées dans
une méme direction. Il en résulte d'excellentes propriétés mécaniques dans le
sens des fibres. Sans grand intérét pratique, cette disposition des fibres est

toutefois fondamentale pour les études de compréhension du comportement.



CH3

I
Cl-Si-Cl <> Diméthyldichlorosilane
I
CH3 I
I Déchloration par Na
I
I
CH3 I
I
[--Si--1n e > Polydiméthylsilane
I
CH3 I
I
I Polymérisation a
I I'autoclave (470°C)
CH3 H I
I I
[--Si---Si-ln <---> Polycarbosilane (PCS)
I I
H H I
I Filage a 1'état liquide
I (350°C) sous azote
I
1§
Fibres de polycarbosilane
I
I Réticulation sous
I air a 190°C
1
I
Fibres de polycarbosilane réticulé
I
I Pyrolyse a 1200°C
I sous vide ou H2
I
I
(Fibres de SiC Fibres Nicalon
amorphes ou
microcristallines)

Tableau 2 : Organigramme de fabrication des fibres Si-C-O de type Nicalon.



Fig. 1 : Structure du renfort fibreux, d'aprés [4]: (a) structure 1D, (b\)
structure 2D stratifiée, (c) structure 2D tissée, (d) structure 3D, (e)
structure 4D, (f) renfort aléatoire.

Fig. 2 : Loi de comportement d'un matériau composite SiC/SiC lorsque
l'allongement & la rupture de la matrice est inférieur a celui des fibres.
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Pour les structures bidirectionnelles (2D), les fibres sous forme de méches sont
orientées suivant deux directions généralement perpendiculaires, soit par
couches successives (stratifiés), soit par tissage. Les tissus peuvent &tre
superposés avec des désorientations entre les directions principales, ce qui
confere a la structure des propriétés axisymétriques.

Dans les structures tridirectionnelles (3D), les méches sont associées en torons
orientés suivant les trois directions de 1'espace. Cette structure est adaptée a
des piéces massives et de forme tubulaire (torons axiaux, circonférentiels et
radiaux).

La recherche d'un matériau quasi-isotrope incite & multiplier les directions de
renforcement. Dans ce cas, le taux volumique maximum de fibre est réduit.
Un compromis entre le nombre de directions de renforcement et le taux de
fibres est a choisir pour permettre a une piéce de supporter un certain type de

sollicitations mécaniques.

1.1.3. Mise en oeuvre de la matrice

L'élaboration de la matrice d'un composite céramique est une des étapes
de fabrication les plus délicates. La relative instabilité de la plupart des fibres a
haute température ainsi que les possibilités de réaction chimique avec la
matrice restreignent le choix des conditions d'élaboration. Afin de limiter
l'endommagement des fibres aux plans mécanique et chimique, les procédés a

basse température et sous faible pression sont préférables.

Les différents procédés envisageables pour 1'élaboration de la matrice
d'un matériau composite céramique peuvent &tre classés en trois grandes

familles:



1) imprégnation du renfort fibreux par une barbotine: les fibres longues
sont imprégnées par passage des meéches ou des tissus dans une barbotine
‘avant de réaliser la piece et d'effectuer un frittage sous charge (i.e. matrice
vitrocéramique réalisée a partir d'une barbotine constituée d'une poudre de
verre, d'un solvant organique et d'un liant) [5]. Le cycle de pressage est
fonction de la nature de la matrice et de sa composition. Il comporte un palier a
basse température pour éliminer les traces de solvant et le liant. Si les fibres
sont en carbone ou en carbure de silicium, l'enceinte de la presse est balayée
par un gaz neutre qui limite leur dégradation. La pression est appliquée
lorsque la viscosité de la matrice est suffisamment faible pour permettre son
écoulement a travers les fibres. Lorsque la densification du composite est
achevée, la matrice est soit conservée dans son état amorphe, soit le plus

souvent en partie céramisée.

2) synthése par voie chimique (technique sol-gel ou pyrolyse des
précurseurs organométalliques): ces procédés sont intéressants par la facilité
de l'imprégnation ainsi que par les basses températures d'élaboration. Le
retrait de la matrice intervenant lors du traitement thermique constitue
cependant un inconvénient majeur puisqu'il nécessite de multiplier les étapes
d'imprégnation pour obtenir une densification correcte, ou de charger le

précurseur a l'aide d'une poudre de trés fine granulométrie.

3) infiltration chimique en phase vapeur: la technique d'infiltration en
phase vapeur (Chemical Vapor Infiltration C.V.I.) dérivée des procédés
C.V.D. (Chemical Vapor Deposition) utilisés pour la réalisation de films
minces dans le domaine des semiconducteurs ou des outils de coupe, est basée

sur la formation a4 haute température d'un dépdt solide sur un substrat
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(préforme fibreuse) par réaction chimique a partir d'une ou plusieurs espéces
gazeuses [6]. Ce dernier procédé présente l'avantage de permettre la
réalisation d'une matrice homogéne sur des préformes fibreuses de géométrie
complexe, sans les endommager a des températures de 1'ordre de 1000°C. La
matrice & base SiC est élaborée par CVI dans des conditions d'optimisation de
l'infiltration telles que l'on ait une basse pression totale et une température

modérée [7].

1.2. Propriétés mécaniques des composites fibreux

Les propriétés mécaniques d'un matériau composite dépendent a la fois
de celles du renfort, de la matrice et de l'interphase. Les composites
contiennent environ 45 % de renfort fibreux. Ce renfort a pour fonction
principale de supporter 1'essentiel de 1'effort appliqué. I1 doit ainsi avoir une
résistance a la rupture et une rigidité aussi élevées que possible avec une
excellente tenue a la fatigue. Les fibres SiC ex-PCS sont retenues dans la
fabrication des composites & matrice SiC ou vitrocéramique. Leur état de
surface contrdle le degré de liaison entre le renfort et la matrice, tout
changement entrainant des modifications des caractéristiques du composite.
L'interposition d'une interphase de carbone de faible épaisseur entre la fibre et
la matrice (apres dépot CVI dans les SiC/C/SiC [8] ou lors de 1'élaboration dans
les SiC/vitrocéramique) conduit & un matériau présentant un comportement
mécanique non-linéaire et non-fragile, bien qu'il résulte de 1'association de
constituants fragiles. Les composites & matrice céramique SiC, par exemple,
sont des composites inverses, caractérisés par une déformation a la rupture de
la matrice inférieure a celle des fibres [9,10]. Dans de telles conditions,

lorsqu'au sein du composite, la déformation atteint une valeur €;,* proche de
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la déformation a rupture de la matrice, celle-ci se microfissure sans pour
autant entrainer la rupture des fibres qui peuvent alors continuer a étre
‘chargées. Ainsi la matrice peut-elle étre amenée a se rompre sans pour autant
conduire a la rupture du matériau composite.

La figure 2 représente le comportement d'un matériau composite lorsque
l'allongement & la rupture de la matrice est inférieur a celui des fibres. Dans
le domaine élastique (partie linéaire) a l'origine, fibres et matrice forment un
systéme en parallele au sein duquel chaque élément subit la déformation. Le
composite a un comportement élastique linéaire avec un module d'élasticité

E., qui peut en premiére approximation étre calculé par une loi des mélanges:

Ec.=EfVe + EnVm  EfEn: modules d'Young de la fibre et de la matrice

V¢ V: fractions volumiques de fibre et de matrice

La partie suivante de la courbe est attribuable a la fissuration de la matrice. Si
les interfaces fibre-matrice jouent pleinement leur role, et si la fraction
volumique Vf est suffisante pour leur permettre de supporter la surcharge
occasionnée par la fissuration matricielle, les fissures peuvent alors se
multiplier au sein de la matrice en dissipant un maximum d'énergie
mécanique [11]. Pour des contraintes plus importantes, les fibres sont amenées
a supporter seules la charge jusqu'a la rupture totale du composite.

En définitive, l'incorporation de fibres dans une matrice fragile peut, sous
certaines conditions, conduire non seulement 4 une augmentation de charge a
la rupture, mais surtout & une amélioration de la ténacité par la formation
d'un réseau complexe de microfissures qui engendre une certaine

"pseudoplasticité”. De plus, la déformation & rupture relativement élevée de
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ces matériaux (i.e. pouvant atteindre 1%) constitue un avantage appréciable
pour une céramique.

Le role de l'interface fibre-matrice est prépondérant dans le contréole des
mécanismes d'endommagement du matériau. Ainsi, pour décrire les
phénomeénes de multifissuration, Aveston et al. [12] ont émis I'hypothése d'un
glissement & l'interface fibre-matrice gouverné par une contrainte limite de
cisaillement notée T. Cette notion de contrainte de cisaillement interfacial
contrélant le transfert de charge entre fibre et matrice a été reprise par de
nombreux auteurs, qui ont cherché a l'estimer par des méthodes de
caractérisation appropriées du type pull-out ou microindentation (push-out)
sur fibres (Annexe 4).

Toutefois les possibilités d'emploi en température d'un composite
céramique-céramique sont fonction de 1'évolution des propriétés (contrainte a
rupture, module d'Young, dilatation) des différents constituants (fibre,
matrice et interphase) avec la température, de leur stabilité microstructurale,
ainsi que de leur compatibilité chimique entre eux et vis a vis de I'atmosphére
environnante. Or, les fibres SiC ex-PCS actuellement disponibles sont de
performances insuffisantes pour des applications prolongées a haute
température et en milieu oxydant. Elles conservent de bonnes caractéristiques
jusqu'a des températures intéressantes (1100-1200°C) mais leur instabilité
thermodynamique pose des problémes au-dela de 1200°C, comme nous le
verrons au chapitre suivant.

L'interphase de carbone présente dans les composites SiC/C/SiC ou dans les
composites SiC/vitrocéramique est sensible aux atmosphéres oxydantes a
haute température. Les études réalisées jusqu'a ce jour montrent que la
consommation de l'interphase par oxydation est suivie de la formation de silice

(oxydation des fibres et/ou de la matrice en profondeur). La contrainte de
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cisaillement interfacial tend 4 augmenter [13] et & rendre le matériau fragile
[14]. Toute réaction interne affectant l'interphase entre la fibre et la matrice
conduira & une modification de la réponse du composite soumis a des essais
mécaniques (i.e. traction, push-out).

Le choix d'une composition matricielle vitreuse, totalement différente de celle
de la fibre SiC, dans les composites SiC/vitrocéramique est susceptible de
conduire & des réactions interfaciales impliquant la fibre, mais aussi la

matrice,.

1.8. Conclusion

Le comportement mécanique a haute température des composites a
fibres SiC ex-PCS et matrice céramique est loin d'étre parfaitement compris
malgré les nombreuses études qui ont été menées dans ce domaine. Les
principaux paramétres influants ont été cernés (contrainte a rupture, module
d'Young, population de défauts dans la fibre analysée en terme statistique
(module de Weibull), contrainte de cisaillement interfacial). Cependant, et
compte tenu de la jeunesse du concept "composite céramique-céramique” et de
la complexité de tels matériaux, les mécanismes physico-chimiques
d'évolution de la fibre, de la zone interfaciale fibre/matrice, voire de la matrice,
au sein du composite vieilli dans un environnement donné (température,
temps et atmosphére gazeuse) sont mal définis. Aussi notre étude sur les
composites SiC/C/SiC et SiC/MAS-L a-t-elle visé & expliciter ces mécanismes,
essentiellement aprés vieillissement thermique du matériau sous atmosphére
neutre (vide, argon) ou réactive (de type CO). Une attention particuliére est
accordée a 1'évolution de la fibre et de la zone interfaciale fibre-matrice au sein

du composite, ceci afin de savoir si les modifications chimiques et
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microstructurales sont du méme type que celles observées sur la fibre SiC ex-
PCS nue vieillie dans des conditions identiques.

Afin de cerner le probleme de 1'évolution thermique des fibres Si-C-O® entrant
dans notre étude, nous rappellerons dans un premier temps les résultats
disponibles sur ce sujet dans la bibliographie.

D'autre part, et puisque le suivi de l'évolution de la fibre et de la zone
interfaciale fibre/matrice au sein d'un composite nécessite la mise en oeuvre
de moyens de caractérisation appropriés, nous décrirons dans un second
temps les techniques de caractérisation employées, tant du point de vue

physico-chimique que mécanique.

(2) Nicalon de type NLM 202
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2. EVOLUTION THERMIQUE DES FIBRES SiC EX-PCS SOUS ATMOSPHERE
CONTROLEE

La nuance(!) de fibre Si-C-O retenue pour la fabrication des composites
9D-SiC/C/SiC ou des SiC/MAS-L est celle qui présente une faible teneur en
oxygene résiduel (soit environ 10% en masse), et se présente sous forme
nanocristallisée [1-25]. L'état des connaissances sur cette fibre aprés
élaboration ou vieillissement 4 haute température sous atmosphere controlée
(air, argon, azote, vide ou pression partielle de CO) est exposé dans le présent

chapitre.

2.1. Fibre brute d'élaboration

D'aprés Schreck et coll., Laffon et coll., Porte et Sartre, et Bibbo et coll. [1-

5], le coeur de la fibre est constitué d'un réseau continu de tétraédres SiC et de
tétraedres SiOxCy incluant des clusters de carbone libre (fig. 1). La présence de
silice n'est pas mise en évidence [2]. Les concentrations atomiques habituelles
sont de 35 % pour Si, 49 % pour C et 16 % de O, et la composition moléculaire de
la fibre obtenue en spectroscopie de photoélectrons X (XPS) est du type
SiC:SiOxCy:C =1:0.38 £ 0.05: 0.54 + 0.09avecx =12+ 0.11 ety =0.3910.06
[1,2,6,7].

Les unités structurales de base (USB)2 de carbone observées en MET
présentent des diametres de 0.7-0.8 nm et les microcristaux de SiC f une taille

comprise entre 1 et 3 nm [8,9].

(1) Nicalon NLM 202 ceramic grade de Nippon Carbon

(2) USB: unité structurale de base, i.e. pile de 2-3 couches aromatiques de carbone comportant
chacune = 10 cycles.
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Un traitement thermique de la fibre mené a une température supérieure a
1000°C conduit a la formation d'une couche extérieure de silice lorsque
l'environnement gazeux contient de l'oxygéne méme en tres faible quantité
[1,2,6]. Les fibres sont enrobées d'acétate de polyvinyle (ensimage) au stade
final de leur élaboration, pour éviter 'endommagement de leur surface et
pour faciliter les opérations de tissage. Ce produit disparait lors des premiers

traitements thermiques.

9.2, Evolution de la fibre apres vieillissement thermique sous

atmosphéres variées

2.2.1. Observations

La fibre a été testée sous air, azote, argon, sous vide ou sous pression

partielle de CO.

Les vieillissements sous air en régime passif (taux d'oxygéne > 8 ppm)
au dessus de 900°C correspondent & des prises de masse croissantes avec la
durée du traitement, expliquées par la formation d'une couche de silice en
surface de fibre. Un régime diffusionnel a travers cette couche de silice
contrdle généralement une cinétique d'oxydation thermiquement activée [6].
Les traitements sous argon ameénent des pertes de masse comparativement
plus importantes (fig. 2) [10]. Un traitement a haute pression sous argon
reporte les phénoménes de perte de masse avec des variations de l'ordre de 26
a 29 % observées a 1400°C pour 10-9 MPa, et repoussées a4 1600°C pour une
pression de 138 MPa.
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Fig. 2: Variation de masse des fibres Si-C-O de type Nicalon (C.G.):
(a) sous flux d'argon, (b) sous air, aprés 12 h de vieillissement;
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La taille des grains de SiC-B8 augmente avec la température de
traitement quel que soit 'environnement gazeux, excepté sous atmosphere de
CcO pour laquelle la fibre n'évolue significativement qu'a partir de 1400°C.
[5,11].

Sous air, le diamétre moyen des cristaux de SiC est de 4.8 nm a 1200°C, 5.8 nm
a 1300°C, 7.4 nm a 1400°C [11], voire 8 nm (Tableau I). Le méme genre
d'observation est faite sous azote avec des dimensions de l'ordre de 6 nm a
1400°C entre 0.5 et 65 h de traitement (Tableau I)[12].

Sous argon et sous vide, la taille des grains est considérablement plus
importante. Une atmosphére d'argon conduit & des tailles de 'ordre de 7 nm &
1400°C (Tableau I)[13] et 160 nm & 1800°C (fig. 3)[14]. Perte de masse et
augmentation de la taille des grains de SiC B se trouvent par ailleurs corrélées
(fig. 4-6)[15]. Sous vide secondaire (i.e. 5. 10-3 Pa) pendant 2 h & 1200°C,la fibre
présente des grains de 8 nm de taille décroissante vers le coeur, et des grains
de 50 nm a 1400°C [16].

Sous CO, la croissance cristalline est limitée jusqu'a 1300°C si la pression

partielle du gaz introduite dans le four est d'au moins 40 kPa [5,11].

La composition chimique de la fibre NLM 202 apres vieillissement sous
air fait apparaitre une augmentation de la teneur en oxygeéne et une
diminution de celle en carbone alors que la teneur en silicium demeure
sensiblement constante a température donnée en fonction du temps [10], ou en
fonction de la température pour une durée de vieillissement donnée (fig. 7)[17].
Sous argon, les modifications de la fibre sont enregistrées a partir de 1200°C
(i.e. réaction exothermique [18]) avec une légére chute des pourcentages
atomiques d'oxygeéne et de carbone, ainsi qu'une faible variation du taux de

silicium (fig. 7) (Tableau II)[19]. De I'hydrogene se dégage de la fibre lors des



Conditions CG Nicalon

départ SiC-B 4 nm

g © SiC-B 6 nm

1400°C _

0.5-65h Croissance de
grains

Air '

1200°C SiC-B 8 nm

1400°C Silice

2-12h Croissance de
grains + SiC o

Argon

A SiC-p 7 nm

2-12h C .
Légere croissance
cristalline

Tableau I: Microstructure de fibres Si-C-O de type Nicalon (CG);
d'aprés [12]. Résultats d'observation MET (taille des cristallites).
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Temperature Time Atomic ratio

'C h in argon in air

Qriginal fiber $11.00¢1.2920.38%0.10

800 100 $1.00°1.25%0.290.09 1.00¢1.1690.440.09
1000 100 $1.00°1.25%0.240.05 5'1.00°1.08°0.50"0.04
1200 1 $1,00€1.24°0.390.04 5'1.00°1.27°0.360.05
1200 100 $1.00°1.18°0.40"0.01 % 1.00°1.06°0.600.01
1400 1 $11.00°1.20°0.36%0.01 $1.00¢1.22°0.43"0.00
1400 100 $1.00°0.88°0.11*0.01 51.00°0.94°0.660.00

Tableau II : Analyse élémentaire de la fibre Nicalon NL-200
brute et vieillie sous argon ou sous air; d'apres [19].

% Atomique

Fibre Si C O H N
NL-200
Brute 37.7 43.1 15.0 3.7 0.5
Vieillie

1000°C 38.5 43.9 15.2 2.2 0.3
1250°C 38.4 44.3 152 1.9 0.1
1400°C 38.2 442 15.6 1.9 0.1
1500° 45.1 46.3 6.6 1.9 0.1

Tableau III ;: Analyse élémentaire de la fibre Nicalon NL-200
fibre brute et vieillie sous flux d'argon pendant 5 h; d'apres

L7,
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premiéres heures de traitement (Tableau III) [8], de méme que sous vide
[1,20,21]. Au dela de 1400°C, la diminution de la teneur en oxygene est
'importante (Tableau III) [8], corrélée avec le dégagement de CO et SiO, espaces
gazeuses majoritaires émises par des mélanges de type (SiC-SiO2-C) vieillis
au-dela de 1000°C (i.e. analyses par spectrométrie de masse [16,20,21]
(Tableaux IV et V) [22]). Il est cependant & souligner que SiO(g) se manifeste le
premier dans le vieillissement des fibres SiC ex-PCS en atmosphére non
oxydante [22,23], et que la quantité de CO(g) émise serait plus importante que
celle de SiO(g) dans la suite du traitement [20,21,23,24]. Cette conclusion varie
suivant les auteurs car les conditions d'expérimentation visant a déceler le
monoxyde de silicium, espéce fortement réactive en présence d'oxygeéne et qui
se décompose a basse température, sont différentes (i.e. pression résiduelle
trés faible en cellule de Knudsen utilisée par Johnson) [22].

Quelle que soit la température, une étude RAMAN (fig. 8)[14] met en évidence
des vibrations Si-O. Une augmentation du nombre de microcristaux de C est
constatée jusqu'a 1400°C (fig. 8)[14]. Au dela de 1400°C, il y a diminution du
nombre de ces particules avec la croissance des grains de SiC-B. Les
modifications des liaisons chimiques étudiée par ESCA ont lieu
principalement en surface (Tableau VI) [12]. Un spectre d'électrons Auger
révele une quantité de C beaucoup plus importante en coeur de fibre,
renfor¢ant ainsi 1'idée d'une dégradation de la fibre débutant en sa surface
pour en atteindre le coeur [16].

Sous azote, & 1400°C et pour des durées comprises entre 0.5 et 6.5 h, la teneur
de la fibre en carbone est moindre, celle du silicium augmente avec
stabilisation de la teneur en oxygéne a 10 % et apparition de I'azote (jusqu'a 6

%).



1100°C

200
3090

Pression
1200°C
<10

<10
550

(1Pa)
1300°C

1850
170

7000
12600

1390°C
19100

170

Tableau IV: Pressions de gaz au-dessus de la fibre Nicalon

en début de vieillissement thermique, d'apres [22].

1000°C
Al
Al20
Ca
CO
SiO 290
Espéces

15 min
Al 1850
Alo0 170
Ca 60
CO 7000
SiO 12600

Pression

90 min

2670
390
40
3700
21800

(uPa)
210 min

3480
660
50
1860
18700

285 min

3670

1860
15700

Tableau V: Pressions partielles au-dessus de la fibre Nicalon
en fonction de la durée de vieillissement & 1300°C, d'apres [22].
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Fig. 8: Intensités Raman intégrées pour les composantes des
vibrations SiC (0), C (e), et Si-O (0). La composante SiC est la
somme des courbes Raman dues aux états amorphes et
cristallins; d'aprés [14]. ‘

Echantillon especes Si
(fibre SiC ,
- CG) ' Si-0 Si-x* Si-C
Brute Surface ) 68 24 8
Volume 7 31 62
Argon
1400°C Surface 2 9 89
Volume 8 31 62

résultats ESCA = pourcentages atomiques normalisés
* 5i-X peut inclure des espéces qui se recouvrent , e.g. espéces mixtes 0-Si-C .

Tableau VI: Distribution des espéces chimiques; d'apres [12].
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Les observations macroscopiques font état d'une couche de SiO9 en

surface de fibre, plus ou moins importante suivant le taux d'oxygeéne présent
dans le gaz environnant.

Sous air, la couche est encore faible 4 1200°C [6,16] avec présence de pores liée
au dégagement de CO(g). A 1400°C, la couche (qui est fissurée) atteint une
épaisseur de 1.5 pm apres 100 h de traitement [19].

Sous argon, la couche de SiOg est plus grossiére que sous air [12]. Des
réactions en périphérie de fibre sont notées a partir de 1400°C [19]. Apres 100 h,
la fibre est poreuse avec des grains de SiC-B émergeant de la surface, et la
présence de trous entre les grains.

Sous azote (10 h a 1000°C, avec une pression de 700 kPa) la dégradation a
également lieu en surface [22].

Aprés 2 h de vieillissement sous vide a 1400°C [16], le coeur de la fibre est
détérioré, une couche épaisse recouvrant la surface. Les fissures dans la fibre
provoquées par le dégagement de CO(g) sont plus importantes que sous argon
ou sous air.

Les traitements sous CO entrainent le dépdt d'une pellicule de carbone en
surface de fibre d'autant plus épaisse que la pression partielle de monoxyde de
carbone est élevée [5]. Au-dela de 1400°C, la couche de carbone est poreuse
témoignant d'une activité sous-jacente importante. Elle ne joue plus le réle de

barriere de protection contre la dégradation de la fibre [11].

2.2.2. Conclusion

La fibre SiC NLM 202 ainsi que les autres fibres SiC ex-PCS sont
thermodynamiquement instables a haute température. Elles évoluent

globalement de la méme fagon pour un traitement sous une atmospheére
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donnée, les différences étant inhérentes 4 la composition initiale de chaque

fibre. La dégradation commence en surface de fibre pour en atteindre le coeur.

Sous air, les trois composantes de la fibre, c'est & dire le carbure de silicium,
I'oxycarbure de silicium et le carbone libre s'oxydent simultanément avec

production majoritaire de COg(g) (i.e. réactions (1) et (2) suivantes) et

formation d'une couche de silice en périphérie [1,2,6]:

C(s) + Og(g) - 2 COo(g) 1)

SiC(s) + 2 Og(g)  -—---> SiOg(s) + CO9(g) (2)

La couche de silice devient assez importante 4 1300°C pour empécher la
désorption de COqy(g) et contrdler la croissance des grains de SiC. Les fissures
de surface sont dues a la transformation de la cristobalite B en cristobalite o
lors du refroidissement [19]. Le gain de poids dépend de la gazéification du

carbone, et de la formation d'oxydes volatils ou condensés [6,18].

Sous atmospheére neutre, I'évolution de la fibre est importante pour des
températures supérieures & 1100°C avec une dégradation plus rapide sous vide
que sous argon. Les dégagements gazeux sont majoritairement de 1'hydrogéne
et du monoxyde de carbone. Ils sont attribués respectivement a (i) la
décomposition des agrégats de carbone, saturés d'hydrogéne en périphérie de
fibre et (ii) la décomposition du continuum SiOxCy couplée a une oxydation
parasite des constituants de la fibre inhérente a la pression résiduelle
d'oxygeéne dans l'appareillage. Les mécanismes proposés les plus récents [8]

donnent la succession de réactions internes suivante:
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(i) un arrangement du carbone libre en un réseau carboné
interconnecté, formant des cages ouvertes de C autour des cristaux de SiC,
(ii) une oxydation endogéne des phases carbonées entrainant la

destruction des entités SiOxCy suivant le processus suivant:

SiOxCy ~ ------ >  SiO(g) + 1)CO(E + (x+1)C(s) (3)
SiO(g) + 2C(s) ------ > SiC(s) + CO(g) (4)
soit  (SiOxCy)  ----- > SiO(g) + CO(g) + SiC(s) (5)

conduisant & une émission d'espéces gazeuses SiO et CO, et a une forte
croissance des grains de SiC avec disparition des particules de carbone. Cette
croissance cristalline serait de type bidimensionnel pour des températures
inférieures a 1200°C et de type tridimensionnel contrdlée par des mécanismes
diffusionnels entre 1200 et 1400°C [23]. Dans ces conditions, les énergies
d'activation annoncées pour une pyrolyse de fibres Si-C-O() sont comprises
entre 633 et 791 kJ/mole et coincident avec les énergies d'activation de la
diffusion du carbone dans le carbure de silicium (e.g. 560-840 kd/mole) [25]. Les
transformations de la fibre sont d'autant plus rapides que la diffusion de CO(g)
et SiO(g) est importante, ce qui justifie les réactions privilégiées en surface de
fibre.

Par conséquent, toute opération visant a limiter la croissance des grains de
SiC, ou & bloquer I'évacuation des gaz de réaction, freine 1'évolution de la fibre
jusqu'a ce que les especes SiOxCy atteignent un état d'équilibre. Ainsi, les

vieillissements sous haute pression d'argon inhibent les pertes de masse de la

(3) Nicalon NL 200
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fibre (i) en formant une barriere gazeuse de CO(g) et SiO(g) en surface
empéchant 1'évolution des gaz, ou (ii) en densifiant la fibre par fermeture des
'pores [15]. De méme, les vieillissements en environnement CO bloquent la
décomposition des tétrahédres SiOxCy (équations 3 et 4) et conduisent par

ailleurs & la formation d'une pellicule protectrice de C en surface de fibre par

décomposition du gaz en COs.

La dégradation mécanique est la conséquence d'une part, du
dégagement de CO(g) et SiO(g) créant des défauts de surface et des défauts
entre grains, d'autre part de la croissance des grains de SiC.

Sous air, la chute de G est due aux fissures formées sur la couche de SiOs.
Sous argon, 0 diminue fortement pour les petites pertes de poids sans
évolution des grains dans les premiers instants du traitement, indiquant ainsi
qu'elle est a relier 4 la formation de défauts de surface (pores) créés par
I'émission des especes gazeuses [15,23].

Sous CO, une rétention notable de © est enregistrée suivant la pression
partielle de monoxyde de carbone appliquée 4 une température donnée (i.e. 75

% de rétention pour 40 kPa de CO a 1300°C).
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3. CARACTERISATION DE L'EVOLUTION DES FIBRES SiC EX-PCS ET DE
LA ZONE INTERFACIALE FIBRE-MATRICE DANS DES COMPOSITES A
MATRICE CERAMIQUE

Le vieillissement des composites SiC/SiC ou SiC/MAS-L a des
températures supérieures a 1000°C sous atmospheére contrélée a tout d'abord
nécessité la réalisation d'un four original de traitement thermique décrit a
I'Annexe 1.

D'autre part, 1'étude systématique de 1'évolution de l'interface fibre-
matrice ainsi que celle de la fibre au sein des matériaux composites
céramiques vieillis, a supposé l'emploi de moyens de caractérisation

permettant d'analyser de faibles quantités de matiére.
3.1. Aspects physico-chimiques

Les zones actives fibre/interphase, lieu de décohésion ou de création de
nouvelles phases, sont a4 une échelle extrémement réduite (i.e. de l'ordre de
quelques nanometres). La caractérisation physico-chimique impose donc

l'utilisation d'appareils 4 grande résolution spatiale [1- 7] tels que:

-le microscope électronique en transmission associé a la
spectrométrie de pertes d'énergie des électrons transmis (TEM/EELS)(1-2)

(résolution < 0,01 pm) (Annexe 2).

(1) MET JEOL 2000 FX, CUMEMSE, Univ. de Bordeaux I
(2) MET/PEELS (Philips 300kV/ Gatan), CEMES-LOE, CNRS Toulouse
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-la spectromeétrie d'électrons Auger (AES)®) (résolution < 1 pm)

couplée a un décapage ionique (Annexe 3).

Le couplage de ces techniques a été choisi comme principal outil
d'investigation des échantillons & étudier: en effet, elles permettent d'accéder
d'une part, a I'analyse chimique de la zone interfaciale fibre/interphase (AES,
PEELS) et de la surface de la fibre aprés décapage ionique (AES), et d'autre part
a l'analyse microstructurale de ces régions par imagerie TEM en franges de
réseau, fond clair et fond noir, ainsi que par diffraction électronique d'aire
sélectionnée (SAED).

D'autre part, la composition chimique de la fibre en volume, au sein du
composite vieilli, a été identifiée par microsonde électronique a spectrométrie
de rayons X (EPMA)@ (résolution latérale et en profondeur: 1um). L'erreur de

mesure relative sur les valeurs annoncées est de 2 a 3%.

3.2. Aspects mécaniques

La caractérisation mécanique des échantillons vieillis a été réalisée par
essai de traction(® a l'ambiante sur des éprouvettes de composite de
dimensions 3 mm x 10 mm x 100 mm. Les courbes contrainte-déformation
obtenues présentent typiquement trois domaines (fig. 1) :

- un domaine linéaire dans lequel le matériau n'a encore subi aucun
endommagement suffisant pour modifier sa rigidité globale,

- un domaine non linéaire attribué en général a la formation de fissures

dans la matrice,

(3) Microanalyseur PHI 590 de PERKIN-ELMER, CUMEMSE, Univ. de Bordeaux I
(4) CAMEBAX de CAMECA, CUMEMSE, Univ. de Bordeaux I
(5) machine de traction 8501, INSTRON
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- un domaine quasi-linéaire précédant la rupture ultime du composite.

L'examen en microscopie optique de 1'état de 'endommagement du matériau a
proximité de la zone de rupture (e.g.: localisation de la multifissuration
matricielle)® ainsi que les résultats des analyses physico-chimiques de la fibre
et de la zone interfaciale doivent permettre de relier le comportement
mécanique du matériau a la morphologie des divers constituants du composite

vieilli.

! ! !
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Fig. 1: Courbe type de traction sur composite SiC/SiC.

La contrainte interfaciale fibre/matrice évolue avec le traitement de
vieillissement subi par le composite. Aussi, l'évaluation de -cette

caractéristique mécanique n'est-elle possible que par la mise en oeuvre

(6) collaboration interne avec L. Guillaumat (doctorant au LCTS)
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d'essais d'indentation in situ sur des fibres incluses dans le matériau. Le
Laboratoire est équipé d'un microindenteur(’) instrumenté a pointe Vickers ou
FY pointe a base plate de diametre 10 pm (inférieur au diameétre moyen de la
fibre SiC ex-PCS), afin de réaliser des essais de push-out sur lames minces de
composite. L'avantage de cette méthode réside dans la mise en évidence
découplée de 1'événement de décohésion de la fibre et de son glissement dans sa
gaine de matrice. L'enregistrement des courbes (force appliquée-déplacement
de la fibre) donne la contrainte critique de décohésion et la contrainte de
cisaillement associée au glissement. L'exploitation de ces courbes est variable
suivant les auteurs et demeure plus ou moins complexe suivant les hypotheses
mécaniques envisagées (Annexe 4). Cette technique expérimentale, délicate au
niveau de la préparation des échantillons, a été appliquée a 1'étude des
composites 2D-SiC/C/SiC ou SiC/MLAS vieillis, non totalement dégradés, pour
savoir sl était raisonnable de l'employer comme méthode comparative de

suivi de 1'état du couplage fibre-matrice.

(M licence ONERA, Chatillon
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CHAPITRE 1 - LE COMPOSITE 2D-SiC/C/SiC

1. Structure du composite 2D-SiC/C/SiC

Les méches de fibres SiC (ex-PCS)() sont tissées de maniére a réaliser
une structure bidimensionnelle de type Taffetas 0-90° appelée "strate de tissu".
La préforme fibreuse est ensuite obtenue par empilement régulier des strates
suivant la géométrie finale de la piéce. Cet empilement est compacté dans un
outillage con¢u spécialement pour les infiltrations gazeuses et permettant le
contréle du taux de fibres (environ 40 %). La préforme peut alors étre infiltrée
par du pyrocarbone formant l'interphase.

L'insertion de l'interphase carbonée ou de la matrice de carbure de
silicium SiC se fait par infiltration chimique en phase vapeur. Le précurseur
gazeux utilisé pour former l'interphase de carbone est le méthane ou un
mélange d'hydrocarbures qui, par craquage thermique a 1000°C-1200°C,
conduit a l'obtention d'un pyrocarbone turbostratique (fig. 1). L'épaisseur
déposée est d'environ 0.1 pm pour les composites étudiés lors de ce travail.

Le précurseur gazeux utilisé pour obtenir la matrice de type SiC est le
méthyltrichlorosilane, CHgSiCLg. Ce dernier est mélangé a un gaz vecteur qui

est souvent de 1'hydrogéne. Par activation thermique du mélange (environ

1000°C), il y a craquage suivant la réaction:

Hy
CH3SiClg --> SiC (s) + 3 HCl (g)

(1) NLM 202 de Nippon Carbon



Fig. 1: Structure du carbone turbostratique.

Matériaux E(GPa) eR(%) oR(MPa)
A 235 0.79 212
B 234 0.88 313
&1 260 0.16 177
Co 200 / 320
Cs 240 0.23 195

Tableau 1: Propriétés mécaniques en traction des
composites 2D-SiC(ex-PCS)/C/SiC(CVI) comportant une

interphase de pyrocarbone de 0.1 um; d'aprés [2].
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Le carbure ne se dépose a 1'état de pureté que pour des compositions bien
définies du mélange gazeux (CHgSiClg - Hg) initial. Le SiC est déposé sous
forme de grains de SiC B de petite taille [1].

Les strates de tissus SiC recouvertes d'une épaisseur d'environ 0.1 pm de
pyrocarbone sont densifiées par plusieurs cycles d'infiltration de SiC. La

densité du matériau final est alors située autour de 2.5.

2. Vieillissements thermiques des composites SiC/C/SiC

Les composites SiC(ex-PCS)/C/SiC(CVI) a interphase de 0.1 pm de
pyrocarbone ont été classés en trois catégories suivant leurs caractéristiques
mécaniques en traction (Tableau 1) [2,3].

La microstructure et la composition chimique de la zone interfaciale
fibre/matrice, et en particulier la formation d'interphases secondaires de type
silice et/ou carbone, conditionnent largement le transfert de charge entre la
matrice et la fibre lors des sollicitations mécaniques du matériau. Des
traitements de vieillissement sous atmosphére oxydante [4-8] ou sous
atmospheére neutre (i.e. argon, vide) [3,8,9] conduisent & une évolution de ces
interphases avec (i) une gazéification du pyrocarbone en compétition avec
l'oxydation des fibres de SiC et de la matrice SiC a 1200°C sous air [6-8], (ii)
l'absence de modifications microstructurales sous argon tant que la
température reste inférieure a 1200°C [3], et la formation d'une couche de silice
pour des températures plus élevées [9]; Frety et Boussuge parlent alors d'une
réaction avec des especes diffusant hors de la fibre [4].

Cependant, la dégradation thermique en atmosphére non réactive des
composites 2D-SiC/C/SiC demeure peu explorée en termes d'analyses

quantitatives et de corrélation avec 1'évolution thermomécanique du matériau.
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Le but du chapitre est de mettre en évidence 1'évolution physico-chimique du
matériau 2D-SiC(ex-PCS)/C/SiC(CVI) (i.e. catégorie C1), entre 1100 et 1500°C,
‘sous vide ou sous argon, et de proposer les mécanismes réactionnels a
l'origine de ces transformations. Le suivi du comportement mécanique par
essais de traction sur éprouvettes et de push-out sur fibres permet par ailleurs
d'établir des corrélations avec les modifications chimiques et structurales
observées.
Le travail est présenté sous la forme d'un projet de publication en deux parties
intitulées:
Evolution mécanique et microstructurale des composites 2D-SiC(ex-
PCS)/C/SiC(CVI) apres vieillissement thermique.

PARTIE 1: atmosphére non réactive (vide, argon),

PARTIE 2: effets d'une atmosphére de CO ou d'un revétement de SiC.



37

REFERENCES

1- D. Lespiaux, "Processus de nucléation/croissance et caractérisation
‘microstructurale de céramiques base SiC obtenues par CVD/CVI dans le
systéme Si-C-H-C1", thése n° 766, Univ. Bordeaux I, 1992.

2- R. Naslain, "Fiber-matrix interphases and interfaces in ceramic matrix
composites processed by CVI", J. Composite Interfaces, 1993, 1[3] 253-286.

3- D. Cojean, M. Monthioux et A. Oberlin, "Phénomenes interfaciaux dans des
composites SiC/SiC 2D de propriétés mécaniques variées.", Lyon 6-8 nov. 1990,
Actes JNC7, (Fantozzi G., Fleischmann P., eds.), pp. 381-390, AMAC Publ.,
Paris, 1990.

4- N. Frety, M. Boussuge, "Relationship between high temperature
development of fibre-matrix interfaces and the mechanical behaviour of SiC-
SiC composites”, Composites Sci. Technol., 37 (1990) 177-189.

5- P. Lamidieu, C. Gault, "Endommagement et microstructure de composites
céramique-céramique sollicités thermiquement"”, Rev. Phys. Appl., 23 (1988)
201-211.

6- C. Vix, "Comportement en atmosphére oxydante de composites
thermostructuraux SiC/C/SiC", thése n° 198, Mulhouse, 18 octobre 1991.

7- 1. Sebire-Lhermitte, M. Gomina, J. Vicens, "TEM observations of SiC/SiC
composites with a carbon interphase layer annealed in air at high
temperatures"”, J. of Microscopy, 169 (1993) 197-205.

8- W.J. Vine, J.W. Steeds, "The microstructure of silicon carbide (Nicalon)
fibre reinforced silicon carbide ceramic-matrix composites heat-treated in
vacuo and in pure oxygen", J. of Microscopy, 169 (1993) 207-213.

9- M.H. Rawlins, T.A. Nolan, D.P. Stinton, R.A. Lowden, "Interfacial
characterizations of fiber-reinforced SiC composites exhibiting brittle and
toughened fracture behavior", Mat. Res. Soc., 78 (1987) 223-230.






- CHAPITRE 2 -

EVOLUTION MECANIQUE ET MICROSTRUCTURALE DES COMPOSITES
' 2D-SiC(ex-PCS)/C/SiC(CVI) APRES VIEILLISSEMENT THERMIQUE.

PARTIE 1: atmosphére non réactive (vide, argon).

1. Introduction 39
2. Procédure expérimentale 41
2.1. Matériaux 41
2.2. Vieillissements thermiques en atmosphére controlée 43
2.3. Caractérisation 43
3. Résultats 495
3.1. Pertes de masse 45
3.2. Analyse chimique et microstructurale de la fibre et de
la zone interfaciale 46
3.3. Caractérisation mécanique 50
3.3.1. Essais de traction 50
3.3.2. Tests de push-out 50
4. Discussion 51
4.1. Dégradation de la fibre en volume 51
4.2. Réactions a l'interface fibre/pyrocarbone 55
4.3. Aspects mécaniques 57
4.3.1. Essais de traction 57
4.3.2. Tests de push-out 58
5. Conclusion 59

A paraitre en version anglaise dans le J. Europ. Ceram. Soc.






38

A paraitre en version anglaise dans le J. of European Ceramic Society

- CHAPITRE 2 -
EVOLUTION MECANIQUE ET MICROSTRUCTURALE DES COMPOSITES
2D-SiC(ex-PCS)/C/SiC(CVI) APRES VIEILLISSEMENT THERMIQUE.
PARTIE 1: atmospheére non réactive (vide, argon).
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3 allée de la Boétie, 33600 PESSAC,France

ABSTRACT

The change in the mechanical behavior and microstructure of
unprotected 2D-SiC-SiC composites after ageing between 1100 and 1500°C under
different atmospheres was investigated. The mechanical behavior was studied
through tensile and push-out tests, and correlated to the microstructural and
chemical change occurring in the Si-C-O fibres and the interfacial zone.
Transmission electron microscopy, Auger electron spectroscopy and electron
probe microprobe analysis were used to characterize interface compositions
and structures aged above 1100°C. The results show a degradation of the
material under vacuum or argon with a weight loss up to 11% which correlates
with a grain growth in the fibres and a drop in the mechanical properties (UTS

from 150 to 25 MPa and Young's modulus from 230 to 100 GPa).

KEY WORDS : SiC-SiC composites, Si-C-O fibres, interfaces, thermal ageing,
TEM, AES, tensile tests, push-out tests.
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1. Introduction

Les composites & matrice céramique (CMC) de type SiC/C/SiC ont été
congus pour des applications a haute température du fait de la réfractarité du
carbure de silicium (Tq = 2500°C) et & sa résistance a l'oxydation (liée a la
formation d'une couche protectrice de silice en régime dit passif). Leur emploi
est envisagé, dans le secteur aéronautique et spatial, pour la fabrication de

composants des moteurs et la protection thermique des structures.

Dans l'état actuel de la technologie, les fibres constituant le renfort des
composites SiC/C/SiC ne sont pas des fibres de carbure de silicium pur. Les
plus couramment utilisées(!) résultent de la pyrolyse d'un précurseur
organosilicié de type polycarbosilane (PCS) stabilisé par l'oxygéne et relévent de
ce fait du systéme ternaire Si-C-O (les liaisons Si-O formées lors de la
stabilisation du PCS n'étant pas détruites au moment de la pyrolyse). Les fibres
Si-C-O (ex-PCS)1) a I'état brut d'élaboration sont en général constituées de
nanocristaux de SiC dans une matrice amorphe d'oxycarbure de silicium
Si09xC1.x (0<x<1). Elles contiennent également du carbone libre et des traces
d'hydrogéne combiné [Laffon et coll.,1989; Guigon,1988 et 1989:; Sawyer et
Arons,1985]. Il est maintenant bien établi que les fibres Si-C-O (ex-PCS)V) sont
métastables a haute température. Elles se décomposent avec émission
d'especes volatiles (CO et SiO) quand on les chauffe au-dessus de leur
température d'élaboration (1100-1200°C) [Rocabois,1993]. Leur évolution vers
I'état stable est progressive et se fait avec une vitesse qui dépend de la

température et de la pression mais aussi de la nature de I'atmosphére

(1) Fibre Nicalon (ceramic grade) de Nippon Carbon par exemple
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[Johnson,1988; Sawyer et Chen,1986; Ishikawa,1988; Mah et Hecht,1984; Clark
et Arons,1985; Bouillon et coll,1991; Jaskowiak et DiCarlo,1989; Bodet,1991;
Bibbo et coll., 1991].

Par ailleurs, les composites SiC/C/SiC comportent une interphase de
pyrocarbone destinée & contrbler le couplage fibre-matrice, a protéger les fibres
contre les effets de la multifissuration matricielle (rdéle dit de fusible
mécanique) et & absorber, au moins en partie, les contraintes résiduelles dues
aux dilatations différentielles. Cette interphase n'est pas inerte chimiquement:
elle peut réagir avec les produits de décomposition de la fibre Si-C-O (i.e. CO et

Si0) et/ou les constituants de 1'atmospheére (e.g. 1'oxygeéne).

Il résulte des considérations précédentes que le maintien prolongé des
composites SiC/C/SiC dans des environnements agressifs (en terme de
température et d'atmospheére) peut conduire a des évolutions significatives des
fibres et des zones interfaciales fibre-matrice (FM) se traduisant par une

altération du comportement mécanique.

L'objet du présent travail était d'étudier spécifiquement 1'évolution de
fibres(2) Si-C-O au sein de composites 2D-SiC/C/SiC(3) a interphase de
pyrocarbone (PyC) aprés avoir soumis ces derniers a des traitements de
vieillissement de durée croissante a des températures (1100-1500°C)
supérieures a la température d'élaboration des composites et sous diverses
atmospheres (i.e. vide, argon). Dans un second temps, une corrélation a été
recherchée entre 1'évolution du couple fibre / zone interfaciale FM et celle du

comportement mécanique a l'ambiante.

(2) Fibres Nicalon NLM 202
(3) Matériaux spécifiquement élaborés par SEP et fournis dans le cadre du GS-4C
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2. Procédure expérimentale

'2.1. Matériaux

Les matériaux de départ utilisés dans cette étude sont des composites® a
architecture fibreuse bidimensionnelle, ou 2D-SiC/C/SiC, caractérisés par une
fraction volumique de fibres Vfégale 4 ~ 40 %. Ils ont été élaborés, a partir
d'une préforme fibreuse constituée d'un empilement de tissus de fibres Si-C-
O2) maintenu pressé dans un outillage, en deux étapes selon le procédé
d'infiltration chimique en phase vapeur (CVI) isotherme/isobare [Naslain et
Langlais,1986]. Dans une premiére étape, les fibres ont été recouvertes in-situ
d'un dépot de pyrocarbone par cracking d'une phase hydrocarbonée (ce dépot
constituant l'interphase). Dans une seconde étape, la matrice SiC a été infiltrée
a partir d'un mélange gazeux CH3SiClg(MTS)/Hg, la porosité résiduelle globale
étant de 10 a 15 %. Les opérations d'infiltration ont été conduites a température

modérée (i.e. voisine de 1000°C) et sous pression réduite.

Les fibres ont un diamétre moyen de 14 um et leur composition chimique
a coeur, établie sur la base de microanalyses par spectrométrie X conduites sur
le composite brut d'élaboration, est (en % at.) : Si (35), C (48) et O (17). En régle
générale, la fibre au sein du matériau brut d'élaboration est entourée d'une
fine couche amorphe (épaisseur: 5-10 nm), comme le montre le cliché de
microscopie électronique en transmission (MET) présenté a la figure 1. Cette
couche amorphe a été identifiée comme étant un mélange de silice et de

carbone, sur la base de microanalyses élémentaires par spectrométrie

(2) Fibres Nicalon NLM 202
(3) Matériaux spécifiquement élaborés par SEP et fournis dans le cadre du GS-4C






Fig. 1: Image MET en fond clair de la zone interfaciale
fibre/PyC/matrice dans le composite 2D-SiC/C/SiC de référence.
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d'électrons Auger (SEA) conduites sur des fibres déchaussées présentes a la
surface de rupture d'un composite brut d'élaboration (fig. 2). Il est
‘vraisemblable que cette couche amorphe provienne d'un début de
décomposition de la fibre au moment de son élaboration ou/et de la fabrication
du composite [Naslain,1993]. Il est a noter que 1'énergie de la transition Auger
Si LVV du silicium évolue dans la fibre: elle est située a 92 eV a coeur alors
qu'elle est a 88 eV en surface (plus proche d'une liaison impliquant Si avec de

l'oxygeéne).

L'interphase de pyrocarbone déposée par CVI est constituée, sur
l'essentiel de son épaisseur, d'un carbone nanoporeux quasi-isotrope. En
revanche, au voisinage immeédiat de la fibre (i.e. sur une épaisseur d'une
vingtaine de nm), les plans atomiques du pyrocarbone ont tendance a s'aligner
localement parallelement a la surface de la fibre (fig. 1) ainsi que l'avait déja

noté Cojean pour des matériaux de méme origine [Cojean et coll.,1990].

A l'état brut d'élaboration, les composites 2D-SiC/C/SiC constituant le
matériau de départ utilisé dans le présent travail sont caractérisés par une
résistance et une déformation a rupture respectivement égales a 150 MPa et
0.17 % et par un module d'Young d'environ 230 GPa. Sur la base de l'ensemble
de ces données, on en conclut qu'ils appartiennent au type C décrit par Naslain
et a la catégorie III caractérisée par Cojean, c'est a dire & des composites a
liaison FM relativement forte et dans lesquels la rupture prématurée des fibres
conduit a des déformations & rupture limitées a 0.16-0.25 % pour le composite

[Naslain, 1993].



Atomic apparent percentage concentration (%)

1 oy A
R %.
" . Kinetic energy (eV)

Sputter time (min)

Fig. 2: Analyse par SEA sur une fibre déchaussée du composite 2D-
SiC/C/SiC de référence: profil de concentration en profondeur suivant une
direction perpendiculaire a la surface de la fibre avec une vitesse
apparente de décapage de 50 A/min (référence TapOs). En encart:
évolution de la transition énergétique Si vy en fonction du temps de

décapage (1, 4, 60 minutes).
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Les éprouvettes (10 x 1 x 0,3 ¢cm3), destinées aux traitements de
vieillissement puis de caractérisation mécanique, ont été prélevées dans des
'plaques de composite (la grande longueur coincidant avec une direction de
fibres, i.e. suivant 1'une des direction 1 ou 2). Elles ont été utilisées a 1'état brut

d'usinage (donc sans traitement ultérieur de protection de surface).
2.2. Vieillissements thermiques en atmosphere controlée

Les traitements de vieillissement ont été réalisés dans un four a
chauffage par induction avec un creuset en graphite, permettant d'atteindre
des températures de 1100-1500°C en moins de 15 min. Les vieillissements sous
vide ont été effectués sous une pression résiduelle de 10-1 4 10-3 Pa assurée par
un groupe de pompage turbomoléculaire. Les vieillissements sous argon ont
été conduits en enceinte close (i.e. & volume constant) sous une pression
légérement inférieure a la pression atmosphérique (i.e. 70 kPa). Les conditions

de vieillissement sont données au tableau 1.

Les variations relatives de masse des composites, Am/m,, en cours de
traitement ont été enregistrées & l'aide d'une microbalance) sensible au

dixieme de microgramme, sur des échantillons constitués par les éprouvettes

de traction (m, = 8 g).

2.3. Caractérisation

La caractérisation microstructurale par MET(5) a été réalisée sur des

prélevements d'éprouvette de traction vieillie, situés a environ 15 mm de la

(4) Modéle D101 de la société CAHN
(5) Microscope 2000 FX de la société JEOL (CUMEMSE, Université Bordeaux I)



Atmosphere T t | Am/mo Or £y E
nature (Pa) (°C) | (%) (MPa) (%) (GPa)
référence 0 0 0 146 0.17 230
vide 6.102 | 1100 | 50 | -0.55 / / /
vide 6.102 |[1100 | 90| -1.3 118 0.33 215
vide 1.10-1 | 1200 | 20 | -2.05 34 0.25 160
vide 1.103 | 1200 | 94 | -6.3 29 0.023 105
vide 2102 |1300] 1| -15 45 0.36 170
vide 5.103 [1300 | 15| -3.0 30 0.30 160
vide 2103 [1300 | 24 | -6.9 26 0.012 /
vide 2102 | 1460 | 0.08] -0.27 / / /
vide 2102 |1460 | 3 | -9.3 / / /
Ar 7104 1100 | 29 | -0.37 105 0.25 210
Ar 7104 1200 | 49 | - 3.58 25 0.015 170
Ar 7104 1300 | 24 | -6.39 30 0.014 188

Tableau 1: Conditions de vieillissement des éprouvettes de traction
2D-SiC/C/SiC sous vide ou sous argon. Pertes de masse et

résultats des essais de traction a 'ambiante.
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surface de rupture, en explorant les zones situées au coeur du matériau (fig.
3). Les échantillons ont été découpés a la scie diamantée a fil, puis amincis
suivant une procédure conventionnelle pour ce type de matériaux
(amincissement mécanique jusqu'a 80-150 um puis amincissement a l'aide
d'ions Art). Des analyses en perte d'énergie des électrons transmis(é)
conduites sur ces lames minces ont permis d'évaluer la composition chimique
de la zone interfaciale pyrocarbone/fibre. L'évolution de la surface de la fibre a
également été suivie par spectrométrie d'électrons Auger (SEA)7), couplée a
un décapage ionique a l'argon et conduite sur des fibres déchaussées de la
matrice présentes a la surface de rupture des éprouvettes apres essai
mécanique. Les résultats sont présentés dans ce qui suit sous la forme de
profils de concentration atomique apparente tracés a partir de la surface de
déchaussement. Les transitions utilisées ont été : Si LVV pour le silicium
(notée Si1), C KLL pour le carbone (notée C1), et O KLL pour l'oxygéne (notée
01). Les concentrations ont été calculées a partir des hauteurs pic a pic sur les
spectres enregistrés en mode dérivé dN(E)/dE. Les coefficients de sensibilité ont
été ajustés par rapport aux résultats obtenus par microanalyse X (EPMA)®),
Les analyses X ont été réalisées sur face polie de barreau de composite vieilli et
donnent les profils de concentration chimique de la fibre suivant son diamétre.
Le carbone et l'oxygéne sont analysés avec un spectrométre a dispersion de
longueur d'onde (C-K(WDS)) et (O-K(WDS)), alors que le silicium est analysé a
l'aide d'un spectrométre a dispersion d'énergie (Si-K(EDS)). L'oxygéne est
étalonné par rapport au témoin de silice.

D'autre part, des essais de traction sur éprouvettes vieillies ont été

effectués a température ambiante avec une vitesse de déformation constante de

(6) MET/PEELS (PHILIPS 300 kV/GATAN) (laboratoire CEMES-LOE, CNRS Toulouse)
(7) Microanalyseur PHI 590 de PERKIN ELMER (CUMEMSE, Université Bordeaux I)
(8) CAMEBAX de CAMECA
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Fig. 3: Localisation du prélevement de 1'éprouvette
2D-SiC/C/SiC pour l'analyse en MET.,
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0.05 % par minute®). L'évolution de la liaison interfaciale fibre/matrice a été
suivie par des tests de push-out sur lames minces de composite d'épaisseur
inférieure & 300 pum. Le systéme d'indentation(19) est composé d'une pointe
Vickers et d'un capteur de déplacement capacitif 1ié au poingon. La force est
mesurée par un capteur d'effort de type inductif (charge maximale: 2 N) placé
sous l'échantillon. Les vitesses d'indentation de la fibre sont de 1'ordre de 0.12

pLm/s.
3. Résultats
3.1. Pertes de masse

Sous vide, les pertes de masse subies par le composite deviennent
importantes, pour les durées de vieillissement isotherme explorées, a partir de
1200°C (fig. 4). Le phénomeéne dépend de la température et aux températures
supérieures a 1300°C, les pertes de masse relatives Am/mg (rapportées a la
masse globale initiale de 1'échantillon mg) deviennent rapidement supérieures
a4 5 %. Des pertes maximales de l'ordre de 11 % sont enregistrées pour le
matériau porté a 1550°C, ce qui correspond a une perte de masse rapportée
aux fibres seules (Vf = 40 %) d'environ 27 %. Sous une pression de 70 kPa
d'argon, les évolutions en masse sont du méme type que sous vide avec

toutefois une tres légeére tendance a 'amortissement du phénomeéne (fig. 4).

La variation des pertes de masse en fonction de la racine carrée du temps est
linéaire sous vide et sous argon jusqu'a 1300°C comme le montre la figure 5.

Sous vide, a haute température (1460°C), la variation de masse s'écarte

(9) Modele 8501 de INSTRON
(10) licence ONERA, Chatillon
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Fig. 4: Variations de la perte de masse avec la durée de
vieillissement pour un composite 2D-SiC/C/SiC vieilli sous
vide (pression résiduelle: 10-1 a4 10-3 Pa) ou sous argon
(pression: 70 kPa).
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Fig. 5: Pertes de masse en fonction de la racine carrée du temps
de vieillissement pour un composite 2D-SiC/C/SiC vieilli sous
vide (pression résiduelle: 10-1 a4 10-3 Pa) ou sous argon
(pression: 70 kPa).
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notablement de la droite retenue Am/mg = k(T).\t lorsque les pertes de masse
deviennent supérieures a 7%. D'autre part, le vieillissement sous vide de
morceaux du tissu de SiC initial, dans les mémes conditions expérimentales,
donne une perte de masse linéaire avec la racine carrée du temps (fig. 6). Le
retard a la perte de masse enregistrée a 1000°C, i.e. I'abscisse a 1'origine, (fig.
6a) est probablement expliqué par la couche de silice originelle en surface de
fibre, qui retient dans un premier temps les gaz d'émission de la fibre avant
d'étre consommée. De maniére générale les résultats laissent a penser que
I'étape limitant la cinétique de dégradation des fibres nues ou incluses dans le
composite SiC/C/SiC est d'ordre diffusionnel, sous vide ou sous argon. Dans
chacun de ces cas, il est possible de calculer les énergies apparentes
d'activation en tracant les diagrammes d'Arrhénius correspondants, obtenus
en portant les variations du logarithme de la constante cinétique k(T) en
fonction de l'inverse de la température de traitement (fig. 7). Sous vide
(pression résiduelle: 10-3 Pa), les calculs donnent des valeurs similaires pour
les fibres nues ou incluses dans le composite (190 kd/mole) dans une gamme de
température allant de 1100 a 1460°C. Les vieillissements du composite sous
pression statique d'argon (70 kPa) conduisent a des valeurs plus élevées (280

kd/mole).

3.2. Analyse chimique et microstructurale de la fibre et de la zone interfaciale

Les images obtenues en MET montrent une croissance de la taille des
grains de SiC dans la fibre avec la durée du vieillissement sous vide, qui
semble &tre corrélée au niveau de perte de masse enregistré pour le composite.
Alors que la fibre du matériau témoin présente des grains de SiC Bde 1 & 2.5

nm répartis de fagcon homogéne dans une phase amorphe de SiOxCy
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Fig. 6: Pertes de masse en fonction de la durée de vieillissement,
pour des tissus de SiC vieillis sous vide (pression résiduelle: 10-3
Pa); en encart Am/mg (%) en fonction de Vt. La masse initiale est
d'environ 0.25 g.
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tissus SiC ou de composites 2D-SiC/C/SiC vieillis sous vide ou

sous argon (70 kPa).
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[Bodet,1991 et 1993; Guigon,1988 et 1989; Laffon,1989; Le Coustumer,1993], et
que les grains sont de taille voisine dans la fibre du composite vieilli pendant 50
ha 1100°C avec une perte de masse de 0.55 %, les fibres des matériaux vieillis
au dela de 1200°C ont subi une dégradation significative avec une forte
croissance du grain. C'est ainsi que la taille des grains de SiC B est de 50-80 nm
pour des pertes de masse de 6-7 % a 1200 et 1300°C (fig. 8) et de 20 nm a 1 pm,
suivant la durée du traitement, a 1460°C (fig. 9). A 1200 et 1300°C sous vide, la
taille des grains est la méme aux incertitudes prés pour un niveau de perte de

masse donné (fig. 8).

L'interphase de pyrocarbone n'est pas modifiée dans le composite vieilli
pendant 50 et 90 h 4 1100°C, et conserve son arrangement microstructural avec
du carbone anisotrope paralléle & la surface de la fibre sur une épaisseur de 20
a 30 nm (fig. 10a,b). Néanmoins des décohésions fibre/pyrocarbone sont
ponctuellement observées entre la bande de carbone anisotrope et la fine couche
amorphe (5-10 nm), toujours présente en surface de fibre et détectée par SEA
(fig. 11). L'extréme surface de la fibre est constituée d'un mélange de silice-
carbone conduisant & une modification de la liaison Si- sur les 20 premiers nm
(e.g. transition Sija 90-91 eV) (fiz. 11). Les résultats obtenus par PEELS
indiquent que le taux d'oxygeéne est plus élevé dans cette couche que dans celle
du matériau d'origine (Tableau 2). La composition atomique de la fibre preés de
la surface est rapidement celle de la fibre du composite non traité, avec
cependant une légére baisse dans la concentration atomique d'oxygéne (fig. 11),
décalant ainsi le maximum du pic d'énergie du silicium a 93 eV. De
nombreuses USB* de carbone sont disséminées dans la fibre vieillie (Beg. 12) :

elles forment des empilements de 4 4 5 couches distordues possédant une

* USB: unité structurale de base, i.e. pile de 2-3 couches aromatiques de carbone comportant
chacune 10 cycles.
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Fig. 8: Corrélation entre la perte de masse (a) d'un composite 2D-
SiC/C/SiC vieilli sous vide (pression résiduelle: 10-1 4 10-3 Pa) et la
taille moyenne des grains de SiC dans la fibre correspondante (b,c).






Fig. 9: Image MET en fond noir (8iC111) de la zone interfaciale fibre/matrice
dans le composite 2D-SiC/C/SiC vieilli pendant 3 h a 1460°C sous vide

(pression résiduelle: 2.10-2 Pa) (seule la partie de la fibre adhérente a la
matrice est visible).






Fig. 10a : Image MET en franges de réseau de la zone interfaciale
fibre/PyC/matrice dans le composite 2D-SiC/C/SiC vieilli pendant 50 h a
1100°C sous vide (pression résiduelle: 6.10-2 Pa). Les fleches montrent des
décohésions fibre/pyrocarbone juste sous le carbone anisotrope.






Fig. 10b : Image MET en fond noir (SiCj11) de la zone interfaciale
fibre/PyC/matrice dans le composite 2D-SiC/C/SiC vieilli pendant 50 h
a 1100°C sous vide (pression résiduelle: 6.10-2 Pa). Les fleches
montrent des décohésions entre la fibre et le pyrocarbone.
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Fig. 11: Analyse par SEA sur une fibre déchaussée du composite 2D-
SiC/C/SiC vieilli pendant 90 h & 1100°C sous vide (pression résiduelle:
6.10-2 Pa): profil de concentration en profondeur suivant une direction
perpendiculaire a la surface de la fibre avec une vitesse apparente de
décapage de 80 A/min (référence TapOs). En encart: évolution de la
transition énergétique Si LvV en fonction du temps de décapage (1, 3, 60

minutes).



[Y) [Y]
S S
1100°C, 90h, vide
peau de la fibre 0.75 =1
330 nm du bord 0.49 =]
475 nm du bord 0.55 =
825 nm du bord 0.52 =1
1300°C, 24h, vide
peau de la fibre 1 3
volume traces =1
1100°C, 29h, Ar(70 kPa)
peau de la fibre 0.76 =1
100 nm du bord 0.47 =1
au-dela de 200 nm 0.39 =]

Tableau 2: Rapports atomiques O/Si et C/Si résultant
d'analyses en PEELS de la fibre sur lames minces de
composites 2D-SiC/C/SiC vieillis sous vide ou sous argon.



Fig. 12: Image MET en franges de réseau de la fibre dans un
composite 2D-SiC/C/SiC vieilli pendant 90 h & 1100°C sous vide
(pression résiduelle: 6.10-2 Pa). Les fleches montrent les USB de
carbone disséminées dans la fibre.
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longueur moyenne de 1 nanomeétre et suggérant que le carbone libre n'a pas été

affecté.

Les composites vieillis & 1200-1300°C, et présentant des pertes de masse
comprises entre 1 et 2 % sont caractérisés par une zone interfaciale fortement
perturbée. Quelques plans de carbone sont encore visibles du c6té de la matrice,
et de gros cristaux de SiC apparaissent en surface de fibre (fig. 13). Les profils
de concentration établis par SEA indiquent une chute du taux d'oxygéne sur
les quelques premidres dizaines de nanomeétres des fibres incluses dans de tels
composites, indiquant par-l2a méme une consommation privilégiée d'oxygene
en extréme surface de fibre (fig. 14). Les images MET en franges de réseau
mettent en évidence des USB de carbone sur au moins 1 pm en surface de fibre
(accessible par amincissement ionique), mieux organisées que dans la
référence, des grains de SiC de 5-10 nm, et corrélativement un

appauvrissement en oxygéne en périphérie de fibre (i.e. 5 at.% pour

1%<Am/mq,<2%) (fig. 15).

Lorsque la perte de masse est supérieure a 2% pour des vieillissements a
1200°C ou 1300°C, l'interphase de pyrocarbone a completement disparu avec de
gros cristaux de SiC couronnant la fibre.

Lorsque la perte de masse est de 6-7 %, un taux d'oxygene important est détecté
par SEA en extréme surface de fibre qui se présente alors sous la forme d'une
couche amorphe d'épaisseur 30-40 nm (fig. 16, 17, 18). Il s'agit probablement
d'un mélange intime silice-carbone comme le confirment les analyses en
PEELS (Tableau 2) et le pic de transition SEA du silicium qui est décalé vers les
basses énergies a 89 eV (fig. 16). Le retrait de la fibre en volume aprés

vieillissement est trés important avec une forte porosité de la fibre (fig. 18). Le






Fig. 13: Image MET en fond clair de la zone interfaciale
fibre/PyC/matrice dans un composite 2D-SiC/C/SiC vieilli pendant
20 h & 1200°C sous vide (pression résiduelle: 10-1 Pa).
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Fig. 14: Analyse par SEA sur une fibre déchaussée du composite 2D-
SiC/C/SiC vieilli pendant 1 h & 1300°C sous vide (pression résiduelle:
2.10-2 Pa): profil de concentration en profondeur suivant une direction
perpendiculaire & la surface de la fibre avec une vitesse apparente de
décapage de 80 A/min (référence Tag05). En encart: évolution de la
transition énergétique Si r,vv en fonction du temps de décapage (0, 4, 20
minutes).
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Fig. 15: Image MET en franges de réseau de la fibre du composite
2D-SiC/C/SiC vieilli pendant 20 h a 1200°C sous vide (pression
résiduelle: 10-1 Pa). Les fléches simples localisent les USB de carbone
et les fleches doubles les grains de SiC.







Atomic apparent percentage concentration (%)

100 TYryrrrrrrrey E lllllllll !’ lllllll A :"
90 b ccesmpmisssasnmsnnny E. -------------- E ........... % .
A 4 Z ] : :
f L g : : :
(=70 J ST RS feeesesanaiees ssssiiaie i :
70 Lol .............. ........... ; 5'
: - 1 | L i L 1 La . LL
=16 S L O — eenrreneas L o N B W% % 188 84
Kinetic energy (eV)
N T

0 6 12 18 24 30 36 42 48 54
Sputter time (min)

Fig. 16: Analyse par SEA sur une fibre déchaussée du composite 2D-
SiC/C/SiC vieilli pendant 94 h & 1200°C sous vide (pression résiduelle:
1.10-3 Pa): profil de concentration en profondeur suivant une direction
perpendiculaire & la surface de la fibre avec une vitesse apparente de
décapage de 80 A/min (référence TasOs). En encart: évolution de la
transition énergétique Si 1,vv en fonction du temps de décapage (0, 1, 3,
20, 60 minutes).






Fig. 17: Image MET en fond clair de la surface d'une fibre dans
un composite 2D-SiC/C/SiC vieilli pendant 94 h a 1200°C sous

vide (pression résiduelle: 1.10-3 Pa).






Fig. 18: Image MET en fond clair de la fibre dans un composite 2D-
SiC/C/SiC vieilli pendant 94 h a 1200°C sous vide (pression
résiduelle: 1.10-3 Pa). Les fleches localisent la couche de surface
précédemment observée.
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taux d'oxygéne a 500 nm de la surface de la fibre est tres bas et la composition
atomique tend vers celle du SiC pur (Tableau 2, fig. 16).

Pour les températures supérieures ou égales a 1460°C, 1'évolution de la zone
interfaciale et de la fibre est du méme type avec une cristallisation en grains de
SiC tres rapide (fig. 9) et une concentration en oxygéne de la fibre quasiment
nulle.

Les analyses en microsonde X de la composition chimique en volume de la fibre
confirment une décroissance du taux d'oxygéne liée au niveau de perte de
masse du composite (Tableau 3). Cette évolution est uniforme dans la fibre (fig.
19). L'information obtenue par EPMA ne renseigne pas sur l'évolution de la
surface de la fibre, qui se modifie au demeurant comme l'ont montré
précédemment les spectres SEA, aussi n'est-il pas surprenant d'enregistrer
une faible perte de masse pour le matériau vieilli & 1100°C sous vide (i.e. 1.3 %)
méme si la composition atomique a coeur reste inchangée. Pour les matériaux
les plus dégradés, les pourcentages atomiques de la fibre en Si et C approchent

ceux du SiC pur.

Sous pression d'argon, 1'évolution chimique de la fibre & 1100°C ou 1200°C au
sein du composite est semblable a celle de la fibre du composite vieilli sous vide
(i.e. une couche externe C-SiOg2 et une diminution du taux d'oxygéne dans le
volume de la fibre associée a une croissance de grains de SiC fonction du
niveau de perte de masse (Tableau 2, fig. 20a,b). Pour un traitement & 1100°C,
la concentration d'oxygéne en zone interfaciale est supérieure dans le cas

d'une atmosphére d'argon (fig. 20a).



% Atomique

Echantillon Am/m(%) Si C 0] C/si
référence 0 35 48 17 1.37
vide, 1100°C,90h -1.3 35 48 17 1.37
argon,1100°C,29h| -0.37 35 49 16 1.40
vide,1200°C,20h -2.05 44 49 7 1.11
vide,1200°C,94h -6.3 49 51 0 1.04
vide,1300°C,24h -6.9 47 52 1 1.1

Tableau 3: Composition chimique de la fibre (EPMA) dans un
composite 2D-SiC/C/SiC vieilli sous vide (pression résiduelle: 10-1
10-3 Pa) ou sous argon (70 kPa). Erreur (at. %) < 1 %.
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Fig. 19: Profil radial de concentration atomique (EPMA) d'une fibre
incluse dans un composite 2D-SiC/C/SiC vieilli sous vide (pression
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3.3. Caractérisation mécanique
3.3.1. Essais de traction

Pour une température donnée, les courbes de traction présentent
globalement la méme allure pour les matériaux vieillis sous vide ou sous
argon (fig. 21). A 1100°C, les matériaux conservent pratiquement le méme
module d'Young a l'origine que le témoin (200 £ 30 GPa), tandis que (i) les
valeurs de contrainte en limite élastique et de contrainte a rupture sont assez
nettement diminuées (60 MPa contre 90 MPa, et 120 MPa contre 150 MPa
respectivement) et (ii) les déformations & rupture augmentent (0.17 % pour la
référence, 0.25 % sous argon et 0.33 % sous vide) avec un déchaussement de
fibres plus marqué. Dés 1200°C, les matériaux qu'ils soient vieillis sous vide ou
sous argon sont fortement dégradés et présentent un comportement fragile
(contrainte a rupture inférieure 4 30 MPa, déformation a rupture inférieure a
0.05 %). Méme lorsque la durée du traitement n'est que de 20 h avec une perte
de masse faible (Am/m = 2 %), la valeur de oy reste inférieure a 35 MPa, tandis
que l'allongement & rupture est encore important (er = 0.25 %). A 1300°C, les

matériaux ont un comportement fragile.
3.3.2. Tests de push-out

Le matériau de référence 2D-SiC/C/SiC ainsi que les matériaux vieillis a
1100 et 1200°C sous vide ou sous argon ont été soumis a des essais d'indentation
instrumentés (push-out). Les courbes force-déplacement représentatives de
chacun des échantillons (épaisseur 250 um) sont présentées a la figure 22. La

partie non linéaire en début de courbe correspond & la pénétration de la pointe
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Fig. 21: Courbes de traction & I'ambiante pour les composites 2D-

SiC/C/SiC vieillis sous vide (pression résiduelle: 10-1 4 10-3 Pa)
ou sous argon (pression: 70 kPa).
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Fig. 22: Courbes types de push-out obtenues sur des lames minces
de composites 2D-SiC/C/SiC vieillis sous vide (10-1 a 10-3 Pa) ou
sous argon (70 kPa). Epaisseur =250 pm. [Fd: force de décohésion;
Fe: force critiquel].

Echantillon  F decohesion F critique Traction
M) ™) o elast (MPa)

référence 0.17 £ 0.02 0.29 + 0.04 85

1100°C, 50h, 0.13% 0.02 0.16 * 0.04 55

vide

1100°C, 29h, 0.11% 0.02 0.13 £ 0.04 55

Ar(70 kPa)

1200°C, 20h, 0.04 * 0.02 0.05 £ 0.02 30

vide

Tableau 4 : Résultats de push-out sur composites 2D-SiC/C/SiC.
Fgq ou F sont des valeurs moyennes (15 & 20 essais). @f =15 pm.
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Vickers dans la fibre. L'effort appliqué par la suite sur la fibre entraine le
début de sa décohésion, marqué par un changement de la pente de la courbe.
'Le niveau de force éssocié, noté Fq, dépend de la résistance mécanique de la
zone interfaciale (Gj) ainsi que des cdntraintes résiduelles entre la fibre et la
matrice (Gres). Le phénoméne de décohésion se réalise ensuite
progressivement jusqu'a atteindre un niveau de force maximal Feritique
précédant le glissement pur de la fibre dans son logement. Feritique fait
intervenir a la fois des contributions de décohésion et de frottement. Elle
dépend aussi fortement de 1'épaisseur de la lame & tester [Kerans,1991;
Cranmer,1990; Shetty,1988; Weihs,1991]. Son exploitation reste délicate dans
les matériaux a forte liaison interfaciale comme le sont les SiC/SiC, donc Fq
apparait plus significative qu'une contrainte de cisaillement T; interfaciale
comme valeur a retenir dans une étude comparative de 1'évolution de la liaison
fibre/matrice. Dans le cas du matériau vieilli 4 1100°C (50 h sous vide ou 29 h
sous argon), Fq a chuté d'environ 30% (i.e. de 0.17 & 0.13 ou 0.11 N) avec une
valeur de Flégérement supérieure (Tableau 4). Les fibres du composite vieilli
a 1200°C glissent quasiment instantanément dans leur logement aprés impact
de la pointe Vickers. L'empreinte est au demeurant trés peu marquée dans la
fibre prouvant ainsi la faiblesse de la liaison interfaciale. La valeur de Fq et de
Feritique sont confondues a 0.05 N et précédent un glissement aisé (soft sliding)

de la fibre.
4. Discussion
Les essais de vieillissement sous vide 4 haute température (1400°C) de la

matrice SiC (CVI) seule n'ont révélé aucune variation de masse. De plus les

pertes de masse maximales pour les matériaux composites 2D-SiC/C/SiC
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vieillis & 1550°C correspondent a des valeurs de 1'ordre de 27 % rapportées a la
masse des fibres. Il s'agit de valeurs couramment citées pour les fibres
Nicalon vieillies a l'extréme, sous atmospheére neutre [Le Coustumer,1993] et
qui sont confirmées par nos propres essais sur tissus (fig. 6). Les variations de
masse traduisent donc 1'évolution de la fibre et/ou de l'interphase de

pyrocarbone.
4.1. Dégradation de la fibre en volume

Les observations microstructurales par MET montrent que la fibre
cristallise au sein du composite au-dela de 1100°C: la taille des cristallites de
SiC augmente uniformément dans la fibre. Cette croissance est trés rapide
avec le temps et la température (fig. 8). La taille d atteinte par les cristallites de
SiC dans la fibre est corrélée avec la perte de masse du matériau (Am/mo< 1%,
d< 5 nm; 1%<Am/my<2%, d= 5-10 nm; Am/mo>2 %, d>10 nm) ainsi qu'avec la
chute de la teneur en oxygéne dans l'ensemble de la fibre (i.e. pour Am/m>2%,
pourcentage atomique d'oxygéne < 8%). Le carbone dans les fibres
partiellement dégradées (Am/m=2%) se réorganise par interconnexion des
USB d'origine. Les analyses de la dégradation thermique de la fibre au sein du
composite SiC/C/SiC en atmospheére non réactive donnent des résultats du
méme type que ceux publiés pour les fibres SiC (ex-PCS) brutes d'élaboration
[Le Coustumer,1993; Delverdier,1990]. La composition ternaire (Si-C-O) de la
fibre évolue globalement vers la formation de cristaux de SiC avec diminution
de la quantité d'oxygéne. La décomposition de la phase amorphe SiOxCy
localisée aux "joints de grains" produit des espeéces gazeuses capables d'oxyder
le carbone libre. La disparition des "joints de grains" associée a la dégradation

du carbone favorise une croissance rapide des cristaux de SiC avec la
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température ou la durée du traitement de vieillissement [Delverdier,1990]. Les
especes gazeuses majoritaires émises quand des systémes de type SiC-SiO2-C
A(i.e. fibre Si-C-O ex-PCS) sont portés au-dessus de 1100°C, ont été déterminées
comme étant CO et/ou SiO [Johnson,1988; Sawyer et Chen,1986; Ishikawa,1988;
Mah et Hecht,1984; Clark et Arons,1985; Bouillon et coll,1991; Jaskowiak et
DiCarlo,1989; Bodet,1991; Bibbo et coll.,1991, Rocabois 1993]. Au cours du
vieillissement thermique, diverses réactions ayant pour origine la
décomposition de la fibre en SiO(g) et CO(g) sont thermodynamiquement
possibles avec des AGO négatifs dans le domaine de température étudié (1100-

1400°C) [JANAF] :

SiO(g) +2C(s)  ----> SiC(s) + CO(g) (1)
2 SiO(g) + C(s)  ----> SiO9(s) + SiC(s) (2)
2 CO(g) + SiC(s) ----> SiOg(s) + 3 C(s) 3)
SiO(g) + CO(g)  ----> SiOg(s) + C(s) (4)
CO(g) +3Si0(g) ---> 2 Si0a(s) + SiC(s) (5)

Sous vide (pression résiduelle: 10-3 Pa), a partir de 1200°C, les analyses
réalisées par MET et microsonde X, donnent une évolution uniforme de la fibre
dans tout son volume avec (i) une chute simultanée des taux d'oxygéne et de
carbone ainsi que (ii) une croissance de cristaux de SiC. De plus, un décapage

prolongé par ions Ar+ lors de l'analyse par SEA sur une fibre déchaussée n'a
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pas mis en évidence le pic caractéristique de la silice & 76 eV, mais a révélé
plutdt une liaison avec le silicium caractéristique du SiC, comme 1'ont observé
-par ailleurs Vine et Steeds [1993]. Les réactions amenant la formation de silice
semblent donc & exclure. Le départ d'oxygéne associé principalement a du C
sous forme de CO(g) apparait étre la meilleure fagon d'expliquer 1'évolution des
pourcentages atomiques de Si, C et O & coeur de fibre (Tableau 3). La réaction
(1) est principalement retenue dans le mécanisme de dégradation de la fibre
vieillie sous vide, qui débute par la décomposition de la phase ternaire
métastable SiOxCy, et I'équation (6) donne les diverses espéces solides et

gazeuses qui peuvent en résulter:
"S8i09xC1.x" ----> (8SiO(g) + CO(g) + C(s) + SiC(P)) (6)

Le tableau 5 montre comment les résultats analytiques du tableau 3 peuvent
étre expliqués par le départ majoritaire de CO selon 'équation (1). Dans le cas
de traitements thermiques conduisant a des pertes de masse élevées (i.e. 94h a
1200°C ou 24h a 1300°C), SiO peut également étre émis par la fibre en faible
quantité puisque (i) le carbone libre dans la fibre a déja fortement diminué et
(ii) la fibre est devenue suffisamment poreuse pour en permettre 1'évacuation.
En considérant en effet que la fibre est un mélange de a moles de SiC, de b
moles de Si09xC1.x et de ¢ moles de carbone libre [Bodet,1993], un calcul basé
sur la composition atomique des fibres vieillies présentée au tableau 3, montre
que la diminution de la teneur en carbone libre est significative dans la fibre
(i.e. 16% pour le vieillissement & 1200°C pendant 94h contre 38% pour la
référence).

La diminution du volume des phases solides dans la fibre expliquerait alors (i)

la tendance & une légére décohésion fibre-pyrocarbone dans les matériaux



Echantillon

départ de

matiére

Pourcentages atomiques

S C 0

>, at.

référence

0

35 48 17

100

Vieillissement

-10 CO(g)
-1 SiO(g)

H 38 6

8

Composition
calculée en %;
fibre vieillie sous
vide,1200°C,20h

43.6 48.7 Tull

100

Composition
expérimentale en %j;
fibre vieillie sous
vide,1200°C,20h

100

référence

0

100

Vieillissement

-14 CO(g)
-3 Si10(g)

Composition
calculée en %;
fibre vieillie sous
vide,1200°C,94h

48.5 51.5 0

100

Composition
expérimentale en %j;
fibre vieillie sous
vide,1200°C,94h

100

référence

0

100

Vieillissement

-13 CO(g)
-3 SiO(g)

Composition
calculée en %;
fibre vieillie sous
vide,1300°C,24h

47 51.5 1.5

100

Composition
expérimentale en %j
fibre vieillie sous

vide,1300°C,24h

47 52 1

100

Tableau 5: Schéma d'évolution des gaz dans un composite 2D-
SiC/C/SiC vieilli sous vide (pression résiduelle: 10-1 4 10-3 Pa).
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présentant une faible perte de masse (Am/mo<1%) (fig. 10), et (ii) l'importante
porosité observée dans les composites les plus dégradés (fig. 18).

‘Une énergie apparente d'activation identique de 190 kd/mole est obtenue sous
vide (10-1 4 10-3 Pa) aussi bien pour un tissu de fibres Si-C-O que pour des fibres
incluses dans le composite SiC/C/SiC. Les phénoménes mis en cause dans
I'évolution de la fibre sont bien les mémes avec un retard a la dégradation de la

fibre di a son confinement au sein du composite.
4.2. Réactions a l'interface fibre/pyrocarbone

La surface de la fibre évolue différemment par rapport a son volume: il
s'agit en effet d'un lieu de réaction particulier mettant en contact le systéme
(Si-C-0) avec un milieu carboné (interphase de pyrocarbone).

Tant que les pertes de masse du composite restent inférieures a 1% (sous vide
ou sous argon), le pyrocarbone d'interphase est toujours présent a l'interface
fibre-matrice et a peu évolué dans sa nanotexture. La surface de la fibre
conserve sa couche mixte carbone-silice sur 5-10 nm.

Par contre, pour des températures supérieures a 1200°C, lorsque les pertes de
masse dépassent 1%, on observe une croissance de cristallites de SiC plus
importante en surface de fibre que dans son volume, couplée a une diminution
du taux d'oxygene dans cette région de la fibre, et & une disparition des plans
de pyrocarbone du c6té de la fibre. Ainsi, les produits de décomposition de la
fibre consomment-ils de facon privilégiée l'interphase de carbone pour former
une couronne de SiC en périphérie de fibre (fig. 13).

Les analyses par SEA et les observations par MET ne mettent pas en évidence
la présence de silice dans cette région; la réaction la plus probable pouvant

expliquer le phénomeéne serait du type:
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Si0(g) + 2 C(s)pyc -—-> SiC(s) + CO(g) | 1)

‘Au-dela de 2%, l'interphase de pyrocarbone a totalement disparu et la surface
de la fibre laisse apparaitre de gros grains de SiC (fig. 17) sur une épaisseur de
50 a 80 nm. La réaction (1) a été réalisée dans sa totalité. Les résultats sont
semblables a ceux obtenus, par ailleurs, dans le cadre de vieillissements des
composites 2D-SiC/C/SiC sous atmospheére d'argon' (pression: 100 kPa)
[Mozdzierz,1992] ou sous vide (pression résiduelle: 10-3 Pa) [Vine et
Steeds,1993]. L'accumulation d'oxygéne au sein de cette couche superficielle de
SiC lors de traitements de plus longue durée et le fait qu'une couche amorphe
en son extréme surface apparaisse, laissent 4 penser que cette zone continue a
évoluer par réaction avec les produits de décomposition de la fibre: CO et/ou
Si0O. Les observations par MET (fig. 17) combinées aux analyses par SEA et
PEELS vont dans le sens d'un mélange Si-C-O riche en carbone, avec la
présence de silicium engagé dans une liaison de type silice (fig. 16). Les
réactions (3) et (4) peuvent alors étre proposées pour expliquer la nouvelle
transformation de la surface de la fibre. Le fait que cette couche apparaisse de
fagon privilégiée en zone interfaciale (et non dans tout le volume d'une fibre
poreuse, largement cristallisée en SiC) laisse penser & une réaction locale
n'impliquant pas systématiquement le SiC précédemment obtenu en surface de
fibre. La thermodynamique privilégiant, d'autre part, la formation du mélange
(silice + carbone) a partir des espéces gazeuses CO et SiO, I'hypothése d'une

réaction décrite par I'équation (4) parait la plus probable:

Si0(g) + CO(g)  ----> Si02(s) + C(s) (4)
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La similitude des résultats de pertes de masse obtenus sous vide et sous
argon est justifiée par le fait que 'argon est une atmosphére neutre pour la
fibre lors de son évolution thermodynamique. Cependant, 1'énergie apparente
d'activation relative a la dégradation du composite 2D-SiC/C/SiC sous pression
d'argon (70 kPa) est relativement supérieure (E = 280 kJ/mole) dans l'intervalle
de température 1100-1300°C. Le vieillissement en milieu fermé n'autorise pas
facilement 1'évacuation des gaz émis par la fibre a l'inverse de ce qui se passe
sous vide. Il semble donc que les équilibres au sein de la fibre soient modifiés
par une augmentation des pressions partielles locales de SiO(g) et de CO(g) du
fait que l'évacuation des gaz n'est pas favorisée. Cette hypothése parait étre
confirmée (i) par un niveau de perte de masse plus bas & 1100°C sous argon par
rapport au vide et (i) par une similitude des allures de perte de masse pour les
deux types d'atmospheére au fur et & mesure que 1'on augmente la température
de vieillissement (fig. 4). D'autre part, 1'accumulation d'oxygéne en surface de
fibre est généralement plus marquée pour les vieillissements sous argon par
rapport aux vieillissements sous vide (fig. 20a). Le processus de dégradation de
la fibre au sein du composite 2D-SiC/C/SiC vieilli sous atmosphére non
réactive, en statique, est modifié avec une tendance au ralentissement des
phénoménes aux températures les plus basses; l'énergie apparente

d'activation correspondante est donc plus élevée que sous vide.

4.3. Aspects mécaniques
4.3.1. Essais de traction

De maniére générale, les composites 2D-SiC/C/SiC vieillis sous vide ou
sous argon présentent une dégradation de leurs propriétés mécaniques. A

1100°C, la baisse de la limite élastique peut étre expliquée par un
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affaiblissement de la liaison fibre-matrice puisqu'on observe en MET des
décohésions entre la fibre et le pyrocarbone (fig. 10). Les faibles pertes de masse
ne donnent pas lieu a une croissance importante des grains de SiC dans la
fibre qui supporte bien la charge appliquée jusqu'a un niveau de contrainte a
rupture semblable a celui du témoin avec toutefois une déformation a rupture
beaucoup plus importante témoignant d'une liaison FM affaiblie.

Au dessus de 1200°C, lorsque les pertes de masse atteignent 2%, la fibre voit
son volume diminuer avec des grains de SiC de grande dimension.
L'interphase de pyrocarbone a disparu. La liaison fibre-matrice est treés
affaiblie et 1'on observe sur les courbes de traction pour des durées faibles de
traitement (20 h sous vide a 1200°C) un allongement a rupture plus significatif
(i.e. 0.25 %) qui s'explique par le fait que quelques fibres moins dégradées
peuvent encore supporter un effort faible (taille des cristaux de SiC inférieure a
10 nm). Pour des temps plus longs (94 h sous vide & 1200°C), les fibres sont
totalement dégradées (grains SiC supérieurs & 15 nm) et la rupture matricielle

entraine la rupture catastrophique du matériau.

4.3.2. Tests de push-out

L'affaiblissement de la liaison interfaciale des composites 2D-SiC/C/SiC
thermiquement vieillis sous vide ou sous argon a été mis en évidence a travers
les tests de push-out (fig. 22, Tableau 4). La décohésion fibre/matrice nécessite
I'application d'une force plus faible pour les traitements 4 1100°C par rapport a
la référence (environ une fois et demi). A 1200°C, le tiers de la force appliquée
au témoin suffit & provoquer la décohésion de la fibre et a la faire glisser
simultanément dans sa gaine de matrice. Ces résultats sont bien corrélés (i) a

la chute de la limite élastique enregistrée pour les mémes matériaux lors des
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essais de traction (i.e. niveau de limite élastique respectif: 85, 55 et 30 MPa)
(Tableau 4) et (ii) aux observations par MET de l'interface fibre/pyrocarbone qui
‘montrent (a) une interface localement déliée & 1100°C entre une fibre peu
dégradée et une interphase de pyrocarbone ayant conservé son anisotopie
originelle sur 20 4 30 nm du c6té de la fibre (fig. 10), et (b) une interphase de
pyrocarbone partiellement consommée sans grande cohésion avec une fibre
fortement cristallisée en grains de SiC (50 nm en surface, 8-10 nm a coeur)

apres 20 h de vieillissement a 1200°C (fig. 13).
5. Conclusion

Les composites 2D-SiC(ex-PCS)/C/SiC(CVI) vieillis sous vide ou sous
argon évoluent par dégradation des fibres et/ou de la zone interfaciale suivant
la durée, la température et l'atmosphére de traitement.

Sous vide et sous argon, dans des conditions de montée rapide en température,
les propriétés mécaniques de ces matériaux tendent a baisser & partir de
1100°C avec une diminution de la limite élastique et de la contrainte & rupture.
Au dessus de 1200°C, les courbes de traction montrent des ruptures de type
fragile dés que la perte de masse du matériau dépasse 2 %. Ceci est expliqué
par une disparition de l'interphase de pyrocarbone ainsi que par un état de
cristallisation avancé des fibres (e.g. taille des grains de SiC supérieure a 10
nm). La décomposition des tétraédres de 1'oxycarbure SiO2xC1.x donne du CO
et du SiO gazeux qui oxydent le carbone libre de la fibre et le pyrocarbone
interfacial. Il en résulte une croissance des grains de SiC avec une diminution

du taux d'oxygéne de la fibre selon le schéma réactionnel:

"Si0gxC1x" -—--- > Si0(g) + (2x-1) CO(g) + (2-3x) C(s)
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SiO(g) + 2C(s) ------ > SiC(s) + COf(g).

L'équilibre thermodynamique est le méme dans tout le volume de la fibre avec
toutefois une composition chimique différente sur environ 100 nm en extréme
surface de fibre. En effet, la périphérie de la fibre évolue en deux temps avec:

(i) une consommation du pyrocarbone formant une couronne de gros grains de
SiC gainant la fibre suivant I'équation: SiO(g) + 2 C(s)pyc ----> SiC(s) + CO(g),
et (i1) une évolution de la peau en un mélange silice-carbone, aprés réaction
entre le monoxyde de carbone et le monoxyde de silicium dégazés par la fibre,

suivant 1'équation: SiO(g) + CO(g) ----> SiOa(s) + C(s).
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AVANT-PROPOS AU CHAPITRE 3

Les vieillissements sous vide ou sous argon de composites 2D-SiC/C/SiC
sont néfastes au matériau aprés 1100°C car ils entrainent rapidement la
disparition du "fusible" interfacial de pyrocarbone (qui protége la fibre contre
les effets d'entaille liés a la multifissuration matricielle), et surtout la
cristallisation des fibres SiC (ex-PCS)(1). Une fagon de ralentir la dégradation
des fibres SiC (ex-PCS) lors des vieillissements a haute température est entre
autres d'imposer une contre pression de monoxyde de carbone (cf Introduction
§2). Ce principe peut également étre retenu pour limiter 1'évolution de ces
fibres au sein d'un matériau composite. Cependant les mécanismes entrant en
jeu dans cet effet limitant ne sont pas clairement identifiés: s'agit-il de
processus réactionnels entre le CO et les divers constituants du composite, ou
de limitations purement cinétiques, par rapport aux vieillissements en
atmospheére non réactive ?

Le deuxigdme volet de cette étude sur composites 2D-SiC/C/SiC vise & répondre a
cette question en examinant l'effet de pressions variables de CO a haute
température sur ces matériaux.

D'autre part, et toujours dans le souci de limiter la dégradation thermique du
composite 2D-SiC/C/SiC, l'effet d'un confinement du matériau dans un dépdt

de SiC sur l'ensemble de ses faces est exploré jusqu'a 1300°C.

L'analyse chimique et microstructurale de la fibre et de la zone
interfaciale fibre/matrice met en oeuvre les techniques de caractérisation
précédemment décrites. Le comportement mécanique en traction des
éprouvettes vieillies est enregistré dans tous les cas de figure, afin de corréler
l'allure des courbes avec 1'état de dégradation des différents constituants du
matériau. L'évolution de la liaison interfaciale fibre/matrice est & nouveau

suivie par des tests de push-out sur fibres.

(1) NLM 202 de Nippon Carbon
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ABSTRACT

Carbon monoxide is known to slow down the thermal degradation of Si-
C-O fibres. Thus, in order to investigate the effects of this atmosphere on
thermal ageing of 2D-SiC/C/SiC composites, various partial pressures of CO
have been used between 1100 and 1300°C on 2D-SiC/C/SiC tensile test-pieces. In
a similar manner, the confinement of 2D-SiC/C/SiC composites within a SiC
seal-coat is supposed to reduce the thermal degradation. Ageing of such seal-
coated materials has been conducted under vacuum, argon or CO, at 1100-
1300°C. In both cases, the features of the tensile curves and the optical
observation of the matrix cracking have been correlated to the microstructural
and chemical change of the interfacial zone and the fiber. Push-out tests have
also been investigated on samples showing typical tensile curves to compare
the interfacial fiber/matrix bonding. A decrease in the weight loss of the aged

composites occurs especially below 1300°C with respect to the uncoated
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composites, corresponding to a confinement of the gaseous species limiting the
fiber degradation and creating oxygen rich interfacial layers. The tensile
'curves exhibit a typical plateau-like feature. CO acts as an inhibitor of the
oxycarbide phase decomposition in the fiber, consequently limiting the crystal

growth of SiC, and modifying the pyrocarbon/fiber interfacial reactions.

KEY WORDS : SiC-SiC composites, Si-C-O fibres, intei’faces, thermal ageing,
TEM, AES, tensile tests, push-out tests, CO atmosphere, SiC seal-coat.

1. Introduction

Les composites a matrice céramique (CMC) de type 2D-SiC/C/SiC sont
dégradés par vieillissement sous vide ou sous atmosphére neutre (argon)
lorsque les températures de traitement excédent la température d'élaboration
du matériau [Labrugere,1993; Mozdzierz,1992; Rawlins,1987; Frety et
Boussuge,1990; Lamidieu et Gault,1988]. L'évolution concerne les fibres Si-C-
O, renfort du matériau, résultant de la pyrolyse d'un précurseur
organosilicié (e.g. un polycarbosilane, PCS), ainsi que l'interphase de
pyrocarbone placée entre la fibre et la matrice, et destinée a controler le
couplage fibre-matrice. En effet, les fibres Si-C-O (ex-PCS)2) constituées de
nanocristaux de SiC et de carbone libre dans une matrice amorphe
d'oxycarbure de silicium SiO2xCj.x (0<x<1) [Laffon et coll.,1989; Porte et
Sartre,1989; Schreck et coll.,1992] de formule plus précise SiO1.12C0 44
[Bodet,1993], sont métastables au-dessus de leur température d'élaboration (i.e.

pour T>1100-1200°C). Elles recristallisent en grains de SiC avec émission

(1) Fibre Nicalon de Nippon Carbon
(2) Fibre Nicalon NLM 202
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d'espéces volatiles CO et SiO principalement [Rocabois,1993; Mozdzierz,1992],
qu'elles soient traitées nues ou incluses dans le composite SiC/C/SiC
'[Labrugére,1993]. Le pyrocarbone interfacial réagit avec les produits de
décomposition de la fibre: il est consommé et remplacé par une couronne de
cristaux de SiC gainant la fibre. La destruction de 1'oxycarbure de silicium est
couramment admise pour expliquer 1'évolution chimique et microstructurale
de la zone interfaciale et des fibres du composite 2D-SiC/C/SiC [Mozdzierz,1992;
Labrugére,1993]. Le phénoméne est accéléré par 1'élévation de la température
ainsi que par la possibilité d'évacuer les espéces gazeuses produites par la fibre
[Labrugeére,1993]. Ainsi, une pression d'argon (70 kPa) amortit les pertes de
masse du composite par rapport 4 un traitement sous vide. L'idée de confiner
le matériau (a l'aide d'un revétement) pour différer la dégradation des fibres a
paru intéressante a explorer, de méme que l'application d'une contre-pression
de CO, lors des vieillissements & haute-température. La présente étude vise a
déterminer l'influence d'un revétement de SiC (seal-coat) et/ou d'une pression
partielle de monoxyde de carbone, sur le comportement des éprouvettes 2D-
SiC/C/SiC vieillies a des températures comprises entre 1100 et 1300°C. L'allure
des courbes de traction et de push-out correspondantes, obtenues a 'ambiante,
et 1'état d'endommagement du matériau seront reliés a 1'évolution physico-

chimique et microstructurale de la fibre et de la zone interfaciale.
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2. Procédure expérimentale

'9.1. Matériaux

Les matériaux de cette étude sont des composites & architecture fibreuse
bidimensionnelle, ou 2D-SiC/C/SiC® , caractérisés par une fraction volumique
de fibres Vf égale a = 40 %. Ils ont été élaborés, a partir d'une préforme fibreuse
constituée d'un empilement de tissus de fibres Si-C-O4) maintenu pressé dans
un outillage, en deux étapes selon le procédé d'infiltration chimique en phase
vapeur (CVI) isotherme /isobare [Naslain et Langlais, 1986]. Dans une
premidre étape, les fibres ont été recouvertes in-situ d'un dépot de pyrocarbone
par cracking d'une phase hydrocarbonée (ce dépdt constituant l'interphase).
Dans une seconde étape, la matrice SiC a été infiltrée a partir d'un mélange
gazeux CHsSiCl3(MTS)/Hg, la porosité résiduelle globale étant de 10 & 15 %. Les
opérations d'infiltration ont été conduites a température modérée et sous

pression réduite.

Les fibres ont un diameétre moyen de 14 pm et leur composition chimique
3 coeur établie sur la base de microanalyses par spectrométrie X conduites sur
le composite brut d'élaboration, est (en % at.) : Si (35), C (48) et O (17). La fibre
au sein du matériau brut d'élaboration est entourée d'une fine couche
amorphe, mélange de carbone et de silice d'épaisseur : 5 - 10 nm, provenant
d'un début de décomposition de la fibre au moment de son élaboration ou/et de

la fabrication du composite [Naslain,1993].

(3) Matériaux spécifiquement élaborés par SEP et fournis dans le cadre du GS-4C
(4) Fibres Nicalon NLM 202 de Nippon Carbon
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L'interphase de pyrocarbone déposée par CVI est constituée, sur
I'essentiel de son épaisseur, d'un carbone nanoporeux quasi-isotrope. En
'revanche, au voisinage immédiat de la fibre (i.e. sur une épaisseur d'une
vingtaine de nm), les plans atomiques du pyrocarbone ont tendance a s'aligner
localement parallelement & la surface de la fibre ainsi que l'avaient déja noté

Cojean et coll. pour des matériaux de méme origine [Cojean et coll.,1990].

A 1'état brut d'élaboration, les composites 2D-SiC/C/SiC sont caractérisés
par une résistance et une déformation & rupture respectivement égales a 150
MPa et 0.17 % et par un module d'Young d'environ 230 GPa. Ils appartiennent
a une catégorie de composites a liaison FM relativement forte, dans lesquels la
rupture prématurée des fibres conduit a des déformations a rupture limitées a

0.16-0.25 % pour le composite [Cojean,1990; Naslain,1993].

Les éprouvettes (10 x 1 x 0,3 cm3), destinées aux traitements de
vieillissement puis de caractérisation mécanique, ont été prélevées dans des
plaques de composite (la direction de l'effort appliqué coincidant avec une
direction de fibres, i.e. suivant la direction 1). Elles ont été utilisées a 1'état brut
d'usinage (sans traitement ultérieur de protection de surface) ou aprés un
revétement de SiC d'environ 15 pum sur toutes les faces de 1'éprouvette (fig.1),

I'échantillon étant appelé dans ce cas "composite revétu".
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Fig. 1: Eprouvette de traction de composite 2D-SiC/C/SiC revétue dun
dépot de SiC: (a) morphologie, (b) micrographie MEB du seal-coat SiC.
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2.2. Vieillissement thermique

Les traitements de vieillissement ont été réalisés dans un four a
chauffage par induction avec un creuset en graphite, permettant d'atteindre
des températures de 1100-1500°C en moins de 15 min. Les vieillissements sous
vide ont été effectués sous une pression résiduelle de 10-1 a2 10-3 Pa assurée par
un groupe de pompage turbomoléculaire. Les vieillissements sous argon ou
monoxyde de carbone ont été conduits en enceinte close (i.e. & volume constant)
avec des pressions allant jusqu'a 100 kPa. Les conditions de vieillissement sont

données aux tableaux 1 et 2.

Les variations relatives de masse des composites, Am/m,, en cours de
traitement ont été enregistrées a l'aide d'une microbalance(®) sensible au
dixieme de microgramme, sur des échantillons constitués par les éprouvettes

de traction elles-mémes (m, = 8 g).

2.3. Caractérisation

L'évolution microstructurale de la fibre et de la zone interfaciale FM, se
produisant au cours des traitements de vieillissement, a été analysée par
MET(®) sur des échantillons prélevés a la scie diamantée & fil sur les
éprouvettes utilisées pour les essais mécaniques (4 environ 15 mm de la
surface de rupture). Les lames ont été amincies suivant une procédure
conventionnelle pour ce type de matériaux (amincissement mécanique jusqu'a

80-150 pm puis amincissement a l'aide d'ions Ar*). Des analyses en perte

(5) Modéle D101 de la société CAHN
(6) Microscope 2000 FX de la société JEOL (CUMEMSE, Université Bordeaux I)



Atmosphere T t | Am/mg Or Er E
nature (kPa) | (°C) | (h) (%) (MPa) (%) (GPa)
référence 0 0 0 146 0.17 230
CcO (70) 1100 | 139 | -0.43 139 0.57 218
co (45) 1200 | 58 | -0.71 110 0.56 190
CO (70) 1200 | 64 | -0.83 120 0.56 190
CO (45) 1300 | 21 | -4.7 35 0.21 80
CO (80) 1300 | 20 | -2.1 35 0.25 83
CcCoO (@100 1300 | 63 -2.9 33 0.33 100

Tableau 1: Conditions de vieillissement des éprouvettes de
composite 2D-SiC/C/SiC sous pressions partielles de CO, pertes de
masse et résultats des essais de traction a l'ambiante (matériaux
bruts de découpe).




Atmosphere T t | Am/mg Or Er E

nature (Pa) | °C) | )| (%) | (MPa) (%) (GPa)
référence 0 0 0 146 0.17 230
vide (4104 | 1100 | 24 | -0.02 130 0.32 235
vide (5.103) | 1200 | 12 | -0.13 115 0.43 190
vide (6.102) | 1200 | 78 | -0.15 105 0.44 220
vide (5.100%) | 1200 | 108 | -0.13 57 0.08 201
Ar (7.104) | 1200 | 75 | -0.17 123 0.52 235
vide (8.102) | 1300 | 17 | -2.6 49 0.18 160
vide (1.102) | 1300 | 28 | -52 40 0.025 146
Ar 9109 | 1300 | 24 | -1.2 49 0.39 177
CO (7104 | 1300 | 128 | -0.26 41 0.17 210

Tableau 2: Conditions de vieillissement des éprouvettes de
composite 2D-SiC/C/SiC revétues d'un seal-coat de SiC, pertes de
masse et résultats des essais de traction a l'ambiante.
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d'énergie des électrons transmis (EELS)7) conduites sur ces lames minces ont
permis d'évaluer la composition chimique de la zone interfaciale
'pyrocarbone/fibre. L'évolution de la surface de la fibre a également été suivie
par spectrométrie d'électrons Auger (SEA)®), couplée a un décapage ionique a
l'argon, conduite sur des fibres déchaussées de la matrice présentes a la
surface de rupture des éprouvettes d'essai mécanique. Les résultats sont
présentés dans ce qui suit sous la forme de profils de concentration atomique
apparente tracés a partir de la surface de déchaussement. Les transitions
utilisées ont été : Si LVV pour le silicium, C KLL pour le carbone, et O KLL
pour l'oxygene. Les concentrations ont été calculées a partir des hauteurs pic a
pic sur les spectres enregistrés en mode dérivé dN(E)/dE. Les coefficients de
sensibilité ont été ajustés par rapport aux résultats obtenus en microsonde X
(EPMA)9), Les analyses par EPMA ont été réalisées sur face polie de barreau
de composite et donnent les profils de concentration chimique de la fibre
suivant son diameétre. Le carbone et l'oxygéne sont analysés avec un
spectrometre a dispersion de longueur d'onde (C-K(WDS)) et (O-K(WDS)), alors
que le silicium est analysé a 1'aide d'un spectrometre a dispersion d'énergie
(Si-K(EDS)). L'analyse de l'oxygéne est étalonnée par rapport & un témoin de
silice.

Enfin les essais de traction ont été effectués a température ambiante avec
une vitesse de déformation constante de 0,05 % par minute(19), L'évolution de la
liaison interfaciale fibre/matrice a été suivie par des tests de push-out sur
lames d'épaisseur inférieure a 300 pum. Le systéme d'indentation(l11) est

composé d'une pointe Vickers et d'un capteur de déplacement capacitif lié au

(7) MET/PEELS (PHILIPS 300 kV/GATAN) (laboratoire CEMES-LOE, CNRS, Toulouse)
(8) Microanalyseur PHI 590 , société PERKIN ELMER, (CUMEMSE, Université Bordeaux I)
(9) CAMEBAX de CAMECA

(10) Modgle 8501 de INSTRON

(11) Licence ONERA
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poingon. La force est mesurée par un capteur d'effort de type inductif (charge
maximale: 2 N) placé sous 1'échantillon. Les vitesses d'indentation de la fibre

sont de l'ordre de 0.12 pm/s.
3. Résultats
3.1. Pertes de masse

Les figures 2 et 3 présentent respectivement les courbes de pertes de
masse des éprouvettes 2D-SiC/C/SiC brutes de découpe vieillies sous pression
partielle de CO, et celles du matériau revétu d'un seal-coat de SiC, traité sous
vide, argon et CO. La gamme de température testée (1100-1300°C) rejoint celle
qui a été explorée pour les composites non revétus lors d'une précédente étude
[Labrugere]. Ainsi, il apparait clairement que les phénoménes de dégradation
du matériau sont amortis aussi bien par un confinement de 1'éprouvette sous
un revétement de SiC, que pour un vieillissement en atmosphere de CO.

Pour un composite non revétu de SiC placé dans un environnement de CO, les
pertes de masse sont fortement atténuées a 1100 et 1200°C par rapport aux
vieillissements sous vide ou sous argon (fig. 2). A 1200°C, on accéde
rapidement a un palier & -0,8 % pour des pressions partielles de 45 ou 70 kPa de
CO et les courbes correspondantes sont fonction de la racine carrée du temps
(fig. 4). A 1300°C, les pertes de masse sont également diminuées, le phénoméne
étant amplifié par une pression partielle croissante de CO de 45 a 100 kPa.
L'aspect diffusionnel dans la transformation du matériau a cette température
est 4 nouveau mis en évidence par l'obtention de droites dans le tracé des
courbes Am/mo(Vt) (fig. 4). Le diagramme d'Arrhénius correspondant, relatif a

une pression de 70 kPa, (fig. 5) donne une énergie apparente d'activation de 230
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Fig. 2: Effets de pressions partielles variables de CO sur la perte de
masse des composites 2D-SiC/C/SiC vieillis entre 1100 et 1300°C.

Pertes de masse (%)

1300°C,vide ou Ar(70kPa), (Conﬁnement Si@

sans seal-coat

1300°C,vide,
seal-coat SiC

1300°C,

Ar(SOkPa),. 1200°C, 1300°C,
seal-coat SiC vide ou Ar(70kPa), C0(70kPa),

seal-coat SiC seal-coat SiC
S S O ‘_ﬁ:ﬂi’#ﬁ&
2000 4000 600

Durée de vieillissement (min)

Fig. 3: Effets d'un seal-coat SiC sur la perte de masse des
composites 2D-SiC/C/SiC vieillis sous vide (pression résiduelle: 10-1
a 10-3 Pa), sous argon ou sous CO (pression partielle: 70-90 kPa).
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Fig. 4: Pertes de masse en fonction de la racine carrée du
temps pour les composites 2D-SiC/C/SiC non revétus et
vieillis sous CO (pression partielle: 45 a 100 kPa).
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Fig. 5: Diagramme d'Arrhénius relatif aux pertes de
masse pour les composites 2D-SiC/C/SiC non revétus
vieillis sous vide (pression résiduelle: 10-1 a4 10-8 Pa), sous
argon ou sous CO (pression partielle: 70 kPa).
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kJ/mole du méme ordre de grandeur que celles obtenues sous argon dans
lintervalle de température 1100-1300°C. D'autre part, le décalage de la droite
obtenue sous CO parl rapport & la droite relative aux vieillissements sous vide
traduit un retard dans le phénomeéne de dégradation du matériau.

Lorsque le matériau est confiné sous un revétement de SiC (i.e. épaisseur de 15
pum déposée par CVD apres découpe), les pertes de masse évoluent trés peu
pendant plus de 100 h 4 1200°C avec un maintien de Am/mg & -0.15 % (fig. 3). A
1300°C, la dégradation sous vide est voisine de celle du composite non revétu,
tandis que lors d'un vieillissement sous pression statique de CO (70 kPa) la
dégradation se trouve bloquée (i.e.: -0.26% au bout de 128 h) (fig. 3). Ainsi, le
confinement de 1'éprouvette 2D-SiC/C/SiC sous un revétement de SiC est
efficace jusqu'a 1200°C. A partir de 1300°C, le seal-coat n'est plus étanche aux
échanges gazeux entre le matériau et l'atmospheére de vieillissement.

Une exploitation des variations de masse sous CO peut étre envisagée par
l'équation d'Avrami-Erofeev, afin de déterminer le type de processus de
croissance des grains de SiC de la fibre, au sein du composite [Shimoo,1992;

Rollett,1989]. L'équation d'Avrami Erofeev est définie comme suit:
- In(1-X) = k.t? (1)
ot X traduit le stade de décomposition de la fibre :
X = Am/m(t) / Am/m(max), (2)
et n est une constante égale a 0.5 - 4 suivant le type de mécanisme réactionnel

et 1a nature de la croissance cristalline mis en jeu. En prenant le logarithme

des deux membres de 1'équation (1), on obtient:
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In[ -In(1-X) ] =In k + n.Int ' 3)

.La figure 6 montre les résultats obtenus & partir des données de la figure 2. Il a
été vu, lors de précédentes études [Labrugeére,1993], que la perte de masse
maximale des composites 2D-SiC/C/SiC était voisine de 11%, ce qui
correspondait & une perte de masse au niveau des fibres de l'ordre de 27 %
(compte tenu de la valeur de Vy). Ce résultat est en accord avec ceux qui ont été
rapportés par d'autres auteurs pour les fibres NL 200 [Labrugére,1993;
Bodet,1993; Shimoo,1992]. Ainsi X a pu &tre calculé en prenant Am/m(max)
égal & 11%. La valeur de n est comprise entre 0.5 et 1 pour tous les
vieillissements effectués sous atmosphere de CO (fig. 6), de méme que pour le

vieillissement sous vide a 1300°C.
3.2. Analyse chimique et microstructurale
3.2.1. Environnement CO

Les observations par MET de la zone interfaciale fibre/matrice des
échantillons vieillis sous atmosphére de CO (pression partielle de 45 4 100 kPa,
Tableaux 1 et 2) montrent que I'interphase de pyrocarbone est intacte quelle que
soit la température de traitement jusqu'a 1300°C, que le matériau soit confiné
sous un revétement de SiC ou non (fig. 7,8,9,10). Les 20 premiers nm de
linterphase anisotrope de carbone, originellement en contact avec la fibre, ne
sont pas modifiés mais sont le lieu privilégié de décohésions fibre/matrice
apres traction.

Pour le composite non revétu, a 1200°C, la surface de la fibre présente une

accumulation d'oxygéne sur environ 40 nm identifiée par SEA (fig. 11) et par
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Fig. 6: Exploitation de la perte de masse des composites
9D-SiC/C/SiC non revétus vieillis sous CO entre 1100 et
1300°C (fig. 2) & partir du modele d'Avrami-Erofeev.
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Fig. 7: Image MET en fond noir (Cgg2) de la zone interfaciale
fibre/PyC/matrice dans le composite 2D-SiC/C/SiC non revétu vieilli
pendant 64 h 4 1200°C sous CO (pression partielle: 70 kPa).
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Fig. 8: Image MET en fond noir (Cggz et SiC111) de la zone interfaciale
fibre/PyC/matrice dans le composite 2D-SiC/C/SiC non revétu vieilli
pendant 63 h a 1300°C sous CO (pression partielle: 100 kPa).






Fig. 9: Image MET en franges de réseau de la zone interfaciale
fibre/PyC/matrice dans le composite 2D-SiC/C/SiC non revétu vieilli
pendant 21 h 4 1300°C sous CO (pression partielle: 45 kPa).






Fig. 10a: Image MET en fond clair de la zone interfaciale
fibre/PyC/matrice dans le composite 2D-SiC/C/SiC revétu d'un seal-coat
de SiC, vieilli pendant 128 h a4 1300°C sous CO (pression partielle: 70 kPa).

(Les fleches montrent des grains de SiC dans la fibre).
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Fig. 10b: Image MET en franges de réseau de la surface de la fibre
(0.5-1 um) dans le composite 2D-SiC/C/SiC revétu d'un seal-coat de
SiC et vieilli pendant 128 h a 1300°C sous CO (pression partielle: 70
kPa). (Les fléches simples localisent des USB de C, les fleches doubles
des grains de SiC dans la fibre).
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Fig. 11: Analyse par SEA sur une fibre déchaussée du composite 2D-
SiC/C/SiC non revétu vieilli pendant 58 h a 1200°C sous CO (pression
partielle: 45 kPa): profil de concentration en profondeur suivant une
direction perpendiculaire a la surface de la fibre avec une vitesse de
décapage apparente de 80 A/min (référence Tas05). En encart:
évolution de la transition Si Lyv en fonction du temps de décapage (1,

4 10, 20 minutes).
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PEELS (Tableau 3). La composition de cette zone peut étre trés riche en oxygene
et former un mélange intime silice-carbone. Le rapport C/Si dans le premier
micron en surface de fibre est semblable & celui de la référence
[Labrugeére,1993]. Le coeur de la fibre analysé par EPMA montre par ailleurs
une composition chimique homogene, peu différente de celle de la fibre du
matériau témoin mais présentant un rapport C/Si nettement plus faible que la
référence (Tableau 4). Les grains de SiC dans la fibre ont peu évolué (4-5 nm)
pour des pertes de masse stabilisées & 0.8 % aprés plus de 60 heures de
traitement.

A 1300°C, et pour des pertes de masse supérieures a 2%, les profils SEA en
profondeur de fibre montrent une chute significative du taux d'oxygene dés les
tout premiers nanometres de surface. Les grains de SiC ont grossi dans la fibre
mais dans une proportion moindre que pour les vieillissements sous vide a
perte de masse identique (fig. 12) [Labrugére,1993]. Ainsi les tailles
enregistrées pour une perte de masse de 4%, relative a4 un traitement sous une
pression partielle de 45 kPa de CO pendant 21 h sont de l'ordre de 9 nm
(supérieures & 20 nm sous vide). Des tailles de 7-9 nm caractérisent également
les grains de SiC des fibres du composite vieilli sous une pression de 100 kPa de
CO, atteignant 3% de perte de masse au bout de 63 h. D'autre part, la
composition chimique des fibres dans ces deux matériaux est du méme type,
respectivement 33 % at. pour Si, 60 % at. pour C et 7 % at. pour O (Tableau 4).
Les variations de masse sont donc associées 4 un départ d'oxygéne, comme
pour les traitements sous vide, mais dans des conditions différentes
[Labrugere,1993].

Le matériau revétu d'un seal-coat de SiC et vieilli & 1300°C sous une pression
externe de 70 kPa de CO présente des grains de SiC dans la fibre atteignant en

moyenne 8 nm malgré une perte de masse quasiment nulle (i.e. -0.26%) au



O/si C/Si
1200°C, 64h, CO (70kPa)
surface de la fibre 0.59 1
a4 30 nm du bord 0.47 1.2
a 200 nm du bord 0.42 14
a 6 mm du bord 0.36 =
1200°C, 78h, vide
extréme surface 1.18 2.5
surface de la fibre 0.4 =1
220 nm du bord 0.34 =1
410 nm du bord 0.26 =1

Tableau 3: Rapports atomiques O/Si et C/Si résultant
d'analyses PEELS sur lames minces de composites 2D-
SiC/C/SiC vieillis sous CO (pression partielle: 70 kPa)
(sans seal-coat SiC) ou sous vide (avec seal-coat SiC).
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Fig. 12: Corrélation entre la perte de masse du composite 2D-SiC/C/SiC
vieilli & 1300°C sous vide (pression résiduelle: 10-1 & 10-3 Pa) ou sous CO
(pression partielle: 45-100 kPa) et la taille moyenne des grains de SiC
dans la fibre correspondante.
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Fig. 13: Profil SEA de concentration en profondeur obtenu sur une fibre
déchaussée du composite 2D-SiC/C/SiC revétu d'un seal-coat de SiC et
vieilli pendant 128 h & 1300°C sous CO (pression partielle: 70 kPa).
Vitesse apparente de décapage: 80 A/min (référence TagOs).



% Atomique
Echantillon Am/m(%) Si C 0] C/Si
référence 0 35 48 17 1.37
CO (70 kPa) -0.83 38.5 43 18.5 1.12
1200°C,64h
CO (45kPa) -4.1 33 60 7 1.82
1300°C,21h
CO (100 kPa) -2.85 35 58 7 1.66
1300°C,63h
(a)
% Atomique
Echantillon Am/m(%) Si C 0] C/si
référence 0 35 48 17 1.37
vide (6.102 Pa) 0.15 7 | 45 18 1.22
1200°C,78h
vide (6.10-2 Pa) -2.6 39 53 8 1.36
1300°C,17h
CO (70 kPa) -0.26 40 44 16 1.10
1300°C,128h
(b)

Tableau 4: Analyse de la composition chimique de la fibre par
EPMA: (a) dans un composite 2D-SiC/C/SiC non revétu vieilli sous
CO ou (b) dans un composite 2D-SiC/C/SiC revétu d'un seal-coat de
SiC et vieilli sous vide ou sous CO. Erreur (at. %) < 1 %.
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bout de 128 h (fig. 10a). Les USB de carbone libre apparaissent interconnectées
dans les clichés MET réalisés sur le premier micron en surface de fibre, qui
subsiste aprés amincissement ionique de la lame mince (fig. 10b). La
composition chimique en coeur de fibre a légérement évolué, probablement par
diffusion des atomes de carbone (Tableau 4); l'extréme surface de fibre présente
sur 50 nm environ une couche plus riche en oxygéne qu'a coeur de fibre (fig.
13).

On note par ailleurs une absence de modification de la composition chimique

de la matrice dans tous les matériaux vieillis sous CO.

3.2.2. Composites revétus d'un seal-coat de SiC

Les éprouvettes revétues de SiC et vieillies sous vide pendant plus de 100
heures a 1200°C conservent leur interphase de pyrocarbone intacte & cette
température (fig. 14). Une couche interfaciale composée d'un mélange silice-
carbone est systématiquement détectée par SEA i l'interface fibre/pyrocarbone
ainsi que par PEELS (Tableau 3) (fig. 15). Son épaisseur augmente
linéairement avec la durée du traitement, respectivement 50, 65 et 100 nm
apres 50, 78 et 108 h de vieillissement (fig. 16). Elle peut étre observée en MET
liant parfaitement la fibre au pyrocarbone (fig. 17a) ou bien étre endommagée
apres l'essai de traction subi par l'éprouvette (fig. 14). Les grains de SiC
atteignent 5 nm en moyenne dans la fibre qui présente une composition
chimique quasiment inch.angée (Tableau 4) pour une perte de masse stabilisée
a -0.15%. Le carbone libre est bien organisé dans la fibre et forme un réseau
interconnecté au voisinage des grains de SiC (fig. 17b).

Lorsque la température de vieillissement sous vide est de 1300°C, le revétement

de SiC n'atténue que faiblement les pertes de masse du matériau et l'on
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Fig. 15: Profil SEA de concentration en profondeur obtenu sur une fibre
déchaussée du composite 2D-SiC/C/SiC revétu d'un seal-coat de SiC et

vieilli pendant 108 h & 1200°C sous vide (pression résiduelle: 5.104 a
6.10-2 Pa). Vitesse apparente de décapage: 80 A/min (référence Tag05).
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Fig. 16: Variation de l'épaisseur de la couche mixte silice-carbone
croissant en surface de fibre avec la durée de vieillissement dans un
composite 2D-SiC/C/SiC revétu d'un seal-coat de SiC et vieilli & 1200°C

sous vide (pression résiduelle: 10-1 & 103 Pa).






Fig. 17a: Image MET en fond noir (Cgp2 et SiC111) de la zone
interfaciale fibre/PyC/matrice dans le composite 2D-SiC/C/SiC
revétu d'un seal-coat de SiC et vieilli pendant 78 h & 1200°C sous
vide (pression résiduelle: 6.10-2 Pa).






Fig. 17b: Image MET en franges de réseau de la surface de la fibre (0.5 -1
um) dans le composite 2D-SiC/C/SiC revétu d'un seal-coat de SiC et vieilli
pendant 78 h & 1200°C sous vide (pression résiduelle: 6.10-2 Pa).
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retrouve les mémes étapes de dégradation de l'interphase et de la fibre que
dans le composite non revétu [Labrugeére,1993] a savoir: (i) la consommation du
pyrocarbone couplée a une croissance de gros grains de SiC en surface de fibre
(fig. 18) sur une épaisseur de 50 a 80 nm, et (ii) la présence en extréme surface
de fibre d'une couche amorphe riche en silice pour des durées de traitement
plus importantes (fig. 19). De plus, l'évolution de la taille des grains de SiC
dans la fibre avec la perte de masse du matériau rejoint celle obtenue dans les

mémes conditions de traitement pour le composite non revétu (fig. 12).

3.3. Caractérisation mécanique

3.3.1. Essais de traction

Les courbes de traction enregistrées aprés vieillissement sur des

composites 2D-SiC/C/SiC, peuvent étre classées en trois familles (fig. 20a,b) :
i) les courbes dont 1'allure est proche de celle du matériau de référence (avec
toutefois une limite de linéarité plus faible et un allongement & rupture plus
important), ii) les courbes du type "a plateau" et iii) les courbes linéaires
représentatives d'un comportement fragile.

Le matériau de référence posséde un endommagement localisé
essentiellement autour des macropores et dans les torons transversaux
[Aubard,1992]. Les fissures ne sont observables qu'aprés une attaque chimique
car les blocs de matrice se rejoignent parfaitement lorsque la sollicitation est
relachée.

A 1100°C, le composite revétu vieilli 24 h sous vide, se rapproche du
comportement du matériau de référence (fig. 20b). Toutefois, 1'observation en

microscopie optique d'une coupe longitudinale de 1'éprouvette (plan 1-3) montre






Fig. 18: Image MET en
fibre/PyC/matrice dans le composite 2D-SiC/C/SiC revétu d'un seal-
coat de SiC et vieilli pendant 17 h & 1300°C sous vide (pression
résiduelle: 6.10-2 Pa).






Fig. 19: Image MET en fond clair de la surface de la fibre dans le
composite 2D-SiC/C/SiC revétu d'un seal-coat de SiC et vieilli pendant
28 h 4 1300°C sous vide (pression résiduelle: 1.10-2 Pa).
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Fig. 20a: Courbes de traction a l'ambiante obtenues sur des
éprouvettes de composite 2D-SiC/C/SiC non revétues et
vieillies sous pression partielle de CO (45 & 100 kPa).
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Fig. 20b: Courbes de traction a I'ambiante obtenues sur des
éprouvettes de composite 2D-SiC/C/SiC revétues d'un seal-
coat de SiC et vieillies sous vide (pression résiduelle: 10-1 &
10-3 Pa), sous argon ou sous CO (pression partielle: 70 kPa).
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la présence de fissures visibles avant attaque chimique. Ceci implique une
légere dégradation de l'interphase qui permet une décohésion entre fibre et
matrice plus importante. Cela permet aux fibres de se déformer davantage, ce
qui implique un allongement & rupture du composite plus important et une
ouverture résiduelle des fissures.

Les courbes dites "a plateau” sont enregistrées pour des traitements de
longue durée a4 1100°C sous CO (i.e. 139 h) de méme que pour tous les types de
vieillissement & 1200°C (fig. 20 a,b), pour lesquels la perte de masse du
matériau reste inférieure 4 0.8%. La dégradation de l'interphase est visible a
travers 1'endommagement: les fissures sont peu nombreuses et traversantes
(fig. 21). Le pas de fissuration de 1,27 mm correspond & peu pres a la distance
existante entre deux macropores, par conséquent seule la premiére famille de
fissures habituellement enregistrée dans l'endommagement des composites
2D-SiC/C/SiC a pu se développer [Aubard,1992; Guillaumat,1993]. L'ouverture
des fissures témoigne d'une forte dégradation de l'interphase ceci étant trés
pénalisant pour le module de rigidité du matériau qui chute rapidement. La
reprise de la charge est assurée par des fibres encore peu dégradées (taille des
grains de SiC de 4 4 5 nm pour les vieillissements a 1200°C) jusqu'a une
déformation a rupture voisine de 0.5 % (fig. 20). Dans ce cas précis, il est a
noter que 'atmospheére de vieillissement a une influence non négligeable sur
la dégradation des fibres avec un allongement & rupture supérieur pour les
traitements sous argon et sous CO comparativement aux traitements sous vide
(i.e. respectivement 0.5-0.55 % contre 0.44% pour t = 75 h). Les composites
vieillis & 1200°C et caractérisés par des interphases silice-carbone bien
marquées a l'interface fibre/pyrocarbone (fig. 11 et 15) présentent par ailleurs
une limite élastique plus Basse (50 MPa) (fig. 20a et 20b) par rapport aux

matériaux de référence. En effet, lorsque les premieres fissures s'amorcent,






Fig. 21: Micrographie optique de 1'état d'endommagement
induit par un essai de traction sur une éprouvette de 2D-
SiC/C/SiC revétue d'un seal-coat de SiC et vieillie pendant 78 h &
1200°C sous vide (pression résiduelle: 6.10-2 Pa).

~

11@2

Fig. 22: Micrographie MEB du faciés de rupture de 1'éprouvette
2D-SiC/C/SiC revétue d'un seal-coat de SiC et vieillie pendant 78
h a 1200°C sous vide (pression résiduelle: 6.10-2 Pa). Le
déchaussement des fibres reste relativement limité.
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elles créent des décohésions importantes qui affectent d'une facon significative
le module de rigidité du composite. L'examen du faciés de rupture des
éprouvettes de traction ne montre pas de déchaussement excessif des fibres
(fig. 22), contrairement a ce qui est attendu pour ce type de courbe dite "a
plateau" caractéristique d'un composite a interphase faible. La croissance
cristalline des fibres qui s'ajoute a la détérioration de l'interphase lors des
traitements & 1200°C, semble homogénéiser la répartition des défauts dans la
fibre. La surcontrainte qui se développe au droit de la fissure matricielle induit
alors la rupture de la fibre prés du plan de cette fissure puisque celle-ci posséede
maintenant des caractéristiques mécaniques a rupture plus homogénes.

A 1300°C, deux types de courbes sont enregistrés suivant 1'état de
dégradation de l'interphase FM et de la fibre. Sous vide, le matériau présente
un caractere fragile (fig. 20b). Les fibres sont fortement dégradées (taille des
grains de SiC: 40 nm) et ne peuvent supporter la surchage occasionnée par la
premieére fissure. Il se peut méme qu'aucune fissure ne se soit développée. Le
module du matériau (#150 GPa) atteste 1'écroulement des caractéristiques
mécaniques des fibres. Quel que soit le vieillissement sous CO a 1300°C (i.e.
avec une forte perte de masse lorsque le matériau est brut de découpe, ou sans
perte de masse lorsque le matériau est revétu SiC), les courbes de traction ne
présentent quasiment pas de partie linéaire (fig. 20). L'endommagement du
composite est instantané et est repéré en microscopie optique par quelques
fissures localisées au niveau des macropores de la matrice. Le transfert de la
charge est ensuite progressif jusqu'a rupture des fibres & 0.2-0.3% de
déformation. L'allure de ces courbes peut étre expliquée par le fait que (i)
I'interphase est trés dégradée (contact pyrocarbone/fibre cristallisée en grains
de SiC de 8-10 nm) (fig. 8,9,10) et ne permet plus de transfert de charge et que

(ii) il se produit essentiellement une propagation de la décohésion
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fibre/pyrocarbone jusqu'a rupture des fibres & niveau de cristallisation

intermédiaire.

3.3.2. Tests de push-out

Des tests de push-out ont été réalisés sur des composites revétus de SiC
caractérisés par une courbe de traction a plateau (i.e. 1200°C, 50 h sous vide) ou
bien ne présentant pas de zone élastique (i.e. 1300°C, 128 h sous atmosphere de
CO). La ﬁgﬁre 23 donne les courbes types numérisées pour chacun des
matériaux. Les valeurs moyennes de la force Fq de début de décohésion et de la
force maximale F, avant glissement de la fibre dans sa gaine de matrice sont
répertoriées au tableau 5. On observe une séveére chute des niveaux de Fq et de
F. (quasiment identiques au demeurant) pour les deux matériaux analysés
(i.e. Fq: 0.08 N contre 0.17 N pour le composite de référence). Les composites
vieillis 4 1200°C présentent cependant une dispersion plus grande dans l'allure
de leurs courbes, intermédiaires entre la référence et le composite vieilli a
1300°C sous CO. Ces résultats mettent en évidence un affaiblissement de la

liaison fibre/matrice, déja noté en traction par une chute de la limite élastique

(i.e. Oelast inférieur a 50 MPa) (Tableau 5).

4, Discussion

Les résultats précédents permettent de dégager deux cas de figure pour
lesquels la dégradation thermique du composite 2D-SiC/C/SiC se trouve
limitée:

(1) un vieillissement sous pression partielle de CO,



0,4

1: référence
2: 1200°C,vide
3: 1300°C,CO(70 kPa)

Force (N)

Déplacement (um)

Fig. 23: Courbes types de push-out obtenues sur des lames de
composites 2D-SiC/C/SiC revétus d'un seal-coat de SiC et
vieillis sous vide (6.10-2 Pa) ou sous CO (70 kPa). Epaisseur
=250 pm. [Fd: force de décohésion; Fec: force critique].

Echantillon F décohésion F critique Traction
() ™) G elast (MPa)

référence 0.17 * 0.02 0.29 % 0.04 85

1200°C, 50h, 0.08 £ 0.03 0.10 £ 0.03 45

vide

1300°C, 128h, 0.04% 0.02 0.04 £ 0.02 25

CO(70 kPa)

--------------------------------------------------------------------------------------------

Tableau 5 : Résultats d'indentation (push-out) sur composites 2D-
SiC/C/SiC. Fd ou Fc sont des valeurs moyennes (15 & 20 essais).
Pr =15 um.
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(i) un confinement du matériau sous un revétement de SiC, en partie étanche
aux échanges gazeux entre 1'éprouvette et 1'atmosphére de traitement.

Les phénomeénes d'atténuation de la perte de masse du composite sont
nettement plus marqués & 1200°C qu'a 1300°C, s'expliquant par un blocage
plus aisé des émissions gazeuses aux températures inférieures a 1300°C (fig. 2
et 3).

Ainsi, pour des températures inférieures ou égales a 1200°C, le matériau
brut de découpe vieilli sous CO (45 < Pco < 70 kPa) ou bien revétu de SiC et
vieilli sous vide ne dépassent pas 1% de perte de masse aprés 3 jours de
traitement (respectivement -0.8 % et -0.15%). L'émission gazeuse
(majoritairement de CO) issue de la dégradation des fibres du composite non
revétu a cette température sous vide (i.e. CO/SiO > 4) [Labrugeére,1993], n'a
donc pas lieu. Cela se traduit par une limitation de la dégradation de

l'oxycarbure de silicium dans la fibre suivant:

"8i02xC1x" <===> (8SiO(g) + CO(g) + C(s) + SiC(s)) (4)

SiO(g) + 2 C(s) ---> SiC(s) + CO(g) (5)

L'effet de la contre-pression de CO imposée dans le matériau par I'atmosphére
de vieillissement ou bien par le confinement de 1'éprouvette (revétement de SiC)
bloque au moins en partie les réactions (4) et (5). La limitation de la réaction (5)
est confirmée (i) par une croissance limitée des grains de SiC dans la fibre a 4-5
nm et (ii) par une absence de consommation du pyrocarbone interfacial qui
était transformé en gros grains de SiC dans le cas du composite non revétu

[Labrugere,1993].
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Que le composite soit vieilli sous CO, ou sous vide lorsqu'il est revétu de SiC, la
surface des fibres s'enrichit en oxygéne dans des proportions telles que 1'on
obtient a l'interface fibre/PyC un mélange silice-carbone d'épaisseur croissante
avec la durée du traitement. Cette observation est nettement mise en évidence
dans le composite revétu de SiC et vieilli sous vide, par une croissance linéaire
de cette couche interfaciale en fonction du temps (fig. 16 et 17a). Les
mécanismes intervenant dans la formation de cette couche et le confinement
des gaz CO et SiO a l'interface fibre/pyrocarbone aménent a proposer des

réactions dans lesquelles n'apparaissent pas de gaz produits:

2 CO(g) + SiC(s) --—--> SiOa(s) + 3 C(s) (6)
SiO(g) + CO(g)  ----> SiOg(s) + C(s) (7)
CO(g) + 3 8i0(g) ---> 2 5i09(s) + SiC(s) (8)

L'absence de grains de SiC au sein de la couche interfaciale formée permet
d'exclure la réaction (8). D'autre part, la thermodynamique favorisant la
réaction (7) par rapport a la réaction (6), et le fait que la matrice SiC ne donne
par microsonde X aucun signe d'évolution chimique sous atmosphere confinée
de CO, conduisent & retenir la réaction (7) comme la plus probable.

De plus, l'analyse en microsonde X de la composition chimique a coeur de
fibre, au sein de chacun des composites vieillis a 1200°C, donne des valeurs (en
% atomique) de Si, C et O ne s'expliquant que par un départ de carbone
(Tableaux 6a, 6b). Une "migration" de carbone vers la surface de la fibre est dés
lors envisagée. Le fait que 1'analyse en PEELS donne un rapport C/Si plus élevé

jusqu'a 200 nm en profondeur de fibre (Tableau 3) et que les profils SEA



Echantillon

départ de

matiere

Pourcentages atomiques

S

C

0]

> at.

référence

35

48

17

100

Vieillissement

-9 C(s)

35

39

17

al

Composition
calculée en %;

fibre vieillie a4 1200°C
20h sous CO(70 kPa)

38.5

42.9

18.7

100

Composition
expérimentale en %;
fibre vieillie & 1200°C
20h sous CO(70 kPa)

38.5

18.5

100

référence

17

100

Vieillissement

-8 Si0(g)
-4 CO(g)

76

Composition
calculée en %;

fibre vieillie a 1300°C
63 h sous CO(100kPa)

35.5

57.9

6.6

100

Composition
expérimentale en %;
fibre vieillie a 1300°C
63 h sous CO(100kPa)

100

référence

0

17

100

Vieillissement

-10 SiO(g)
-2 CO(g)

76

Composition
calculée en %;

fibre vieillie a 1300°C
21 h sous CO(45kPa)

32.9

6.6

100

Composition

expérimentale en %;
fibre vieillie a 1300°C
21 h sous CO(45kPa)

100

Tableau 6a: Schéma d'évolution des gaz dans un composite 2D-
SiC/C/SiC non revétu et vieilli sous CO (pression partielle: 45-100 kPa).




Pourcentages atomiques
Echantillon départ de S C 0 2, at.
matiére
référence 0 35 48 17 100
Vieillissement -5 C(s) 5 43 17 b
Composition
calculée en %;
fibre vieillie a 1200°C 36.8 45.3 17.9 100
78 h sous vide
Composition
expérimentale en %;
fibre vieillie a 1200°C 37 45 18 100
78 h sous vide
référence 0 35 48 17 100
Vieillissement -7 CO(g)
-4 Si0(g) 31 41 6 78
Composition
calculée en %;
fibre vieillie a 1300°C 39.7 52.6 7.7 100
17 h sous vide
Composition
expérimentale en %;
fibre vieillie a 1300°C 39 53 8 100
17 h sous vide
référence 0 35 48 17 100
Vieillissement -6 C(s)
-3 CO(g) 35 39 14 838
Composition
calculée en %;
fibre vieillie a 1300°C 39.8 44.3 15.9 100
128 h sous CO(70kPa)
Composition
expérimentale en %;
fibre vieillie a 1300°C 40 44 16 100
128 h sous CO(70kPa)

Tableau 6b: Schéma d'évolution des gaz dans un composite 2D-
SiC/C/SiC revétu d'un seal-coat de SiC et vieilli sous vide (pression
résiduelle: 10-1 & 10-3 Pa) ou sous CO (pression partielle: 70 kPa).
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présentent également une élévation de C/Si sur au moins 500 nm en surface de
fibre par rapport a la référence (1.55 contre 1.26), dans le composite vieilli sous
CO (conduisant a une disparition de 9 moles de carbone pour 100 atomes Si, C
et O de fibre (Tableau 6a)), ont tendance a valider 1'hypothese formulée ci-
dessus.

Lorsque le composite 2D-SiC/C/SiC est vieilli a 1300°C, les pertes de
masse sont atténuées par (i) l'application d'une contre-pression de CO sur
I'éprouvette brute de découpe (atténuation d'autant plus importante que la
pression extérieure de CO augmente de 45 a 100 kPa), ainsi que (ii) dans le cas
des matériaux revétus de SiC (atténuation peu importante sous vide
dynamique et devenant compléte sous pression statique de CO (70 kPa)).

Le vieillissement a 1300°C sous vide de composites non revétus a mis en
évidence un fort dégazage de CO par rapport a SiO (i.e. CO/Si0O > 4)
[Labrugere,1993]. Lorsque le matériau est confiné (seal-coat de SiC), le schéma
d'évolution des gaz reste le méme (CO > SiO) avec cependant une diminution
du rapport CO/SiO (i.e. voisin de 2) (Tableau 6b). Le revétement de SiC limite
I'évacuation du monoxyde de carbone mais ne contribue pas a 1'obtention de
pressions partielles de CO suffisantes pour bloquer les réactions (4) et (5).
Ainsi, on retrouve le méme type d'évolution de la fibre et de la zone interfaciale
que dans le cas du composite non revétu avec (i) la consommation du
pyrocarbone couplée & une croissance de gros grains de SiC en surface de fibre
(fig. 18), et (ii) la présence en extréme surface de fibre d'une couche amorphe
(contenant de la silice) pour des durées de traitement plus importantes (fig. 19).
Cette couche est nettement plus marquée (i.e. 50-70 nm) dans le cas du
matériau confiné faisant & nouveau penser a4 une réaction locale entre CO et

Si0 du type (7) a l'interface fibre/matrice:
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SiO(g) + CO(g)  ----> SiOg(s) + C(s) (7)

(a laquelle peut éventuellement s'ajouter la réaction de dismutation du SiO(g)

en un mélange de SiOg et de Si a 1'état solide, lors du refroidissement de

I'éprouvette).

Lorsque le composite brut de découpe est vieilli sous pression partielle de CO
(45 a 100 kPa) a 1300°C, la tendance est a bloquer les réactions (4) et (5) de
décomposition de la fibre comme a 1200°C. Cependant, la dégradation de

l'oxycarbure de silicium selon (4)

"Si02xC1x" <===> (SiO(g) + CO(g) + C(s) + SiC(s)) (4)

est thermiquement activée. Elle conduit & des pressions de SiO(g) et de CO(g)
plus élevées partiellement contrecarrées a cette température par un
environnement de CO de 100 kPa. Considérant la composition des tétraédres
Si094C1.x avec x = 0.56 [Bodet,1993; Schreck,1992] la proportion de SiO émise au
cours de la réaction (4) par rapport a celle de CO peut &tre trés élevée (i.e.:
supérieure a 8). Néanmoins SiO ne réagit pas avec le pyrocarbone interfacial

suivant (5)

SiO(g) + 2 C(s) -—> SiC(s) + CO(g) (5)

puisque ce dernier est retrouvé dans son intégralité a l'interface fibre/matrice
de tous les échantillons vieillis sous CO. La contre-pression locale de CO est
donc suffisante pour bloquer la réaction (5) et éviter ainsi la consommation de

l'interphase de pyrocarbone. La méme explication peut étre avancée pour
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justifier une croissance fortement limitée des grains de SiC dans la fibre (i.e.:
taille de 8-10 nm pour des pertes de masse du matériau atteignant 3 a 4 %) par
rapport a des traitements équivalents sous vide (fig. 12). Par conséquent, SiO
semble relativement peu engagé dans la réduction de la quantité de carbone
libre de la fibre. Il peut dés lors étre dégazé et expliquer 1'évolution de la
composition chimique des fibres analysées en microsonde X par un départ
massif de SiO par rapport a CO (i.e.: SiO>CO, 2 < SiO/CO < 5) (Tableau 6a). Les
mécanismes de dégradation de la fibre sous atmosphére de CO ou sous vide
mettent en jeu des mécanismes différents. Ceci est en accord avec une valeur
de I'énergie apparente d'activation plus élevée dans le cas du CO par rapport

au vide (respectivement 230 et 195 kd/mole) (fig. 5).

Un composite revétu vieilli 2 1300°C sous atmospheére de CO (70 kPa) ne
présente pratiquement pas de variation de masse aprés 128 h de traitement
(i.e.: -0.26 %). Cependant la courbe de traction correspondante est
caractéristique d'un matériau fortement endommagé (i.e. méme allure que les
courbes des matériaux non revétus vieillis & 1300°C sous CO) (fig. 20a et 20b).
La taille des grains de SiC dans la fibre a de plus augmenté jusqu'a 8-10 nm
(fig. 10a). Il faut ainsi envisager des réactions internes a la fibre conduisant a

sa croissance en grains de SiC. La réaction (5)

SiO(g) + 2 Clibre(s) ---> SiC(s) + CO(g) (5)

proposée précédemment pour expliquer la croissance cristalline des fibres
n'est & priori pas prise en défaut car les analyses en microsonde X donnent un
départ de CO et une diminution du carbone libre a coeur de fibre (Tableau 6b).

Cependant, la périphérie de la fibre ne semble pas concernée par cette réaction
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puisque (i) l'interphase de pyrocarbone est intacte (fig. 10a) et (ii) la couche
interfaciale initiale constituée d'un mélange silice-carbone a légérement
augmenté (i.e. 5-10 & 60 nm) (fig. 13). Une contre-pression importante de CO en
zone interfaciale doit probablement bloquer la réaction (5) et plutét favoriser la

réaction (7):
SiO(g) + CO(g) ---> SiOg(s) + C(s) (7

La croissance des grains de SiC dans la fibre a pu étre modélisée par
l'équation d'Avrami Erofeev In(1-X) = -k.t". Dans cette équation n est
habituellement utilisé pour déterminer les cinétiques de cristallisation. La
valeur de n est théoriquement reliée a la morphologie de la nucléation et a la
croissance crisi;alline. Lorsque n avoisine 1, cette derniére est contrdlée par un
mécanisme de diffusion avec une expansion de type 2D [Rollett,1989;
Shimoo,1992]. Les valeurs obtenues pour n dans le cas des vieillissements sous
CO ou sous vide (i.e. 1300°C) (fig. 6) sont comprises entre 0.5 et 1. Par
conséquent, la croissance des cristaux de SiC de la fibre, dans ces cas
particuliers, pourrait s'effectuer de maniére bidirectionnelle et serait

gouvernée par des phénomenes de diffusion.

Les composites SiC/C/SiC bruts de découpe vieillis sous pression partielle
de CO (70 kPa), ou confinés (seal-coat SiC) vieillis sous vide, présentent le
méme type de courbe de traction jusqu'a 100 h de vieillissement a 1200°C (fig.
20). Il s'agit dans chaque cas d'une évolution a faible perte de masse mettant
en jeu des pression de CO internes au matériau suffisamment importantes
pour bloquer les réactions (4) et (5) de dégradation de la fibre et de l'interphase.

Elle conduit & des phénomeénes identiques a savoir (i) la croissance d'une
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couche mixte silice-carbone en surface de fibre (fig. 11, 15) souvent poreuse (fig.
14) et (ii) une limitation de la croissance cristalline des grains de SiC dans les
fibres (4-5 nm) avec migration du carbone libre en surface (Tableaux 6a, 6b).

La couche formée en zone interfaciale affaiblit fortement la liaison
fibre/matrice: (i) la valeur de la force de décohésion de la fibre obtenue lors des
tests de push-out est particuliérement faible (i.e. 0.08 N + 0.04) (Tableau 5), et
(i1) le transfert de charge enregistré lors des essais de traction est mauvais
avec une limite élastique inférieure a 50 MPa.

Dans chaque cas, la faible dégradation de la fibre aboutit & une pente
contrainte-déformation semblable dans la phase qui précéde la rupture en
traction du composite (fig. 20). Les fibres assurent de plus une reprise de la
charge jusqu'a un niveau de contrainte encore satisfaisant (i.e. 100-120 MPa).
Les vieillissements a 1300°C conduisent & un comportement fragile du
matériau avec dans tous les cas une liaison interfaciale pratiquement
inexistante due soit a (i) une disparition du pyrocarbone (i.e. matériau vieilli
sous vide) (fig. 19) soit a (ii) une trés faible adhésion entre le pyrocarbone
anisotrope en surface et la fibre dégradée par une croissance cristalline des
grains SiC (i.e. vieillisements sous CO) (fig. 8, 9, 10a). Des limites élastiques en
traction inférieures a 30 MPa (fig. 20) ainsi que des valeurs de Fg tres faibles
(0.04 N) extraites des courbes de push-out (Tableau 5) confirment l'extréme
faiblesse de la liaison interfaciale dans ces matériaux.

Il est de plus a noter que le test de microindentation par push-out suit dans les
mémes proportions la chute de la limite élastique enregistrée en traction pour
les composites 2D-SiC/C/SiC vieillis thermiquement (Tableau 5). Cependant il
reste exclusivement représentatif d'un état de dégradation locale de la liaison
interfaciale fibre/matrice alors que l'essai de traction prend en compte la

réponse globale du matériau (Tableau 5, fig. 20b).
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5. Conclusion

Un confinement par SiC du composite 2D-SiC/C/SiC ou un vieillissement
du matériau sous atmosphére de CO contribuent a limiter la dégradation des
fibres en freinant la décomposition des tétraddres SiO2xCi-x par le maintien
d'une contre-pression de CO au sein du composite.

Jusqu'a une température de 1200°C, les modifications du matériau ont
essentiellement lieu en surface de fibre par la croissance d'une couche mixte
silice-carbone affaiblissant le transfert de charge entre la matrice et la fibre, et
conduisant & des courbes de traction "a plateau". Une faible augmentation de
la taille des grains de SiC dans la fibre (i.e. 4 & 5 nm) assure néanmoins une
reprise de la force appliquée jusqu'a un niveau de contrainte supérieur a 100
MPa (rétention de 70% du niveau de référence) jusqu'a une déformation a
rupture voisine de 0.6 %.

A partir de 1300°C, 1'émission gazeuse issue des fibres au sein du composite
vieilli sous pression partielle de CO serait majoritairement SiO car le
processus de dégradation des fibres par la réaction SiO(g) + 2 C(s) ---> SiC(s) +
CO(g) est limité, voire bloqué. L'interphase de pyrocarbone n'est donc pas
affectée et la croissance cristalline de SiC dans la fibre est fortement ralentie
(taille de 8-10 nm pour une perte de masse de 4 %, sous une pression partielle
de CO de 100 kPa). Toutefois, l'interface (fibre cristallisée/pyrocarbone) au sein
de ces composites est affaiblie, entrainant une limite élastique en traction
inférieure 4 20 MPa. Le transfert de charge sur les fibres est presque immédiat
et la contrainte a rupture dépend de 1'état de cristallisation de la fibre (i.e. de

l'ordre de 30 & 40 MPa pour des grains de SiC de 8-10 nm).
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AVANT-PROPOS AU CHAPITRE 4

Un aspect de la dégradation thermique de la fibre SiC ex-PCS(™ en
milieu confiné a été mis en évidence a travers la premiére partie de 1'étude qui
portait sur les composites 2D-SiC/C/SiC. Les résultats ont fait apparaitre que la
matrice SiC est neutre vis a vis de la fibre lors de vieillissements entre 1100° et
1500°C sous atmosphére non réactive (i.e. vide,argon), de méme que sous
pression partielle de CO jusqu'a 100 kPa.

Cependant, les conclusions peuvent ne pas étre les mémes si la fibre est
incluse dans une une matrice de type oxyde. Une fagon d'aborder le probleme
est d'analyser 1'évolution thermique de la fibre SiC(*) au sein d'un composite a
matrice vitrocéramique, comme le SiC/MAS-L(*"). Des études préliminaires
menées sur ce matériau ont montré que la zone interfaciale fibre/matrice était
le lieu de réactions chimiques dés le stade de 1'élaboration du composite. Aussi,
des vieillissements thermiques effectués en atmospheére contrélée dans une
gamme de température (i.e. 900°C< T <1200°C) compatible avec le matériau et
intéressante du point de vue de son utilisation a haute température, devraient-
ils conduire a une modification de la fibre, de la zone interfaciale fibre/matrice,
ainsi que de la matrice du composite SiIC/MAS-L. C'est ce que nous allons

étudier dans la suite du mémoire.

(*) NLM 202 de Nippon Carbon
(**) fourni par AEROSPATIALE
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- CHAPITRE 4 -
LES COMPOSITES SiC/VITROCERAMIQUE

Les composites & matrice verre ou vitrocéramique constitués de fibres
céramiques réfractaires (C ou SiC) font 1'objet d'investigations depuis les
années 70 [1-3]. Ces matériaux ont été depuis lors améliorés [4]. Ils sont
malgré tout considérés encore comme des matériaux école, notamment pour
approfondir les connaissances sur le comportement mécanique et le role tenu
par la liaison fibre/matrice, ou l'effet de 1'environnement [5-6]. Leur mise en
oeuvre est relativement facile (i.e. rapide et avec un faible coiit de revient) mais
la température de transition vitreuse des verres borosilicatés (600-800°C) a
conduit a développer des matrices pouvant étre utilisées jusqu'a 1000-1200°C:
les vitrocéramiques. Il s'agit de matériaux polycristallins silicoalumineux,
obtenus par dévitrification contrdlée d'un verre, et riches en lithium(LAS),
magnesium(MAS), calcium(CAS) ou barium(BAS) [6-30].

La société Aérospatiale a conduit des recherches sur des composites
SiC/vitrocéramique avec un procédé "voie liquide" comme mode de réalisation
de la matrice. L'ONERA et le Laboratoire de Science des Matériaux Vitreux de
Montpellier(*) ont mis au point des méthodes de synthése sol-gel de
compositions vitrocéramiques dans les systemes Li20-Al203-SiO2 et MgO-
Al203-Si09 [7]. L'ensemble de ces travaux a abouti a la fabrication d'une

famille de composites a matrice verre et vitrocéramique.

(*) URA 1119 du CNRS
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1. Les composites SiC/vitrocéramique MAS-L

Outre le procédé verrier classique d'élaboration des composites a
matrice verre ou vitrocéramique, la voie Sol-Gel est apparue comme une
méthode intéressante de fabrication pour les composites SiC/vitrocéramique;
elle entre en jeu dans la mise en oeuvre des composites SiC/MAS-L concernant
notre étude.

Le principe de cette synthése est basé sur I'hydrolyse et la polycondensation de
précurseurs organométalliques. Les constituants de départ étant sous forme
liquide, les puretés obtenues au niveau de la vitrocéramique peuvent étre trés
élevées. La structure du matériau est organisée au niveau moléculaire dés les
basses températures, conférant ainsi au produit une homogénéité supérieure a
celle obtenue avec d'autres procédés (e.g. verriers). Ce mode de synthése
présente de nombreux avantages (opération de broyage limitée, forte réactivité
des poudres) et conduit & une bonne reproductibilité des compositions.

La poudre MAS-L utilisée pour 1'élaboration des composites a renfort SiC (ex-
PCS) est issue d'un gel traité 4 500°C. Ce traitement a pour but d'oxyder les
résidus organiques. La poudre est ensuite désagglomérée dans un broyeur a
billes [6]. La surface spécifique de la poudre mesurée par BET est de 192 m?2/g.
Elle présente un caractére amorphe d'apres la diffraction des rayons X.

Le composite croisé 0/90° SiC/MAS-L est alors mis en forme par pressage a
chaud d'un empilement croisé de plis de fibres préimprégnés (fig. 1). La
premiére partie du cycle de pressage est réalisée sous vide primaire pour
faciliter 1'élimination de 1'eau adsorbée en surface des poudres ainsi que de
l'eau de constitution. Au-dela de 1000°C, une atmosphére de gaz neutre est
établie afin de limiter la dégradation des fibres qui serait plus importante sous

vide [8-9]. La température a laquelle 1'opération de pressage est faite peut étre
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Fig. 1: Schéma de principe de 1'élaboration des composites & matrice vitrocéramique.
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modulée pour gérer la structure cristalline de la matrice. On obtient ainsi,
selon le niveau de température maximum atteint au cours du cycle (T1<T2),
deux types de cristallisation matricielle. Si le pressage est limité a T1, la phase
liquide formée coexiste avec des cristaux de spodumeéne  (Li20-Al203-4Si09),
cordiérite o (2MgO-2A1203-55102) et mullite (3A1203-2S5i02) puis est résorbée
lors du refroidissement. Si par contre, la température de pressage atteint T2,
les phases cristallines spodumeéne et cordiérite sont totalement fondues. Au
refroidissement, seule une partie de la phase liquide cristallise sous forme de
solution solide d'eucryptite B (Li20-Al203-25i092), l'autre partie restant
amorphe, le tout associé a des cristaux de mullite. La microstructure de la
matrice intervenant dans notre étude sera précisée au chapitre 5.

La zone interfaciale fibre-matrice des composites SiC/MAS-L est
caractérisée par la présence d'une couche riche en carbone. La formation de
cette interphase, liée a 1'évolution de la fibre SiC ex-PCS en température, est un
phénomeéne bien connu, ce dont nous parlerons de fagon détaillée au

paragraphe suivant.

2. Synthese bibliographique concernant la caractérisation de la zone
interfaciale fibre-matrice dans les composites SiC/vitrocéramique

La région interfaciale des composites & matrice vitrocéramique bruts de
pressage ou vieillis thermiquement, a donné lieu a de nombreuses
investigations utilisant des techniques de microanalyses couplant le plus
souvent la microscopie électronique en transmission (MET) et la spectroscopie
d'électrons Auger (SEA) [10-15]. La spectroscopie de perte d'énergie des
électrons (EELS), la spectroscopie de rayons X a dispersion d'énergie (EDX), ou

la spectrométrie de masse d'ions secondaires (SIMS) a grande résolution en
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profondeur (quelques nm) et a forte sensibilité (10-4 at. % pour l'oxygéne) sont
également employées [16-17]. Les paragraphes suivants reprennent l'ensemble
des observations réalisées sur ces matériaux, avant ou apres traitement de

vieillissement thermique.
2.1. Composites SiClvitrocéramique bruts de pressage
2.1.1. Observations

La formation d'une couche interfaciale de carbone pendant 1'étape de
densification est courante pour l'ensemble des composites SiC(Nicalon)/X(AS)
[10-13,18-27]. Cette interphase est de type amorphe [11-13,18-19,21,24,28-29] ou
identifiée comme graphitique (graphite cryptocristallin) dans certains
composites a matrice LAS ou CAS [25]. Elle confere au matériau une bonne
résistance mécanique. L'absence de carbone mais 1'apparition de silice peut
également étre observée pour des matrices MAS élaborées a température élevée
(1300°C, voie verriere [20] et 1400°C [23]), conduisant 4 un comportement fragile
du matériau. D'autre part, la présence d'une couche de silice interposée entre
la matrice et la couche réactionnelle de carbone est décelée dans des
composites SiC ex-PCS/CAS élaborés et céramisés simultanément entre 1250 et
1450°C en atmospheére réductrice [30] .

Ces divers cas de figure s'expliqueraient par une histoire thermique différente
du composite [18] (température et durée d'élaboration), ainsi que par la nature
chimique de la matrice. En effet, 1'adjonction de dopants tels que 1'oxyde de
niobium Nb2Os5 (5% en poids) dans une matrice LAS ou MAS entraine le
doublement de 1'épaisseur du carbone interfacial et la formation d'un film de

NbC de 20 a 100 nm du coté de la matrice [16,19,31]. Ce dernier agit comme
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barriere de diffusion vis & vis des éléments légers (i.e. Li) de la matrice vers la
fibre. La nature méme du dopant (ZrOg, Li2O, Nb2Os, Cr20O3 ou BaO) et son
pourcentage en poids (1 & 6 %) influencent 1'épaisseur du carbone de réaction
[20,21,25]. Une quantité trop importante de dopant (>20%) peut conduire a la
formation de silice interfaciale au lieu du carbone habituel [32].
L'étude de composites vitrocéramiques LAS ou MAS constitués de fibres SiC
non ex-PCS permet de dégager l'influence de la nature de la fibre sur les
réactions interfaciales [11,33,34]. Ainsi, des fibres ex-polytitanocarbosilane
(PTC) associées a4 une matrice LAS donnent une trés fine couche de carbone et
des petits cristaux de TiC bordant la matrice. Ce type de liaison f/m et/ou la
teneur plus élevée en oxygeéne de ces fibres conduisent & une liaison
interfaciale forte avec un comportement fragile du matériau. Les fibres ex-
polysilazanes (Si-C-N-O) combinées & une matrice LAS développent une couche
de carbone liée aux proportions relatives de C et N dans la fibre. Les fibres a
faible teneur en azote (MPDZ) donnent un film de carbone, tandis que celles a
forte teneur en azote (HPZ) réagissent fortement avec la matrice LAS pour
former un oxycarbure de silicium (SigNg20O) fortement lié aux deux
constituants. Le matériau est alors fragile. La réalisation de composites
tenaces avec ce type de fibre n'est possible qu'avec un dépdt préalable de
carbone (0.1 4 0.5 um) sur les fibres, qui assure le rdle de barriére de diffusion.
La plupart des études relévent par ailleurs la diffusion dans les fibres de
cations en provenance de la matrice. L'aluminium est trés souvent identifié
dans la fibre [11-13, 23, 30, 33 ] jusqu'a une profondeur de 40 & 150 nm suivant
la nature de la matrice LAS. Le magnesium diffuse dans la fibre en faible
quantité. La détermination de la diffusion du lithium se heurte & un probléme

de détection limite car il s'agit d'un élément léger.
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La diffusion de carbone de la fibre vers la matrice est observée dans le cas des
matrices LAS ou MAS & proximité de l'interface pour les SiC/LAS I [12,21], et
jusqu'a une profondeur de 650 nm pour les SiC/LAS-III (i.e. SiC/LAS I avec
quelques pourcentages de Nb2Os5). D'autre part, l'interphase carbonée de ces
matériaux est susceptible d'incorporer du silicium ou de l'oxygéne en faible
quantité lorsque 1'étape de cristallisation est réalisée en-dessous de 1200°C sous

air ou sous argon [30,35].

2.1.2. Explications proposées

Le mécanisme de formation de la couche interfaciale de carbone dans les
systémes Si-C-O/matrice silicatée a été abondamment discuté. La mise en
contact de fibres ex-PCS, thermodynamiquement instables 4 haute
température, avec un milieu riche en SiOg, AloO3, MgO et LisO lors de
I'élaboration du matériau, provoque une réaction d'oxydation a 1'état solide de

la fibre de carbure de silicium, proposée par Cooper et Chyung [25] :

SiC(s) fibre + O3 (g) ===> SiO2 (s) + C(s) (1)

Parmi les réations décrivant le comportement a 1l'oxydation du SiC, et
aboutissant au dépdt d'une phase de carbone condensée, cette équation est la
plus probable thermodynamiquement jusqu'a = 1500°C.

Trois sources d'oxygéne sont envisagées [36] : (i) la fibre ex-PCS, (ii) 1'oxygene
dissous dans le verre précurseur de la matrice pendant la fusion sous air et
(iii) 1'oxygéne résiduel a la surface du composite ou bien occlus dans la
préforme. Il semble que l'exceés d'oxygéne dans la fibre Nicalon joue un role

essentiel dans ce mécanisme réactionnel puisque peu ou pas de carbone
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n'apparait a l'interface de composites constitués de fibres SiC pur, ou a faible
teneur en oxygene.

Cooper et Chyung attribuent ainsi la formation du carbone au gradient
d'activité de la silice entre la fibre (agjo2 = 1) et la matrice (asjo2 < 1), par
diffusion d'ions Si4+ provenant de la fibre, et d'oxygéne ionique ou moléculaire
provenant de la matrice. Cependant, il est nécessaire d'expliquer la stabilité de
cette interphase de carbone en milieu trés oxydant.

A l'interface matrice/carbone, la silice est en équilibre avec le carbone
témoignant d'une pression partielle de CO suffisante (supérieure a 0.25 atm a
1450°C, réaction 2). De plus, l'absence de SiC en zone interfaciale améne

Benson et coll. a proposer les mécanismes complémentaires suivants [36] :

2C(Clayer) + Og(matrice) ===> 2 CO(g) (2)

puis diffusion de CO a travers la couche de C et développement de l'interphase

de carbone selon la réaction (3)

2 CO(g) + SiC(fibre) ====> SiOa(s) + 3 C(s) (Pco > 0.25 atm). 3)

La formation du carbone interfacial est donc limitée par la diffusion de CO(g) a
travers la couche de C préexistante, jusqu'a la fibre SiC. Plus CO(g) diffuse,
plus vite croit la couche de carbone. Si la source du CO(g) oxydant le SiC était le
produit de la réaction de C avec la silice de la matrice, la pression partielle de
CO(g) serait identique a chaque interface, et l'interphase de carbone

n'évoluerait pas.
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La morphologie de la région interfaciale bien paralléle a la surface
de la fibre suggére que le carbone commence a croitre a partir de la surface de
la fibre au cours de 1'étape de cristallisation, lors de 1'élaboration du composite.
L'épaisseur de l'interphase varie avec l'orientation cristalline du SiC de la
fibre, imposée lors de l'étape de pressage a chaud du matériau [18]. La
diffusion du C serait donc trés lente et le carbone interfacial issu a la fois du
produit de la réaction (1) et du carbone libre de la fibre. Cette derniére
remarque est suggérée par la présence d'une interphase de C plus importante
lorsque la fibre SiC est riche en carbone [14]. ‘

La couche de silice, produit de la réaction (1), localisée entre le carbone
réactionnel et la matrice est rarement notée dans les analyses MET de la zone
interfaciale de ces composites. Elle est couramment admise comme dissoute
dans le verre adjacent a la matrice [35]. Cependant une récente étude de
Bonney et Cooper [30] identifie la bicouche silice-carbone entre la matrice et la
fibre; l'oxygéne oxydant la fibre SiC lors de 1'élaboration du matériau (réaction

1) est dans ce cas en partie attribué a la matrice.

La force motrice de la réaction (1) est modifiée par la présence de
certains cations dans la matrice. En effet, des oxydes basiques comme les
oxydes alcalins ou alcalinoterreux (MgO,BaQ) affectent le caractére
acidobasique de la matrice en diminuant considérablement l'activité de la
silice et en favorisant la réaction (1) de la gauche vers la droite. D'autre part,
I'ajout en faibles quantités d'oxydes hétérovalents (NbaOs, TagOs5 ou AseO3)
engendre I'augmentation de la pression partielle de CO(g) et par conséquent la
forte oxydation du SiC de la fibre selon la réaction (3). Ceci est vérifié
expérimentalement par les variations d'épaisseurs de carbone en fonction de la

composition chimique de la matrice [11-13,25]. La réduction de tels oxydes
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donnant CO(g) consomme du carbone et explique l'apparition de précipités de

cristaux de NbC ou de sousoxydes d'arsenic du c6té de la matrice.

La surface de la fibre présente sous la couche interfaciale de carbone une
zone de transition riche en oxygéne de type silice [14, 16, 31, 37] sur 20 a 100 nm,
suivant que la matrice est dopée ou non. Cette modification superficielle de la

fibre est 4 nouveau basée sur la réaction (1) [14].

2.1.3. Conclusion

L'évolution de la zone interfaciale fibre-matrice dans les composites a
fibres SiC (ex-PCS) et matrice vitrocéramique dépend essentiellement de quatre
facteurs :

(i) les conditions d'élaboration (critallisation) du matériau,

(i) 1a composition de la fibre (teneur en 02 et C) ainsi que l'orientation du

SiC de la fibre vis a vis de la matrice lors du processus d'élaboration,

(iii) la teneur en dopants de la matrice,

(iv) et diverses considérations thermo-locales en zone interfaciale au

cours de la fabrication du composite.

2.2. Composites SiC/vitrocéramique vieillis a HT

Des vieillissements sous hélium (4 h a 800°C) de composites SiC/LAS
n'apportent pas de modification dans la composition chimique de l'interface. Il
en va tout autrement pour les vieillissements sous air a4 des températures

comprises entre 650 et 1000°C [15, 27, 38, 39, 40].
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Les couches de C et NbC sont remplacées respectivement par de la silice,

augmentant avec le temps de traitement , et de Nb,O5 (avec 10 a 15 % de Mg)

[24, 39, 40]. Il y a oxydation rapide de C originel avec dégagement de CO(g),

puis ralentissement de la croissance de SiO9 dii & une limitation dans l'accés
de l'oxygeéne. Aprés 100 heures de vieillissement, le magnesium a diffusé vers
la silice interfaciale pour former une couche de Mg,SiO, venant s'intercaler
entre SiO,y et NbyO5 [38]. Coyle [41] constate que la succession des couches

Si09/NbyO5 entre la fibre et la matrice, apparue aprés 72 heures & 650°C, se

transforme en la suite C/C avec pores/NbC aprés 48 4 168 heures de traitement
a 1000°C. A cette température, le silicium est transporté hors de la fibre a

travers la couche de carbone qui s'épaissit en emprisonnant CO.
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AVANT-PROPOS AU CHAPITRE 5

L'évolution & haute température des composites SiC/vitrocéramique
reste peu explorée hormis quelques investigations relatives a la tenue a
I'oxydation de ces matériaux. Aussi a-t-il été jugé intéressant, dans le cadre de
notre étude, de vieillir les composites SiC/MAS-L dans des environnements
différents, faisant évoluer le systeme de fagon certaine, a savoir :

(i) une gamme de température allant de 900 a 1200°C;

(ii) des vieillissements sous vide (10-1 a 10-3 Pa), sous argon (70 kPa), ou sous
pression partielle de monoxyde de carbone (réactive vis a vis du systéme
étudié).

L'objectif de ce travail est de mettre en évidence 1'évolution de la fibre SiC et de
la zone interfaciale fibre-matrice dans un environnement céramique de type
oxydant (e.g. vitrocéramique MAS-L) et finalement, de dégager l'influence de
la nature de la matrice sur les modifications chimiques et microstructurales
de la fibre SiC ex-PCS et de la zone interfaciale. L'ensemble des résultats est
exposé dans un projet de publication intitulé: "Evolution mécanique et
microstructurale de composites 0-90° SiC/MAS-L vieillis thermiquement sous

vide, argon ou CO."
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ABSTRACT

In order to point out the effects of an oxide environment on the SiC (ex-
PCS) fibers, 0-90° cross-plyed SiC/MAS-L composites have been heat-treated
under vacuum, argon or CO in the 900-1200°C range. The mechanical
behaviour of the material s assessed by room temperature tensile tests and
correlated to the fiber, the matrix and the interfacial zone change.
Transmission electron microscopy (TEM), Auger electron spectroscopy (AES)
and electron probe microanalysis (EPMA) have been used to characterize the
fiber and the fiber /matrix interface. The state of crystallization of the matrix is
assessed by X-ray diffraction (XRD). Finally, the fiber/matrix bonding is
characterized by push-out tests on thin slices. Up to 1000°C under vacuum, the
material is quite stable with a better fiber/matrix bonding leading to an
increase in the composite ultimate tensile strength. As soon as the
temperature is raised to near 1100°C, the crystallization of the matrix, largely

influenced by the atmosphere nature, results in a drop in the mechanical
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properties of the composite. The fiber/matrix interfacial zone as well as the
fibers are modified by in-situ phenomena such as diffusion of Si, Al or Mg

species coming from the matrix, or by reaction with the CO atmosphere.

KEY WORDS : SiC/MAS-L composites, Si-C-O (Nicalon) fibres, interfaces,

ageing, microstructure, tensile behavior, push-out.

1. Introduction

Les composites a matrice vitrocéramique renforcée par des fibres
céramiques continues offrent des perspectives intéressantes pour réaliser des
pieces a fonction thermostructurale, dans un domaine de température
inférieure & 1000°C. Dans les composites & matrice vitrocéramique et a fibres
SiC™, 1a liaison fibre-matrice est souvent faible, en raison de la formation
d'une fine couche de carbone interfacial durant 1'élaboration [Bischoff et
coll.,1988,1989; Brennan,1986,1988; Chaim et Heuer,1987; Cooper et
Chyung,1987; Mazerolles et coll.,1990], ce qui confere au matériau un
comportement mécanique non fragile. De plus, les fibres peuvent étre au
moins en partie déliées de la matrice, du fait de la différence entre les
coefficients de dilatation de la fibre et de la matrice. Aussi, les valeurs de
contrainte de cisaillement interfacial couramment mesurées par
microindentation (push-out) sont-elles particuliérement faibles (1 < 5 MPa)
[Marshall,1984,1987; Pérés,1988; Passilly,1993; Weihs,1991].

Les études réalisées jusqu'a présent sur l'effet de l'environnement ont

concerné des traitements d'oxydation, révélant que méme de courtes

(*) Nicalon ou Tyranno



115

expositions a4 haute température pouvaient supprimer l'intérét de tels
matériaux par modification de la zone interfaciale fibre/matrice (e.g.
consommation du carbone et remplacement par de la silice a partir des bords
du matériau) renforcant la liaison fibre/matrice (FM) et entrainant une perte
des propriétés mécaniques [Bischoff et coll.,1988,1989; Mandell,1987; Passilly
et coll.,1993; Thouless,1988]. Dans les composites SiC/vitrocéramique de type
SiC/MAS-L(), Tl'influence d'un traitement de vieillissement a haute
température (jusqu'a 1100°C, température limite d'utilisation) et dans
diverses atmospheres sur les différents constituants du matériau n'a pas été
beaucoup explorée.

Le but de cette étude est de connaitre 1'évolution thermique de la fibre Si-C-O
Nicalon dans une matrice de type oxyde constituée d'aluminosilicate de
magnesium et de lithium, ainsi que celle de la zone interfaciale fibre/matrice,
au sein de composites SiC/MAS-L(D vieillis entre 900 et 1200°C, sous vide, sous

atmospheére d'argon ou de CO.

2. Procédure expérimentale

2.1. Matériaux

Les matériaux de cette étude sont des composites SiC/MAS-L(1)
constitués d'un empilement de 12 nappes unidirectionnelles de fibres Si-C-O(
(ex-PCS) préimprégnées, croisées a 90° (0-90° g 5), et pressées & chaud (T
~1300°C) sous azote. La porosité ouverte du composite est trés faible et de

l'ordre de 1%. La fraction volumique de fibres V¢ est d'environ 40 %.

(1) glaborés et développés par AEROSPATIALE
(2) Fibres Nicalon (NLM 202) de Nippon Carbon
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La matrice est obtenue a partir d'une poudre de verre. Le verre est synthétisé a
partir de précurseurs organométalliques selon la méthode sol-gel
[Larnac,1993]. La composition chimique de la matrice est: 0.5 Mg0-0.5 Li2O-1
Als03-4 Si0O9.

Le composite SiC/MAS-L utilisé pour la présente étude est caractérisé par une
résistance en traction a température ambiante et une déformation a rupture
respectivement égales a 170 MPa et 0.4 %, et par un module d'Young
d'environ 95 GPa. Aprés rupture, la longueur de fibre déchaussée atteint
plusieurs millimetres (fig. 1) témoignant d'une faible valeur de la contrainte

de cisaillement interfaciale, estimée par ailleurs entre 2 et 5 MPa

[Passilly,1993; Weihs,1991].

Les éprouvettes haltéres (10 x 1 x 0.3 cm3) destinées aux traitements de
vieillissement puis & une caractérisation mécanique en traction, ont été
prélevées dans des plaques brutes (le pli extérieur correspondant 4 une nappe
orientée a 90°).
2.2. Vieillissement thermique

Les traitements de vieillissement ont été réalisés dans un four a
chauffage par induction avec un creuset en graphite, permettant d'accéder a
des températures de 1200°C en moins de 15 min. Les vieillissements sous vide
ont été effectués sous une pression résiduelle de 10-1 & 10-3 Pa assurée par un
groupe de pompage turbomoléculaire. Les vieillissements sous argon ou sous

CO ont été conduits en enceinte close (i.e. & volume constant). Les conditions de

vieillissement sont données au tableau 1.



Fig. 1: Faciés de rupture en traction du composite 0-90° SiC/MAS-L
de référence. Déchaussement des fibres prononcé.
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Fig. 2: Analyse par SEA sur une fibre déchaussée du composite 0-90°
SiC/MAS-L de référence: profils de concentration en profondeur
suivant une direction perpendiculaire & la surface de la fibre avec
une vitesse apparente de décapage de 8 nm/min (référence TagOs).






Atmosphere T t | Am/mg Or Er E
nature (Pa) | C) | M | (%) (MPa) (%) (GPa)
référence 0 0 0 171 0.42 93
{
vide 1103 | 900 | 98| -0.2 192 0.63 87
vide 5.104 | 1000 | 9% | -0.9 197 0.48 75
vide 5.103 | 1100 | 16| -3 <% 0.48 59
vide 1104 | 1100 | 45 | -116 32 0.18 35
vide 1104 | 1100 | 102 | -18.7 36 0.17 /
vide 2102 | 1200 | 1 | -18 faible / /
Ar 7.104 1100 | 19 | - 25 / / /
CO 1105 [ 1100 | 30 | +0.2 131 0.33 83
CO 1105 | 1100 | 96 |+0.2-0.2| 172 0.16 86

Tableau 1: Conditions de vieillissement des éprouvettes de
composite 0-90° SiC/MAS-L (sous vide, sous argon ou CO), pertes

de masse et résultats des essais de traction a l'ambiante.
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Les variations relatives de masse des composites, Am/m,, en cours de
traitement ont été enregistrées a l'aide d'une microbalance(® sensible au
dixiéme de microgramme, sur des échantillons constitués par les éprouvettes

de traction elles-mémes (my, = 7.5 g).

2.3. Caractérisation

La caractérisation microstructurale par MET®) a été réalisée sur des
préléevements d'éprouvette vieillie, situés a environ 15 mm de la surface de
rupture, et proches des nappes de fibres a coeur d'échantillon. Les échantillons
ont été découpés en barreaux a la scie diamantée a fil, puis amincis suivant
une procédure conventionnelle pour ce type de matériaux (amincissement
mécanique jusqu'a 80-150 pm puis amincissement a l'aide d'ions Art).
L'évolution de la surface de fibre a été suivie par spectrométrie d'électrons
Auger (SEA)(5), couplée & un décapage ionique a l'argon, et conduite sur des
fibres déchaussées de la matrice présentes a la surface de rupture des
éprouvettes aprés essai mécanique. Les résultats sont présentés dans ce qui
suit sous la forme de profils de concentration apparente tracés a partir de la
surface de déchaussement. Les transitions utilisées ont été : Si LVV pour le
silicium (notée Sil), C KLL pour le carbone (notée C1), O KLL pour l'oxygéne
(notée O1), Al LVV pour l'aluminium (notée All) et Mg LVV pour le
magnesium (notée Mgl). Les concentrations ont été calculées a partir des
hauteurs pic a pic sur les spectres enregistrés en mode dérivé dN(E)/dE. Les

analyses en microsonde X (EPMA)®) de la composition chimique & coeur de

(3) Modéle D101 de CAHN

(4) Microscope 2000 FX de JEOL (CUMEMSE, Université de Bordeaux I)

(5) Microanalyseur PHI 590 de PERKIN ELMER (CUMEMSE, Université de Bordeaux I)
(6) CAMEBAX de CAMECA, Paris
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fibre ont été réalisées sur face polie de barreau de composite vieilli. Le carbone,
l'oxygéne, 1'aluminium ainsi que le magnesium sont analysés a l'aide de
spectrométres a dispersion de longueur d'onde (i.e. raie K(WDS) pour chacun
des éléments cités), alors que le silicium est analysé a 1'aide d'un spectromeétre
a dispersion d'énergie (Si-K(EDS)). Le lithium n'a pas pu étre dosé mais sa
présence a été qualitativement détectée par analyses PEELS sur lames minces.
La nature de la matrice a été déterminée par diffraction de rayons X, XRD().
sur une poudre obtenue par broyage d'un barreau de composite, a laquelle a été
ajoutée de la poudre de silicium, servant de référence dans 1'étalonnage des
raies de diffraction (réflexions principales dhk] & 0.3920, 0.1638, 0.1357, 0.1246 et
0.1108 nm). L'anticathode d'émission est en cuivre (i.e. longueur d'onde

0.15406 nm).

D'autre part, des essais de traction sur éprouvettes vieillies ont été
effectués a température ambiante avec une vitesse de déformation constante
de 0.05 % par minute(®). L'évolution de la liaison interfaciale fibre/matrice a
été suivie par des tests de push-out sur lames minces de composite
d'épaisseur voisine de 300 pm. Le systéme d'indentation() est composé d'une
pointe Vickers et d'un capteur de déplacement capacitif lié au poingon. La
force est mesurée par un capteur d'effort de type inductif (charge maximale: 2
N) placé sous l'échantillon. Les vitesses d'indentation de la fibre sont de

l'ordre de 0.12 pm/s.

(7) Diffractometre D5000 de SIEMENS
(8) Modele 8501 de INSTRON
(9) Licence ONERA
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3. Résultats

3.1. Composites bruts d'élaboration

La composition chimique en % at. & coeur de fibre est: Si(37), C(47), O(16),
sur la base de microanalyses par spectrométrie de rayons X conduites sur le
composite brut d'élaboration. Les grains de SiC de la fibre vus par MET ont une
taille moyenne de 3 nm et le carbone libre se présente sous forme de petits
empilements turbostratiques de 2-3 couches aromatiques de 1 & 2 nm
d'extension, comme dans la fibre avant élaboration. Une tres légeére diffusion
de Al et de Mg dans la fibre est couramment enregistrée [Monthioux,1993]; les
valeurs de concentration de ces espéces dans la fibre étudiée sont inférieures
ou égales a 0.1 % at..Des analyses de la fibre par PEELS détectent également
une faible quantité de lithium en provenance de la matrice.

L'interface fibre/matrice a évolué durant 1'élaboration et l'on note la présence
de carbone sur environ 20 nm (fig. 2 et 3). Ce carbone est constitué de couches
aromatiques courtes empilées en désordre turbostratique avec un fin liseré
fortement anisotrope du cdté de la matrice (i.e. 3-4 nm), les couches étant cette
fois disposées parallélement a l'interface. Cette zone bien organisée est le lieu
de décohésions interfaciales fréquemment observées par MET dans nos
préparations, et déja signalées par d'autres auteurs [Cutard,1993;
Monthioux,1993]. La faiblesse des liaisons entre couches aromatiques peut
expliquer ce phénoméne, de méme que l'existence de contraintes résiduelles
internes dues a la différence entre les coefficients de dilatation de la fibre (af =
3.4 10-6 K-1 d'apres Villeneuve, 1991) et de 1a matrice (o m = 0.9 2 1.7 106 K-1)
[Bischoff et coll., 1989]. La surface de la fibre sous-jacente a la couche de

carbone est plus riche en oxygéne que le coeur de la fibre sur 100 & 150 nm






F1£‘% Imégé en frang;gs-ﬂci‘é‘r;'é'se &pr MET de la zone interfaciale
fibre/matrice dans le composite 0-90° SiC/MAS-L de référence. Les
doubles fleches localisent des USB de C dans la fibre.
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comme l'ont constaté Grenier et coll. [Grenier et coll.,1991] dans les composites

SiC/LAS dopés ou non avec NboOs (fig. 2).

L'analyse par diffraction des rayons X montre que la matrice est constituée
d'un mélange de phases qui sont pour l'essentiel et par ordre d'importance
décroissante: le spodumeéne B (LiAlSigOg), une phase de structure "high
quartz” contenant soit du magnesium et de l'aluminium (MgAlgSi4O12), soit
du lithium, eucryptite B (LiAlSiOy4), et en faibles quantités de la cordiérite o
(2Mg0-2A1203-5S8i02) et de la mullite (3Al203-28i102) (fig. 4). Une phase
amorphe ou trés mal cristallisée a été localisée en MET pres de la surface des
fibres, ou au sein de la matrice sous forme de poches; Monthioux détermine sa
composition chimique comme étant LiAlSigOg [Monthioux,1993]. Une phase
intergranulaire contenant du carbone libre est également détectée dans la
matrice; elle provient des résidus de pyrolyse des liants utilisés dans la
préparation des préimprégnés [Monthioux,1993; Kervadec,1993]. Le carbone est

distribué de maniére inhomogéne dans la matrice (entre 1 et 12 % at.).

3.2. Vieillissement sous vide ou argon

Les vieillissements sous vide ou sous pression partielle d'argon (70 kPa)
conduisent a une perte de masse du composite d'autant plus rapide que la
température dépasse 1100°C (fig. 5). Dans ces conditions, les valeurs de
Am/mg peuvent atteindre 20 %. Ces valeurs trés importantes semblent devoir
étre a relier a 1'évolution de la matrice silicatée ou a des réactions entre la
fibre et la matrice, plutdt qu'a celle de la fibre, qui est connue pour demeurer

stable jusqu'a 1000-1100°C [Clark,1985].
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Fig. 4: Diagramme de diffraction X de la matrice dans le composite
0-90° SiC/MAS-L de référence.
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Fig. 5: Courbes de pertes de masse enregistrées pour les composites
SiC/MAS-L vieillis entre 900 et 1200°C sous vide (pression résiduelle:

10-3 Pa), argon (70 kPa) ou CO (100kPa).
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Cependant, cette matrice est trés hétérogéne et les analyses par EPMA
donnent une dispersion importante des résultats, du méme ordre que celle
observée pour la référence (Tableau 2a). Apreés vieillissement du matériau, il
n'a pas été possible d'attribuer la variation de la composition globale de la
matrice & un phénomeéne chimique particulier. Il est a noter que le lithium
n'étant pas dosable par EPMA, il ne figure pas dans les tableaux de résultats
correspondants (Tableaux 2a et 2b). Néanmoins, des analyses par PEELS
réalisées sur les lames minces de divers échantillons ont permis de détecter la

présence ou non de cet élément.

3.2.1. T <1000°C

Les traitements effectués sous vide pendant prés de 100 h a 900° ou
1000°C ne font quasiment pas évoluer la fibre, qui présente des grains de SiC
de 2-3 nm, une composition chimique a coeur pratiquement inchangée
(Tableau 2b), et une surface riche en oxygene sur 100 nm.

L'interphase initiale de carbone conserve une épaisseur voisine de 20 nm avec
une microstructure identique a celle décrite au paragraphe 3.1..

Cependant, 'analyse par SEA d'une fibre déchaussée aprés rupture du
composite vieilli 100h & 1000°C, met en évidence, d'une part, une décohésion
préférentielle fibre/matrice au niveau de la matrice, et, d'autre part, une
diffusion marquée du silicium et des éléments légers Al et Mg de la matrice
jusqu'a une profondeur de 100 nm dans la fibre (fig. 6). Le taux de magnesium
apparait comme uniforme dans toute la fibre avec une valeur de 0.2 % at.
supérieure a celle du témoin(**) (Tableau 2b). L'observation du facies de

rupture de 1'éprouvette correspondante montre que la matrice tapisse les

(**) matériau brut d'élaboration



% Atomique

Echantillon Si C o Al Mg
référence (**) 18-22 1-12 57-63 812 2-3
vide,1000°C,96h

vide,1100°C,16h+] 18-22 1-12 57-63 812 23
vide,1100°C,102h

C0,1100°C,96h )| 18-22 1-12 57-63 8-12 2-3

Analyse qualitative par PEELS du Li: **) présent; (*) aléatoire; (+) absent

Tableau 2a: Analyse de la composition chimique de la matrice
par EPMA dans le composite 0-90° SiC/MAS-L vieilli sous vide a
1100°C (pression résiduelle: 10-1 & 10-3 Pa) ou sous CO (100 kPa).
Erreur (at. %) < 1 %.

% Atomique
Echantillon Si C O Al Mg C/si
référence (**) 37 47 16 / 0.1 1.27
vide, 1000°C,96h 37 47 16 / 0.2 1.27
vide,1100°C,16h +) 37 47 16 / 0.1 1.27
vide,1100°C,102h 38 46 15.5 / 0.5 1.21
C0,1100°C,96h +) H 42 20 3 13 1.24

Analyse qualitative par PEELS du Li: **) présent; (+) absent

Tableau 2b: Analyse de la composition chimique de la fibre par EPMA
dans le composite 0-90° SiC/MAS-L vieilli sous vide (pression
résiduelle: 10-1 4 10-3 Pa) ou sous CO (100 kPa). Erreur (at. %) < 1 %.
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Fig. 6: Analyse par SEA sur une fibre déchaussée du composite 0-90°

SiC/MAS-L vieilli pendant 96 h a 1000°C sous vide (pression

résiduelle; 5.10-4 Pa): profils de concentration en profondeur suivant

une direction perpendiculaire & la surface de la fibre avec une vitesse

apparente de décapage de 8 nm/min (référence Tag0s).

Fig. 7: Micrographie MEB du faciés de rupture de I'éprouvette du
composite 0-90° SiC/MAS-L vieilli pendant 96 h & 1000°C sous vide
(pression résiduelle: 5.10-4 Pa).
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fibres déchaussées (fig. 7), contrairement au cliché de référence(™™ (fig. 1),
confirmant ainsi l'augmentation de l'intensité de la liaison fibre/matrice,
suggérée par la diffusion des éléments de la matrice vers la fibre détectée en
SEA (fig. 6).

La matrice se transforme par ailleurs dés 900°C. On note aprés 98 h de
traitement une augmentation de la quantité de phase hexagonale "high
quartz" accompagnée de la disparition des phases de mullite et de cordiérite o
(fig. 8). Par contre, aprés 96 h de vieillissement a 1000°C, la phase cordiérite o
s'est nettement développée; la phase de spodumeéne P a diminué et la phase

"high quartz" a disparu (fig. 9).

Les courbes de traction relatives aux composites vieillis jusqu'a 1000°C
présentent un niveau de contrainte plus élevé que pour la référence (i.e. 190
contre 170 MPa) (fig. 10). L'allongement & rupture est également plus
important (i.e. 0.65 % pour un vieillissement & 900°C contre 0.42 %) avec un
déchaussement de fibres tout aussi prononcé que dans le témoin.
L'observation optique de la matrice du matériau témoin montre que les
fissures sont refermées aprés reldchement de la contrainte en traction. Par
contre, 1'endommagement par microfissuration de la matrice du composite
vieilli & 900°C apparait nettement plus marqué avec des fissures visibles et un
pas de fissuration régulier (i.e. 8 = 200 pm). Cette observation traduit une
meilleure capacité du composite a transférer la charge sur les fibres. Le
module d'Young a chuté de fagon plus significative lors du traitement a
1000°C que durant celui a4 900°C (i.e. respectivement 75 et 87 GPa), confirmant

ainsi une évolution plus importante du matériau a 1000°C, comme le

(**) matériau brut d'élaboration
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Fig. 8: Diagramme de diffraction X de la matrice dans le composite
0-90° SiC/MAS-L vieilli pendant 98 h 4 900°C sous vide (pression
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Fig. 9: Diagramme de diffraction X de la matrice dans le compos.ite
0-90° SiC/MAS-L vieilli pendant 96 h & 1000°C sous vide (pression

résiduelle: 5.104 Pa).
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Fig. 10: Courbes de traction 4 1'ambiante des composites 0-90°
SiC/MAS-L vieillis sous vide (pression résiduelle: 10-3 Pa) ou
sous CO (pression: 100 kPa).
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laissaient prévoir les modifications de la nature de la matrice identifiée par

XRD (fig. 8 et 9).

322.T=1100C

Les traitements a 1100°C sous vide ou sous argon ont été effectués
suivant des durées comprises entre 16 et 100 h (Tableau 1). Les pertes de
masse de l'éprouvette vieillie sous vide atteignent 2.5 % apres seulement 16 h
de vieillissement pour dépasser 10 % aprés 45 h de traitement (fig. 5).
L'observation par MEB de 1'éprouvette vieillie pendant 102 h montre que les
nappes externes de fibres sont dépourvues de matrice, expliquant les pertes de
masse élevées.

Les fibres observées en MET ont légérement évolué comme en témoigne la
croissance des grains de SiC, qui atteignent des tailles de 1'ordre de 5-6 nm
aprés 102 h de vieillissement sous vide; leur surface analysée par SEA donne
une composition proche de SiC avec peu d'oxygéne. La composition chimique &
coeur est légérement modifiée par rapport aux fibres de référence (Tableau 2b,
fig. 11): le lithium n'y est pas détecté par PEELS et la diffusion du magnesium
s'est poursuivie donnant une concentration de 0.5 % at. dans tout le volume
(fig. 11).

L'analyse de la zone interfaciale montre que la couche de carbone qui se forme
lors de 1'élaboration du composite évolue avec la durée du traitement: (i) par
augmentation de son épaisseur au début du vieillissement sous vide ou sous
argon (i.e. e =60 nm pour t < 20 h) (fig. 12) et (ii) par sa transformation en une
bande constituée de gros grains de SiC aprés 100 h de traitement sous vide (fig.
13). Le cliché MET du matériau vieilli pendant 16 h (fig. 12) révele, par

ailleurs, le lieu préférentiel de la décohésion fibre/matrice, juste sous la bande
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Fig. 12: Image en franges de réseau par MET de la décohésion
interfaciale fibre/matrice dans le composite 0-90° SiC/MAS-L vieilli

pendant 16 h & 1100°C sous vide (pression résiduelle: 5.10-3 Pa).






Fig. 13: Image en fond clair par MET de la zone interfaciale
fibre/matrice dans le composite 0-90° SiC/MAS-L vieilli pendant
102 h & 1100°C sous vide (pression résiduelle: 1.104 Pa).
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de 3-4 nm de carbone anisotrope du coté matrice (déja notée dans le matériau
brut d'élaboration (fig. 3)).

La matrice commence a se transformer dés les premiéres heures de
vieillissement & 1100°C sous vide: (i) la diffraction des rayons X montre une
cristallisation accrue de cordiérite o et de mullite avec disparition de la phase
spodumeéne P (fig. 14), et (ii) les analyses PEELS n'ont pas permis de détecter le
lithium.

Sous argon, le diagramme X du composite vieilli & 1100°C présente une
transformation moins prononcée que sous vide puisque: (i) le spodumeéne P est
toujours présent, et (ii) la cordiérite o n'a pas cristallisé de maniére marquée

(fig. 15).

Les courbes de traction correspondant aux vieillissements sous vide
affichent des niveaux de contrainte & rupture peu élevés (i.e. oy = 94 MPa pour
t = 16 h, or = 35 MPa lorsque 45 < t (h) < 102) (fig. 10). De plus, la limite
élastique de ces matériaux est relativement faible (i.e. Gglast = 45 MPa pour t =
16 h, Gglast = 20 MPa lorsque 45 < t (h) < 102 ). D'autre part, 1'état de la liaison
interfaciale fibre/matrice a été suivi par des essais de push-out (fig. 16).

Le coefficient de frottement dans ce systéme décohésif peut &tre considéré
comme négligeable (u = 0.01) [Péres,1988], et le modeéle considérant la
contrainte de cisaillement 7 & seuil constant peut s'appliquer. Les valeurs de 1

ont donc été calculées par la relation simple suivante:

t=F/2nrt) (D F: force appliquée
r: rayon de la fibre

t: épaisseur de la lame
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Fig. 14: Diagramme de diffraction X de la matrice dans le composite
0-90° SiC/MAS-L vieilli pendant 16 h 4 1100°C sous vide (pression
résiduelle: 5.10-3 Pa).
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Fig. 15: Diagramme de diffraction X de la matrice dans le composite O-
90° SiC/MAS-L vieilli pendant 19 h a 1100°C sous argon (pression: 70

kPa).
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Les courbes obtenues pour le matériau témoin ainsi que pour les composites
vieillis pendant 96 h & 1000°C et pendant 16 h 4 1100°C sous vide, sur des lames
de 300 um d'épaisseur, présentent quasiment le méme niveau de force critique
(i.e. Fc = 0.05 N). Le calcul réalisé a partir de 15 a 30 essais sur des fibres de
diamétre moyen 15 um donne alors une valeur moyenne de t égale 2 5 MPa
pour le témoin et pour I'échantillon vieilli & 1000°C, et égale 6 MPa pour le
matériau vieilli & 1100°C (Tableau 3). La dispersion des valeurs de 1 est
cependant nettement moins importante dans le cas du matériau vieilli a
1000°C. Ces résultats sont comparables & ceux donnés par Passilly et coll.,
suite a des tests d'indentation (push-in) sur des composites similaires
[Passilly et coll., 1993]. La dégradation de la matrice est telle pour les
matériaux viellis & 1100°C pendant plus de 45 h que la préparation de lames
minces a été impossible. En outre, 1'état de la zone interfaciale observée en
MET laisse présager une valeur de © trés faible (sans doute inférieure a 5
MPa). La portion des courbes de push-out relative au frottement montre par

ailleurs un glissement lisse, caractéristique des composites pour lesquels oy

< of [Jero et Kerans,1991].

3.3. Vieillissement sous CO

Les vieillissements sous atmospheére de CO (100 kPa) a 1100°C (Tableau
1) ne meénent a aucune variation de masse notable du composite méme aprés
des temps longs de traitement (i.e. Am/mo = * 0.2 %) (fig. 5).
Les fibres du matériau traité pendant 30 h possédent des grains de SiC de
taille inchangée par rapport a la référence, tandis que celles du matériau
vieilli pendant 96 h enregistrent une légére croissance cristalline avec des

grains de SiC de l'ordre de 5 nm. Dans ce dernier cas, la composition



™) MPa)
référence 265 0.05 £ 0.02 FE£2
1000°C, 96h, 235 0.05 * 5.10-3 5+ 0.5
vide
1100°C, 16h, 310 0.08 £ 0.03 BL2
vide
1100°C, 96 h, 270 0.08 = 0.02 T8
CO(100 kPa)

---------------------------------------------------------------------------------------

Tableau 3 : Résultats d'indentation (push-out) sur composite 0-90°
SiC/MAS-L. La valeur F; est une moyenne obtenue sur 15 a 30
essais. Le diameétre des fibres testées est proche de 15 um.
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chimique a coeur de fibre s'est enrichie en oxygéne (i.e. 20 % at.) ainsi qu'en
aluminium (i.e. 3 % at.) et en magnesium (i.e. 1.3% at.). Le rapport C/Si a
légérement diminué par rapport a la référence (i.e. 1.24 contre 1.27) (Tableau
2b) (fig. 17). Les profils SEA donnant la composition chimique de la surface de
la fibre confirment également ces résultats (fig. 18). Le lithium n'est pas
détecté dans les fibres (Tableau 2b).

La zone interfaciale fibre/matrice est modifiée par la présence d'une couche de
carbone anisotrope, d'épaisseur croissante avec la durée du vieillissement (i.e.
e = 15 nm pour t = 30 h, e = 70 nm pour t = 96 h) (fig. 19, 20). D'autre part, la
couche initiale de 20 nm de carbone formée en surface de fibre au cours de
I'élaboration du composite, est triplée aprés 96 h de traitement (fig. 20) alors
qu'elle n'a pratiquement pas évolué apreés 30 h de vieillissement (fig. 19).

La matrice du composite vieilli pendant 30 h ou 96 h, & 1100°C sous CO,
posséde une structure vitreuse plus marquée que la référence (fig. 21 et 3) ou
qu'apres un vieillissement sous vide (fig. 14).

Les analyses par EPMA de la composition chimique de la matrice ne
permettent pas de déceler de différence fondamentale avec la composition de la
référence (Tableau 2a). Les analyses par PEELS réveélent une présence

aléatoire de lithium dans la matrice.

Les essais de traction réalisés sur les éprouvettes de composite
SiC/MAS-L traitées a 1100°C sous CO pendant prés de 100 h, réveélent que le
matériau conserve un module d'Young proche de celui du témoin (i.e. E = 85
GPa) (Tableau 1, fig. 10). Cependant, la durée du vieillissement est néfaste au
niveau (i) de la contrainte a rupture qui décroit de 170 & 130 MPa au bout de
30h, puis tombe a 70 MPa apres 96 h, et (ii) de I'allongement & rupture qui

passe de 0.3 % a 0.16 % dans le méme temps.
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Fig. 18: Analyse par SEA sur une fibre déchaussée du composite 0-90°
SiC/MAS-L vieilli pendant 96 h 4 1100°C sous CO (pression partielle:
100 kPa): profils de concentration en profondeur suivant une
direction perpendiculaire & la surface de la fibre avec une vitesse
apparente de décapage de 8 nm/min (référence Tag0Os).



Fig. 19: Image en franges de réseau par MET de la zone
interfaciale fibre/matrice dans le composite 0-90° SiC/MAS-L vieilli
pendant 30 h 4 1100°C sous CO (pression partielle: 100 kPa).






Fig. 20: Image en franges de réseau par MET de la zone
interfaciale fibre/matrice dans le composite 0-90° SiC/MAS-L vieilli
pendant 96 h a 1100°C sous CO (pression partielle: 100 kPa).
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Fig. 21: Diagramme de diffraction X de la matrice dans le composite

0-90° SiC/MAS-L vieilli 2 1100°C sous CO (pression: 100 kPa) pendant
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Les courbes de push-out du composite vieilli pendant 96 h 4 1100°C présentent
un niveau de force critique supérieur a celui du témoin (fig. 16). La valeur
moyenne de contrainte de cisaillement interfacial t calculée & partir de
I'équation (1) est ainsi globalement légérement plus élevée (i.e. T = 7 MPa)

(Tableau 3).

4. Discussion

4.1, Aspects physico-chimiques

Les modifications de la matrice sont fortement dépendantes de la
température (i.e. évolution significative dés 1000°C sous vide) (fig. 4, 9) et de la
nature de 'atmosphére de vieillissement (fig. 14, 15 et 21). Les évolutions
cristallographiques et chimiques de la matrice au sein des composites
SiC/MAS-L vieillis doivent entrainer une variation notable du coefficient de
dilatation (ctmatrice = 0.9 & 1.7 10-6 K-1 4 1'état initial, ctcordiérite = 2.6 10-6 K-1,
Omullite = 5. 10-6 K-1). La différence entre les coefficients de dilatation de la
fibre et de la matrice aprés vieillissement doit modifier la liaison F/M.

Sous vide, la tendance est & la cristallisation de la matrice en cordiérite o et en
mullite dés 1000°C (fig. 9 et 14). Sous argon, la transformation de la matrice
est peu marquée (fig. 15), tandis que sous atmosphére de CO, la matrice
devient vitreuse (fig. 21). Les modifications peuvent probablement &tre
expliquées de maniére générale par la migration des espéces cationiques Li,
Al et Mg de la matrice vers la fibre et/ou par une évaporation sélective de
certains oxydes.

En effet, sous vide aprés 96 h de vieillissement a 1000°C, la disparition de la

phase eucryptite B peut étre expliquée soit par une migration du lithium, soit
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par l'évaporation de LigO; les éléments Al et Mg étant piégés dans la
formation respective de cordiérite o et de mullite. Ce phénomeéne est accéléré
thermiquement puisque pour des temps courts & 1100°C (t = 16 h) (fig. 14), on
observe: (i) comme précédemment la disparition compléte de la phase
eucryptite B, (ii) une trés nette diminution de la quantité de phase spoduméne
B, (iii) la croissance de cordiérite o et mullite. De plus, le fait que le lithium
n'ait pas été détecté dans la matrice par analyse PEELS tendrait & démontrer
que l'hypothése d'une évaporation de LigO soit la plus probable. Ceci
expliquerait en outre que sous argon, a 1100°C pour une durée identique (t = 19
h), les phénomenes soient globalement les mémes que sous vide, mais amortis
(fig. 15) par l'effet de la contre-pression qui empécherait 1'évacuation des
espéces volatiles (fig. 5).

Le fait que sous CO, dés 30 h de vieillissement, la matrice soit devenue
amorphe avec disparition de la phase majoritaire LAS (fig. 21), suggeére une
réaction entre celle-ci et le monoxyde de carbone. Une structure vitreuse
autorisant de plus une diffusion plus aisée des cations Al3+, Mg2+ expliquerait
que l'on retrouve ces éléments en quantité notable dans la fibre (i.e. 3 % at.
d'Al, 1.3 % de Mg) (Tableau 2b). L'excés d'oxygeéne enregistré dans la fibre du
composite vieilli pendant 96 h a 1100°C (i.e. 20 % at. d'O) peut étre considéré
comme lié a la diffusion des cations précités. Il permettrait de rééquilibrer les
charges positives apportées par ces cations (i.e. apport de 3 atomes d'Al, de 1
atome de Mg et de 6 atomes d'oxygéne pour un départ de 2 atomes de carbone)
(Tableau 2b). D'autre part, la 1égére croissance des grains de SiC dans la fibre
(i.e. 5 nm) et la diminution globale de la teneur en carbone de la fibre permet

d'éliminer une réaction impliquant le CO et le SiC de la fibre.
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La croissance d'une couche de carbone a l'interface fibre/matrice des
composites SiC/vitrocéramique en cours d'élaboration a déja été largement
discutée [Cooper et Chyung,1987 ; Bonney et coll., 1990 ; Benson et coll.,1988].
Le processus avancé est basé au départ sur 1'oxydation du carbure de silicium

de la fibre par le milieu oxydant que constitue la matrice:

SiC(s) fibre + Og (g) ===> SiOg3 (s) + C(s) (R1)

A l'interface matrice/carbone, le carbone résultant de (R1) doit étre en équilibre

avec la silice, ce qui suppose une pression partielle de CO suffisante pour

inhiber la réaction (R2) (P¢g > 0.25 atm a 1450°C) :

2 C(interphase) + Og(matrice) ===> 2 CO(g) (R2)

Le développement de l'interphase carbonée serait alors généré par la diffusion
de CO a travers la couche de C, venant réagir avec la fibre suivant la réaction

(R3) [Benson et coll.,1988]

2 CO(g) + SlC(ﬁbre) ———==> SIOQ(S) +3 C(S) (R3)

La séquence des couches interfaciales matrice-fibre enregistrée dans le
composite SiC/MAS-L brut d'élaboration donne (i) une couche de carbone mal
organisé sur 20 nm puis (ii) une zone riche en oxygéne sur 100 4 150 nm en
surface de fibre (fig.2 et 3). Ces résultats semblent confirmer l'oxydation de la
surface de la fibre par une espéce trouvant son origine dans la matrice

(réactions R1, R2 et R3).
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Les traitements de vieillissement réalisés & des températures inférieures
a celles de I'élaboration (i.e. 900 et 1000°C pendant 100 h sous vide) permettent
la diffusion des éléments Si, Al et Mg de la matrice vers la fibre (fig. 6) sans
pour autant modifier les caractéristiques structurales de la couche de carbone
interfaciale initiale de 20 nm. Toutefois, 1'aluminium reste concentré en
extréme surface (peut-étre figé sous forme d'aluminosilicate), alors que le
magnesium diffuse dans tout le volume de la fibre ou il se trouve en faible
concentration, méme apres 96 h 4 1000°C (i.e. 0.2%) (Tableau 2b).
Dés que la température atteint 1100°C sous vide, la zone entre fibre et matrice
évolue en deux étapes: (i) une croissance du carbone interfacial (i.e. e = 60 nm
pour t = 16 h) (fig. 12), puis (ii) pour des temps longs, une transformation de la
zone interfaciale carbonée, ainsi que de la surface de la fibre en SiC, associée a
une diminution de la teneur en oxygéne. Quelle que soit la durée du
traitement, par contre, la composition chimique a coeur de fibre n'a pas évolué
(Tableau 2b). La premiére étape peut étre expliquée par les mécanismes décrits
par les réactions R1, R2 et R3. La deuxiéme étape peut sans doute étre
expliquée par 1'émission de SiO(g) provenant de la matrice et/ou de l'extréme
surface de fibre, réagissant de facon privilégiée au niveau de la surface donc

avec le carbone de la zone interfaciale suivant la réaction:

2 Cinterphase(s) + SiO(g) ====> SiC(s) + CO(g) (R4)

Sous CO a 1100°C, la zone interfaciale évolue par apparition d'une couche de C
anisotrope du cété de la matrice d'épaisseur croissante avec la durée du
traitement (i.e. e = 15, 70 nm pour t = 30 et 96h), qui est & relier probablement a
I'amorphisation de la matrice sous atmosphére de monoxyde de carbone. La

diffusion du carbone libre de la fibre (Tableau 2b) expliquerait par ailleurs la
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croissance d'une couche formée d'USB de C, organisées en désordre

turbostratique en surface de fibre, aprés 96 h de vieillissement (fig. 20).

4.2. Aspects mécaniques

Des essais de traction a I'ambiante ainsi que quelques tests de push-out
ont permis de suivre 1'évolution du comportement mécanique des éprouvettes
de composite SiC/MAS-L vieillies (fig. 10, 16 et Tableau 3).

Les courbes de traction peuvent étre classées en deux catégories: (i) celles qui
donnent des valeurs d'allongement et de contrainte a rupture supérieures a
celles obtenues pour le témoin, et (ii) celles dont la valeur du module d'Young
est largement inférieure a celle du témoin.

Le cas (i) est relatif aux matériaux dans lesquels les fibres sont restées
inchangées et la matrice n'a que faiblement évolué, mais dont la zone
interfaciale contient des éléments diffusant de la matrice vers la fibre (i.e. Si,
Al et Mg a 900°C et 1000°C sous vide) (fig. 6). Cette modification interfaciale est
bénéfique au transfert de charge entre les fibres et la matrice puisque le
niveau de contrainte a rupture est passé de 170 a environ 195 MPa avec une
légére augmentation de l'allongement & rupture (i.e. supérieur a 0.42 %). La
liaison interfaciale est uniforme dans la matériau vieilli pendant 96 h a 1000°C
ce qui se traduit par une plus faible dispersion des valeurs de 1 (t=5 * 0.5
MPa contre 1 =5 * 2 MPa dans la référence) (Tableau 3). Ceci semble
confirmer le renforcement de la liaison fibre/matrice par rapport a la
référence. En effet, les valeurs les plus basses de 1 dans la référence (i.e. 3
MPa) traduisaient sans doute l'absence de liaison fibre-matrice. Cependant, la
rupture prématurée de 1'éprouvette de traction correspondante (fig. 10) peut

étre a une transformation marquée de la matrice avec (i) amorce de
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cristallisation en cordiérite o et mullite et (ii) disparition de l'eucryptite p (fig.
9). Une baisse du module d'Young atteste par ailleurs que la rigidité globale
du composite vieilli est modifiée (i.e. 75 GPa contre 93 GPa).

La conséquence dramatique d'une cristallisation de la matrice en cordiérite o
et mullite est nettement mise en évidence par les vieillissements réalisés a
1100°C sous vide. Ils conduisent en effet & des courbes de traction de catégorie
(ii) (fig. 10). La chute du module d'Young est d'autant plus importante que la
cristallisation est plus avancée (i.e. E = 53 GPa apres 16 h sous vide et E = 35
GPa apres 45 h), ce qui pourrait s'expliquer par une préfissuration matricielle
due au refroidissement de l'éprouvette (fig. 14). Le couplage fibre/matrice au
sein de ces composites est caractérisé par une contrainte de cisaillement
interfacial proche de celle du témoin (i.e. Tmoyen = 5-7 MPa) (fig. 16); il ne peut
par conséquent pas expliquer la différence observée entre les courbes de
traction. Par contre, la trés faible tenue mécanique du matériau vieilli sous
vide pendant plus de 50 h & 1100°C peut aussi en partie s'expliquer par un
affaiblissement de la liaison FM: celle-ci devient pratiquement inexistante par
suite de la cristallisation en grains de SiC de la surface de la fibre.

Les traitements sous atmosphére de CO modifient a la fois la zone interfaciale
fibre/matrice, la structure de la matrice et la composition chimique des fibres
(fig. 19, 20, 21 et Tableau 2b). La matrice se présente sous forme vitreuse
contrairement au vieillissement sous vide (fig. 14 et 21), ce qui expliquerait le
maintien d'une valeur plus élevée du module d'Young (i.e. E = 85 GPa jusqu'a
96 h de traitement sous CO contre E = 59 GPa aprés 16 h sous vide).
L'enrichissement des fibres en espéces diffusantes provenant de la matrice
entre 30 h et 96 h de traitement, explique ensuite vraisemblablement la
rupture prématurée de I'éprouvette a € = 0.16% contre 0.33% (fig. 10, Tableau

2b). La zone interfaciale est caractérisée par la croissance simultanée de
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l'interphase initiale de carbone du c6té de la fibre et d'une couche de carbone
anisotrope du coté matrice. La valeur de contrainte de cisaillement interfacial
caractérisant cette liaison FM est légérement supérieure a celle du témoin, ou
a celle des matériaux présentant une diffusion entre la matrice et la fibre (i.e.
T =7 + 2 MPa contre 5 £ 2 MPa) (fig. 16, Tableau 3). Le test de push-out
confirme ainsi que la liaison fibre/matrice est renforcée (i) par le carbone
interfacial anisotrope résultant de la réaction avec CO (l'adhésion fibre-
matrice est rétablie et la diffusion des éléments de la matrice vers la fibre est
plus marquée) et (ii) par le possible frettage de la fibre par la matrice suite aux

modifications du coefficient de dilatation de la matrice.

5. Conclusion

L'évolution du comportement mécanique des composites SiC (ex-
PCS)/MAS-L vieillis entre 900°C et 1200°C sous atmosphere contrdlée a été
corrélée a 1'évolution structurale de la fibre, de 1a zone interfaciale FM et de la
matrice. La vitrocéramique MAS-L se transforme dés 900°C sous vide avec
une proportion de phase hexagonale "high quartz" eucryptite plus importante
que celle du spodumeéne B, puis cristallise rapidement en cordiérite o et en
mullite lorsque la température dépasse 1000°C. Cette cristallisation est néfaste
au comportement mécanique du matériau dont le module d'Young s'écroule
rapidement a 1100°C (E = 93, 59 et 35 GPa respectivement pour le témoin, 16 h
et 45 h de traitement). Sous argon, la disparition des phases LAS est beaucoup
moins importante que sous vide (i.e. seule l'eucryptite p a disparu)
n'entrainant par conséquent pas la recristallisation de la matrice en
cordiérite o et mullite. Les modifications peuvent probablement étre

expliquées de maniére générale par la migration des espéces cationiques Al et
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Mg de la matrice vers la fibre et par une évaporation sélective de certains
oxydes (i.e. Lig0O).

Sous atmosphere de CO, la tendance est & une amorphisation du MAS-L suite
3 des réactions avec le monoxyde de carbone, conduisant d'autre part & une
diffusion marquée des éléments Al et Mg de la matrice dans la fibre. Par
contre, et de maniére générale sous atmosphére neutre et sous vide, les
vieillissements réalisés jusqu'a 1100°C n'apportent pas de modification
significative a la composition chimique des fibres SiC (ex-PCS). Dans tous les
cas cependant, la zone interfaciale fibre/matrice est le lieu de diffusion des
éléments Si, Al et Mg en provenance de la matrice. Cette migration d'espéces
tend a renforcer légérement la liaison entre la fibre et la matrice, initialement
peu liées, et contribue & améliorer les propriétés mécaniques du composite (Gr
= 195 MPa contre 170 MPa et €y = 0.65% contre 0.42%), dans la mesure ou la
matrice n'est pas détériorée (i.e.: T < 1000°C).

Sous CO, les réactions particuliéres entre l'atmosphére et la matrice
conduisent a la formation d'une couche de carbone anisotrope en zone
interfaciale fibre/matrice, d'épaisseur croissante avec la durée du traitement.
Dans ce cas, l'intensité de la liaison fibre/matrice déterminée par indentation
est plus forte que dans les matériaux vieillis ne présentant que des
phénomenes de diffusion entre la matrice et la fibre (valeur moyenne de 1

égale a 7 MPa contre 5 MPa).
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SYNTHESE ET CONCLUSIONS GENERALES

La présente étude s'inscrivait dans le cadre d'un groupement
scientifique national (GS-4C: Comportement Thermomécanique des
Composites Céramique-Céramique) qui avait pour but de développer les
connaissances fondamentales dans le domaine du comportement
thermomécanique de composites céramique-céramique a fibres SiC (ex-
PCS)(D), dont les lois de comportement & haute température n'étaient pas
encore bien établies. Plus précisément, le travail réalisé au sein du Laboratoire
des Composites Thermostructuraux (L.C.T.S.) avait pour objectif principal de
caractériser sur le plan chimique, microstructural et mécanique deux
composites d'origine industrielle différente(?) aprés que ces matériaux aient
été vieillis & haute température sous atmospheére contrdélée neutre (i.e. vide,
argon) ou réactive (CO). Les traitements étaient destinés & comprendre les
évolutions de la matrice, de la zone interfaciale et des fibres SiC (ex-PCS)® au

sein de ces deux composites.

Un four original de vieillissement a haute température sous atmospheére
contrdlée a été réalisé et implanté au L.C.T.S.. Le systéme de chauffage par
induction HF permet d'obtenir des montées rapides en température jusqu'a
1600°C; les échantillons étaient constitués par des éprouvettes de traction dont
la variation de masse en cours de traitement était suivie a l'aide d'une
microbalance. De plus, l'enceinte a été congue de maniére a étre non polluante

vis & vis des composites (i.e. creuset et support en carbone) et équipée d'un

(1) de type Nicalon de Nippon Carbon

(2) composites 2D-SiC/C/SiC développé par SEP et 0-90° SiC/MAS-L développé par
AEROSPATIALE
(3) Nicalon NLM 202 de Nippon Carbon
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systeme de pompage performant (i.e. groupe turbomoléculaire permettant
d'assurer un travail sous vide secondaire). Les vieillissements sous argon et

sous CO ont été menés en systéme clos (i.e. pression statique jusqu'a 100 kPa).

L'étude systématique de la fibre et de la zone interfaciale, voire de la
matrice, au sein des composites vieillis, a nécessité la mise en oeuvre de
moyens de caractérisation physico-chimique hautes performances permettant
d'analyser de faibles quantités de matiere: TEM/EELS, AES, EPMA; lorsque
ceci s'est avéré nécessaire, la diffraction de rayons X (XRD) a été utilisée pour
caractériser la matrice. La caractérisation mécanique dont la finalité était de
connaitre le comportement global du matériau, ainsi que 1'état de la liaison
interfaciale fibre/matrice apreés vieillissement, a fait respectivement appel a
des essais de traction a température ambiante et a des essais de
microindentation sur fibres (i.e. push-out). Une corrélation a été recherchée
dans tous les cas entre les modifications chimiques et microstructurales et la

réponse mécanique de 1'éprouvette de composite.

Les fibres au sein du composite 2D-SiC/C/SiC brut d'élaboration ont un
diameétre moyen de 14 um et une composition chimique a coeur (en % at.) : Si
(35), C (48) et O (17). En regle générale, elles sont entourées d'une fine couche
amorphe (épaisseur : 5 - 10 nm) identifiée comme étant un mélange de silice et
de carbone. Il est vraisemblable que cette couche amorphe provienne d'un
début de décomposition de la fibre au moment de son élaboration ou/et de la
fabrication du composite. -

Les essais de traction réalisés sur le matériau de départ donnent une
résistance et une déformation a rupture respectivement égales a 150 MPa et

0.17 % et un module d'Young d'environ 230 GPa. Ces composites
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appartiennent a la catégorie des composites a liaison fibre/matrice
relativement forte et dans lesquels la rupture prématurée des fibres conduit a
des déformations a rupture limitées a 0.16-0.25 % pour le composite.

L'étude a débuté par des vieillissements sous vide (pression résiduelle
10-3 Pa en régle générale) ou sous atmosphére neutre (pression statique
d'argon: 70 kPa) dans le domaine de température 1100-1500°C, pour des durées
de traitement variant de quelques heures a une centaine d'heures. Les

principaux résultats tirés de cette premiére étude sont les suivants:

Pourl ites vieilli i

- les pertes de masse subies par le composite deviennent importantes a
partir de 1200°C. Le phénomene dépend de la température et au-dela de 1300°C,
les pertes de masse relatives Am/mg (rapportées a la masse globale initiale de
I'échantillon mg) deviennent rapidement supérieures & 5 %, avec une valeur a
saturation de 11 %; cette valeur correspond a une perte de masse rapportée aux
fibres seules (Vf = 40 %) d'environ 27 % qui est connue pour étre leur limite de
dégradation sous vide. Dans ces conditions de traitement, la matrice
n'évoluant pas, les variations de masse observées traduisent 1'évolution de la

fibre et/ou de I'interphase de pyrocarbone.

- tant que les températures de vieillissement restent inférieures a
1200°C, les modifications concernent essentiellement l'extréme surface des
fibres avec une légere diminution du taux d'oxygéne par rapport a la référence.
Des décohésions fibre/pyrocarbone sont ponctuellement observées entre la
bande de carbone anisotrope et la fine couche amorphe (5-10 nm) toujours

présente en surface de fibre. Les matériaux conservent pratiquement le méme
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module d'Young que le témoin ( 200 £ 30 GPa), mais (i) les valeurs de
contrainte en limite élastique et de contrainte a rupture sont assez nettement
diminuées (60 MPa contre 90 MPa, et 120 MPa contre 150 MPa respectivement)
alors que (ii) les déformations a rupture augmentent (0.17 % pour la référence,
0.33 % apreés traitement sous vide) avec un déchaussement de fibres plus

marqué.

- au-dela de 1200°C, la fibre cristallise de maniére marquée au sein du
composite. La taille des cristallites de SiC augmente dans tout le volume de la
fibre; cette croissance est trés rapide avec le temps et la température. La taille d
atteinte par les cristallites de SiC dans la fibre est corrélée (i) avec la perte de
masse du matériau (Am/mo< 1% : d< 5 nm; 1%<Am/my<2% : d= 5-10 nm:
Am/mo>2 % : d>10 nm) et (ii) avec la chute de la teneur en oxygéne dans
l'ensemble de la fibre (i.e. Am/my>2%, O (% at.) = 8). Dans les fibres
partiellement dégradées (Am/mo=2%), le carbone se réorganise et 1'on observe
des interconnexions entre les USB présentes a l'origine. Les analyses par
spectrométrie de rayons X (EPMA) des concentrations atomiques en Si, C et O a
coeur de fibre, ont montré leur diminution dans tout le volume de la fibre,
probablement due & un départ sous forme de CO(g) et de SiO(g), puisque ces
espéces gazeuses sont habituellement détectées lors des vieillissements
thermiques des fibres nues. L'exploitation des résultats a donné un rapport
molaire CO(g)/SiO(g) > 4.

Sur cette base, il a été proposé un mécanisme de dégradation de la fibre SiC (ex-
PCS) associant:
(i) la décomposition des "joints de grains" SiOxCy en espéces solides et

gazeuses:
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"Si02xC1-x" ------ > SiO(g) + (2x-1) CO(g) + (2-3x) C(s) (1)

et (ii) la réaction du SiO(g) sur le carbone pour former du SiC (s):

SiO(g) + 2C(s) ------ > SiC(s) + CO(g). (2a)

Lorsque les pertes de masse sont élevées (Am/mo>5%, 94h a 1200°C ou 24h a
1300°C), SiO(g) peut également étre émis par la fibre en faible quantité puisque
(i) le taux calculé de carbone libre dans la fibre a déja fortement diminué (16%
pour le vieillissement & 1200°C pendant 94h contre 38% pour la référence) et (ii)
la fibre est devenue suffisamment poreuse pour en permettre 1'évacuation.

De plus, la diminution du volume des phases solides dans la fibre expliquerait
(i) la décohésion partielle fibre-pyrocarbone souvent observée dans les
matériaux présentant une faible perte de masse (Am/mo<1%), et (ii)
l'importante porosité observée dans les composites les plus dégradés
(Am/mg>2%).

Les phénoménes mis en cause dans l'évolution thermique de la fibre sont les
mémes, que cette derniére soit nue ou incluse dans le composite 2D-SiC/C/SiC,
car une énergie apparente d'activation de 190 kJ/mole a été obtenue dans les
deux cas pour les vieillissements sous vide (10-1 2 10-3 Pa). Cependant, pour
une température donnée, un ralentissement de la dégradation de la fibre
incluse dans le composite est enregistré, 1ié & son confinement dans la matrice
SiC.

La surface de la fibre évolue différemment par rapport a son volume car il
s'agit d'un lieu de réaction particulier mettant en contact le systéme (Si-C-O)
avec un milieu carboné (interphase de pyrocarbone). Pour des températures

supérieures a 1200°C, lorsque les pertes de masse dépassent 1%, on observe
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une croissance des cristallites de SiC plus importante en surface de fibre que
dans son volume, couplée a (i) une diminution du taux d'oxygéne dans cette
région de la fibre, et a (ii) une disparition des plans de pyrocarbone du cété de la
fibre. Les produits de décomposition de la fibre consomment l'interphase de
pyrocarbone pour former une couronne de SiC A sa périphérie suivant la

réaction:

SiO(g) + 2 C(s)pye —->  SiC(s) + CO(g) (2b)

La consommation de l'interphase de pyrocarbone est compléte lorsque Am/mg
est supérieure a 2%. La surface de la fibre est alors constituée de gros grains de
SiC sur une épaisseur de 50 & 80 nm. Cette zone continue a évoluer avec la
durée du vieillissement par réaction avec les produits de décomposition de la
fibre CO(g) et/ou SiO(g) (i.e. accumulation d'oxygeéne et formation d'une couche

amorphe); I'hypothése d'une réaction du type

SiO(g) + CO(g)  ---> Si02(s) + C(s) 3)

est décrite comme la plus probable.

De manieére générale, les composites 2D-SiC/C/SiC vieillis sous vide au-dessus
de 1200°C présentent une rapide dégradation de leurs propriétés mécaniques.
La liaison fibre-matrice est trés affaiblie et 1'on obtient des courbes de traction
ne dépassant pas 30 MPa en contrainte a rupture. Si les fibres ne sont pas
totalement dégradées (taille des cristaux de SiC inférieure a 10 nm),
l'allongement a rupture des composites demeure significatif (i.e. 0.25 %), ce
qui s'explique par le fait que quelques fibres peuvent encore supporter un effort

faible. Si par contre les fibres sont totalement dégradées (grains SiC supérieurs
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a4 15 nm), la rupture matricielle entraine la rupture catastrophique du

matériau.

- les tests de push-out réalisés sur le composite témoin ainsi que sur les
composites vieillis 4 1100 et 1200°C ont montré un affaiblissement de la liaison
interfaciale fibre/matrice caractérisé par une diminution de la force de début
de décohésion Fq (Fq = 0.17; 0.12; et 0.05 N respectivement). Ces résultats sont
bien corrélés aux observations microscopiques de l'interface fibre/matrice ainsi
qu'a la chute de la limite élastique des courbes de traction qui décroit selon les

mémes proportions (i.e. 85, 55 et 30 MPa).

i ieilli n (70 kPa);

- les résultats physico-chimiques et mécaniques sont du méme type que
sous vide. Les pertes de masse montrent toutefois une légére tendance a
l'amortissement du phénoméne de dégradation des fibres. L'énergie apparente
d'activation relative a la dégradation du composite est relativement supérieure
a celle obtenue sous vide (E = 280 kd/mole contre E = 190 kJ/mole) dans
l'intervalle de température 1100-1300°C. Le vieillissement en milieu fermé
n'autorisant pas facilement I'évacuation des gaz émis par la fibre a I'inverse
de ce qui se passe sous vide dynamique, les équilibres au sein de la fibre
semblent modifiés par 1'augmentation des pressions partielles locales de SiO et
de CO. Cette hypothése parait étre confirmée (i) par un niveau de perte de
masse plus bas a 1100°C sous argon par rapport au vide, et (ii) par une
accumulation d'oxygeéne en surface de fibre plus marquée. La similitude des
allures de perte de masse pour les deux types d'atmosphéres au fur et a

mesure que l'on augmente la température de vieillissement, s'expliquerait
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alors par l'ouverture plus rapide des chemins d'évacuation des gaz de la fibre
lorsque le traitement a lieu sous vide (i.e. zone interfaciale fibre/matrice avec

une interphase de pyrocarbone consommeée, pores dans les fibres dégradées).

Sur la base de ces résultats, il apparaissait qu'une possibilité pour
ralentir la dégradation des fibres SiC ex-PCS lors des vieillissements a haute
température, était entre autres, dimposer une contre pression de monoxyde de
carbone (l'idée ayant été exploitée par ailleurs pour les fibres SiC (ex-PCS)
nues). Les mécanismes entrant en jeu dans cet effet limitant n'étant pas
clairement définis dans le cadre des fibres brutes, il s'agissait en outre
d'examiner les processus intervenant entre le CO et les divers constituants du
composite (réactions ou limitations purement cinétiques de la dégradation des
fibres SiC (ex-PCS)). D'autre part, et toujours dans le souci de trouver une
limitation a la dégradation thermique du composite 2D-SiC/C/SiC, 1'effet d'un
confinement du matériau par un revétement de SiC (CVD) sur I'ensemble de
ses faces a été exploré. Les vieillissements ont été réalisés entre 1100 et 1300°C.
Cette étude complémentaire sur les composites 2D-SiC/C/SiC a permis

d'obtenir les résultats suivants;

- les phénomenes de dégradation du matériau sont amortis aussi bien
par un confinement de I'éprouvette sous un revétement de SiC, que pour un
vieillissement en atmosphére de CO. L'atténuation de la perte de masse du
composite est nettement plus marquée & 1200°C qu'a 1300°C, s'expliquant par
un blocage plus aisé des émissions gazeuses aux températures inférieures a

1300°C.
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- pour des températures inférieures ou égales a 1200°C, le matériau brut
de découpe vieilli sous CO (45 < Pco < 70 kPa), ou bien revétu de SiC et vieilli
sous vide, présente une perte de masse ne dépassant pas 1% apres 3 jours de
traitement (respectivement -0.8 % et -0.15%). L'émission gazeuse majoritaire
en CO(g) issue de la dégradation des fibres du composite non revétu a cette
température sous vide (i.e. CO(g)/SiO(g) > 4), n'a plus lieu. Cela se traduit par
une limitation de la dégradation de l'oxycarbure de silicium dans la fibre.
L'effet de la contre pression de CO imposée dans le matériau par l'atmosphere
de vieillissement ou bien par le confinement de 1'éprouvette (revétement de SiC)
bloque au moins en partie les réactions (1) et (2). La limitation de la réaction (2)
est confirmée (i) par une croissance limitée des grains de SiC dans la fibre & 4-5
nm et (ii) par une absence de consommation du pyrocarbone interfacial qui
était transformé en gros grains de SiC dans le cas du composite non revétu.
Les modifications essentielles ont lieu en surface de fibre avec la croissance
d'une couche interfaciale amorphe de type silice-carbone. Cette interphase
résulte (i) d'une réaction entre les produits d'émission de la fibre CO(g) et

SiO(g), confinés a l'interface fibre/pyrocarbone:

SiO(g) + CO(g)  ----> Si02(s) + C(s) 3)

et (ii) de la migration du carbone libre de la fibre vers sa surface.

Les courbes de traction sont du type "a plateau” (jusqu'a 100 h de vieillissement
3 1200°C) avec un mauvais transfert de charge expliqué par la formation de la
couche silice-carbone en zone interfaciale fibre/pyrocarbone. L'affaiblissement
de la liaison fibre/matrice est caractérisé par (i) une valeur faible de la force de
décohésion de la fibre (Fq) obtenue lors des tests de push-out (i.e. 0.08 N £ 0.04
contre 0.17 N), et (ii) une limite élastique en traction inférieure a 50 MPa.

Cependant les fibres faiblement dégradées assurent une reprise de la charge



149

en traction jusqu'a un niveau de contrainte encore satisfaisant (i.e. 100-120

MPa) avec un allongement a rupture pouvant atteindre 0.5%.

- lorsque le matériau confiné par un revétement SiC est vieilli & 1300°C
sous vide, le schéma de dégradation des fibres avec production de gaz est le
méme que pour les composites non revétus. Le revétement contribue cependant
a diminuer le rapport CO(g)/SiO(g) (i.e. CO(g)/SiO(g) = 2). Les réactions en
zone interfaciale fibre/matrice sont semblables 4 celles qui se produisent dans
le matériau non revétu (i.e. consommation du pyrocarbone d'interphase), mais
les couches apparaissant en surface de fibre pour des durées de traitement
importantes sont mieux définies (i.e. silice et carbone, d'apres la réaction (3)),
probablement du fait du confinement plus important des gaz CO(g) et SiO(g)

émis par la fibre.

- lorsque le composite brut de découpe est vieilli sous pression partielle de
CO (45 a 100 kPa) a 1300°C, la tendance est a bloquer les réactions (1) et (2) de
décomposition de la fibre comme a 1200°C. La contre-pression de CO en zone
interfaciale fibre/matrice est suffisante pour empécher la consommation du
pyrocarbone suivant la réaction (2), et de maniére générale au sein du
matériau pour limiter la croissance des grains de SiC dans la fibre (par
rapport & un vieillissement sous vide). Cependant la dégradation des fibres a
quand méme lieu avec cette fois un départ plus important de SiO(g) que de
CO(g) (i.e.: 2 < SiO(g)/CO(g) < 5). Les schémas de dégradation de la fibre sous
atmosphere de CO ou sous vide mettent en jeu des mécanismes différents et
conduisent & une énergie apparente d'activation plus élevée dans le cas du CO
(i.e.: 230 kJ/mole sous CO contre 195 kd/mole sous vide).
Les vieillissements a 1300°C conduisent & un comportement fragile du

matériau avec dans tous les cas une liaison interfaciale pratiquement
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inexistante due soit a (i) une disparition du pyrocarbone (i.e. matériau vieilli
sous vide) soit & (ii) une trés faible adhésion entre le pyrocarbone anisotrope en
surface et la fibre dégradée dont le volume a diminué (i.e. vieillisements sous
CO). Des limites élastiques en traction inférieures & 30 MPa ainsi que des
valeurs de Fq trés faibles (0.04 N) extraites des courbes de push-out, confirment
l'extréme faiblesse de la liaison interfaciale dans ces matériaux. Il est noté a
nouveau que le test de microindentation par push-out suit dans les mémes
proportions la décroissance de la limite élastique enregistrée en traction pour
les composites 2D-SiC/C/SiC vieillis thermiquement .

La croissance des grains de SiC dans la fibre a pu étre modélisée par
I'équation d'Avrami Erofeev In(1-X) = -k.t™. Dans cette équation n est
habituellement utilisé pour déterminer les cinétiques de cristallisation. La
valeur de n est théoriquement reliée a la morphologie de la nucléation et a la
croissance cristalline. Les valeurs obtenues pour n dans le cas des
vieillissements sous CO ou sous vide (i.e. 1300°C) sont comprises entre 0.5 et 1.
Par conséquent, la croissance des cristaux de SiC de la fibre, dans ces cas
particuliers, pourrait s'effectuer de maniére bidirectionnelle et serait

gouvernée par des phénomenes de diffusion.

Un aspect de la dégradation thermique de la fibre SiC ex-PCS®* en
milieu confiné a été mis en évidence a travers cette premiere étude sur les
composites 2D-SiC/C/SiC. Le vieillissement des composites SiC(ex-PCS)/MAS-
L sous vide, argon ou CO entre 900 et 1200°C a été ensuite l'occasion d'analyser

l'évolution de la fibre en milieu oxyde .

(4) NLM 202 de Nippon Carbon
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Les composites SiC/MAS-L étudiés sont constitués d'un empilement de
12 nappes unidirectionnelles de fibres Si-C-O® (ex-PCS) préimprégnées,
croisées a 90°, et pressées a chaud (T = 1300°C) sous azote. La fraction
volumique de fibres Vf est d'environ 40 %. La composition chimique en % at. a
coeur de fibre est de 37 pour Si, 47 pour C et 16 pour O. Une trés légere
diffusion de Al, Mg et Li est détectée dans la fibre; elle n'a pas été affectée sur
le plan microstructural. L'interface fibre/matrice a par contre évolué durant
I'élaboration avec la présence de carbone sur environ 20 nm constitué de
couches aromatiques courtes empilées en désordre turbostratique et d'un fin
liseré fortement anisotrope du c6té de la matrice (i.e. 3-4 nm), les couches
étant cette fois disposées parallelement a l'interface. Cette zone bien organisée
est le lieu de décohésions interfaciales fibre/matrice. La matrice est obtenue a
partir d'une barbotine de poudre de verre de composition (0.5 Mg0-0.5 Li20O-1
Al203-4 SiO2) issue d'un polymeére organominéral préparé par voie sol-gel.
Elle est constituée d'un mélange de phases qui sont pour l'essentiel et par
ordre d'importance décroissante: le spodumeéne B (LiAlSi20g), une phase de
structure high quartz probablement de I'eucryptite p (LiAlSiO4), et en faibles
quantités de la cordiérite o (2Mg0-2A1203-55102) et de la mullite (3A1203-
28i02). Une phase intergranulaire contenant du carbone libre est également
détectée dans la matrice; elle provient des composés organométalliques
utilisés dans le procédé sol-gel d'élaboration du matériau.
Le composite est caractérisé par une résistance en traction a température
ambiante et une déformation a rupture respectivement égales a 170 MPa et 0.4
%, et par un module d'Young d'environ 95 GPa. Apreés rupture, la longueur de
fibre déchaussée atteint plusieurs millimeétres témoignant d'une faible valeur

de la contrainte de cisaillement interfaciale.

(4) Nicalon NLM 202 de Nippon Carbon
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Les principales évolutions notées au cours du vieillissement de ces composites

sous vide, sous argon ou sous CO sont les suivantes:

- les modifications de la matrice sont fortement dépendantes de la
température (i.e. évolution significative dés 1000°C sous vide) et de la nature de
I'atmosphére de vieillissement. Les modifications peuvent étre expliquées de
maniére générale par la migration des espéces cationiques Li, Al et Mg de la
matrice vers la fibre et/ou par une évaporation sélective de certains oxydes (i.e.
Lig0). Les évolutions cristallographiques et chimiques de la matrice au sein
des composites SiC/MAS-L vieillis peuvent entrainer d'une part, la variation
de son coefficient de dilatation qui contribue a modifier la liaison F/M, et
d'autre part, la formation d'un réseau de microfissures qui en diminue la
rigidité.

Sous vide, la tendance est a la cristallisation de la matrice en cordiérite o et en
mullite dés 1000°C. Ceci peut s'expliquer par la diminution de la quantité de
lithium dans la matrice, montrée par les analyses en PEELS, et confirmée par
la disparition de la phase eucryptite .

Sous argon, la transformation de la matrice est peu marquée. Les
phénomeénes semblent &tre globalement les mémes que sous vide, mais
amortis, ce qui est certainement dii & la contre-pression qui limite
I'évaporation des espéces présentes dans la matrice.

Sous atmospheére de CO, 1a matrice devient vitreuse avec disparition de la
phase majoritaire LAS, ce qui suggére une réaction entre celle-ci et le
monoxyde de carbone. La structure vitreuse autorise de plus une diffusion
plus aisée des cations Al et Mg qui se retrouvent en concentration plus

importante dans la fibre. Dans cette derniére, l'exces d'oxygéne enregistré
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lors des analyses par EPMA serait alors di au rééquilibrage des charges

positives apportées par les cations.

- la séquence des couches interfaciales matrice-fibre observée dans le
composite SiC/MAS-L brut d'élaboration (couche de carbone mal organisé sur
20 nm puis zone riche en oxygéne sur 100 4 150 nm en surface de fibre) semble
confirmer l'oxydation de la surface de la fibre par une espéce trouvant son

origine dans la matrice, sur la base des réactions proposées dans la littérature:

SiC(s) (fbre) + O2 (g) ===> SiO2 (s) + C(s) (R1)

2 C (layer) + O2 (matrice) ===> 2 CO(g) (R2)
et

2 CO(g) + SiC(fibre) ====> SiOa(s) + 3 C(s) (R3)

Les traitements de vieillissement réalisés a des températures inférieures a
celles de I'élaboration (i.e. 900 et 1000°C pendant 100 h sous vide) permettent la
diffusion des éléments Si, Al et Mg de la matrice vers la fibre sans modifier les
caractéristiques structurales de la couche de carbone interfaciale initiale de 20
nm. L'aluminium reste concentré en extréme surface (peut-étre figé sous
forme d'aluminosilicate), alors que le magnesium diffuse dans tout le volume
de la fibre ou il se trouve en faible concentration (i.e. 0.2% at.), méme aprés 96 h
a 1000°C.

Dés que la température atteint 1100°C sous vide, la zone entre fibre et matrice
évolue en deux étapes: (i) une croissance de I'épaisseur du carbone interfacial,
puis (ii) pour des temps longs, une transformation de la zone interfaciale

carbonée, ainsi que de la surface de la fibre en SiC, associée & une diminution
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de l'oxygene. Quelle que soit la durée du traitement, la composition chimique a
coeur de fibre n'a pas évolué. La premiére étape peut &tre expliquée par les
mécanismes décrits par les réactions R1, R2 et R3. La deuxiéme étape peut &tre
expliquée par 1'émission de SiO(g) provenant de la matrice et/ou de l'extréme
surface de fibre, réagissant de facon privilégiée au niveau de la surface donc

avec le carbone de la zone interfaciale suivant la réaction:

2 Cz.1.(s) + Si0(g) ====> SiC(s) + CO(g) (R4)

Sous CO a 1100°C, la zone interfaciale évolue par la croissance d'une couche de
C anisotrope du cété matrice dont I'épaisseur augmente avec la durée du
traitement (i.e. e = 15 et 70 nm pour t = 30 et 96h respectivement), et qui résulte
probablement de la réaction d'amorphisation de 1a matrice par le monoxyde de
carbone. La diffusion du carbone libre de la fibre expliquerait par ailleurs la
croissance d'une couche formée d'USB de C, organisées en désordre

turbostratique en surface de fibre, aprés 96 h de vieillissement.

- les matériaux dans lesquels les fibres sont restées inchangées et la
matrice n'a que faiblement évolué, mais dont la zone interfaciale contient des
éléments diffusant de la matrice vers la fibre (i.e. Si, Al et Mg a 900°C et
1000°C sous vide) présentent des courbes de traction avec des valeurs
d'allongement et de contrainte & rupture supérieures a celles obtenues pour le
témoin (i.e. €, supérieure 0.42 % et Gy =195 contre 170 MPa). La modification
interfaciale est bénéfique au transfert de charge entre les fibres et la matrice.
La liaison interfaciale devient uniforme dans le matériau vieilli pendant 96 h
2 1000°C, ce qui se traduit par une faible dispersion des valeurs de T (t=5 x

0.5 MPa contre 1= 5 + 2 MPa dans la référence). La rupture prématurée en
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traction observée pour ce matériau peut étre attribuée a la transformation de
la matrice (amorce de cristallisation en cordiérite o et mullite, disparition de
I'eucryptite B). La rigidité globale du composite vieilli est modifiée (i.e. baisse
du module d'Young 75 GPa contre 93 GPa).

Une cristallisation marquée de la matrice en cordiérite o et en mullite a une
conséquence dramatique sur le comportement mécanique des matériaux (i.e.
1100°C sous vide). Les courbes de traction montrent que le module d'Young est
largement inférieur a celui du matériau brut d'élaboration (i.e. E = 59 GPa
apres 16 h a 1100°C sous vide et E = 35 GPa apres 45 h contre 93 GPa). La
dégradation de la liaison fibre/matrice aprés 50 h de vieillissement a 1100°C
sous vide (i.e. cristallisation en grains de SiC de la surface de la fibre et du
carbone interfacial d'origine) explique également la trés faible tenue
mécanique du matériau.

Les traitements sous atmospheére de CO a 1100°C modifient a la fois la zone
interfaciale fibre/matrice, la structure de la matrice et la composition
chimique des fibres. La matrice se présente sous forme vitreuse
contrairement au vieillissement sous vide, ce qui expliquerait le maintien
d'une valeur plus élevée du module d'Young (i.e. E = 85 GPa jusqu'a 96 h de
traitement sous CO contre E = 59 GPa apres 16 h sous vide). L'enrichissement
des fibres en espéces diffusantes provenant de la matrice entre 30 het 96 h de
traitement est vraisemblablement a l'origine de la rupture prématurée de
I'éprouvette a € = 0.16% contre 0.33%. La modification de la zone interfaciale
(i.e. croissance simultanée de l'interphase initiale de carbone mal organisé du
coté de la fibre et d'une couche de carbone anisotrope du coté matrice) conduit
a une valeur de contrainte de cisaillement interfacial légérement supérieure a
celle du témoin, ou a celle des matériaux présentant une diffusion entre la

matrice et la fibre i.e. T =7 £ 2 MPa contre 5 £ 2 MPa). Les modifications du
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coefficient de dilatation de la matrice peuvent également contribuer a
l'augmentation du couplage fibre/matrice.

Le vieillissement des composites 2D-SiC/C/SiC et 0-90° SiC/MAS-L en
atmosphere contrdlée a permis de mettre en évidence (i) I'évolution de la fibre
SiC ex-PCS® et de la zone interfaciale fibre/matrice dans le premier cas, (ii)
1'évolution de la zone interfaciale fibre/matrice et surtout celle de la matrice
dans le second cas. Il n'a pas été possible d'établir une comparaison
rigoureuse entre 1'évolution de la fibre SiC ex-PCSincluse dans une matrice
SiC et celle de la fibre SiC ex-PCS incluse dans une matrice vitrocéramique
puisque les domaines de température explorés (i.e. 900-1100°C pour les
composites SiIC/MAS-L et 1100-1500°C pour les composites SiC/C/SiC) étaient
quasiment disjoints. Cependant, chacune des études a permis de dégager
l'influence respective de 1'évolution des différents constituants du composite

sur la modification de ses propriétés mécaniques en traction.

A haute température, sous vide, la fibre SiC ex-PCS(4) au sein d'un
composite 2D-SiC/C/SiC évolue de la méme maniére que lorsqu'elle est isolée
(i.e. émission de gaz CO et Si0), mais avec un retard a la dégradation di a son
confinement par la matrice. De maniere générale, tout élément contribuant a
limiter 1'échappement des gaz de la fibre provoque un ralentissement de la
dégradation thermique de la phase d'oxycarbure de silicium Si0O2xC1-x
contenue dans la fibre. Lorsque les produits d'émission de la fibre sont confinés
a l'interface fibre/matrice, ils réagissent avec l'interphase de pyrocarbone
existante (i.e. consommation de cette interphase), ou entre-eux pour former
des couches interfaciales de type silice-carbone (mélange mixte dans la plupart

des cas étudiés). Ces évolutions de la zone interfaciale affaiblissent la liaison

(4) NLM 202 de Nippon Carbon
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fibre/matrice, ce qui se traduit par une diminution de la limite élastique en
traction des composites, ainsi que par une baisse des niveaux de force
caractérisant le début de la décohésion fibre/matrice par push-out. L'état de
cristallisation des fibres conditionne ensuite les valeurs de contrainte et
d'allongement a rupture: (i) si les grains de SiC de la fibre sont inférieurs 4 5
nm, la reprise de la charge peut s'effectuer par les fibres et conduire a des
allongements a rupture importants (i.e. ‘courbes a plateau), (ii) si la
cristallisation de la fibre est importante (i.e. grains de SiC supérieurs a 15 nm),
la rupture du matériau est de type fragile.

Tous les vieillissements thermiques effectués au cours de ce travail ont été
néfastes aux composites 2D-SiC/C/SiC car ils ont conduit a la dégradation plus
ou moins rapide de la fibre SiC ex-PCS : ce type de renfort fibreux dans un
composite destiné a des applications a hautes températures constitue donc une

limitation importante.

La fibre SiC ex-PCS au sein d'un composite SiC/MAS-L n'évolue
pratiquement pas jusqu'a 100 h de vieillissement a 1100°C sous vide. A cette
température, les évolutions de la matrice sont telles, par contre, que le
composite ne présente plus d'intérét sur le plan mécanique.

Dans des domaines de vieillissement thermique ne détériorant pas le
composite (i.e. jusqu'a 1000°C), la diffusion des espeéces Al, Mg et Si de la
matrice vers la fibre contribue a l'amélioration du comportement mécanique
du composite en établissant une liaison fibre/matrice plus marquée qu'apres
1'élaboration du matériau. La diffusion de magnesium et d'aluminium dans la
fibre avec la durée du traitement peut cependant affecter les propriétés
mécaniques de la fibre et influencer la réponse globale en traction du

matériau.
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Les modifications & coeur de fibre observées sous CO sont probablement les
conséquences d'une réaction particuliere de la matrice avec le monoxyde de

carbone.

Les tests de push-out de fibres sur lames semi-épaisses (200 & 300 pm),
novateurs en termes de détermination expérimentale des parameétres
caractérisant la liaison fibre/matrice, ont été appliqués a tous les composites
SiC/C/SiC ou SiC/MAS-L présentant une courbe de traction d'allure
particuliere (i.e. courbe a plateau, rupture fragile). Il s'avére que ces essais
sont trés sensibles aux variations de la liaison fibre/matrice permettant (i) de
suivre l'affaiblissement de la liaison fibre/matrice dans les composites 2D-
SiC/C/SiC vieillis, déja noté en traction par une baisse de la limite élastique (le
niveau de force Fq, correspondant au début de la décohésion de la fibre dans sa
gaine de matrice, diminuant dans les mémes proportions que les valeurs de
limite élastique du composite en traction), (ii) de détecter 'amélioration de la
liaison fibre/matrice dans les composites 0-90° SiC/MAS-L vieillis a 1000°C sous
vide (moindre dispersion des valeurs de Fq4, qui correspond aussi dans ces
systémes a la valeur de force maximale de décrochement de la fibre) et a 1100°C

sous CO (légére augmentation de la valeur moyenne Fq) suite a la croissance

d'une couche interfaciale de carbone anisotrope d'environ 100 nm.
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REALISATION D'UN FOUR POUR VIEILLISSEMENTS A HAUTES
TEMPERATURES

Le vieillissement des composites SiC/SiC ou SiC/MLAS a des
températures supérieures a 1000°C sous atmosphére contrdlée a nécessité la
conception, le montage et la mise au point d'un four original de traitement
thermique répondant a des exigences particuliéres pour la présente étude a

savoir:

(i) I'acces a des températures de 1'ordre de 1700°C,

(ii) le vieillissement d'éprouvettes de traction de longueur 100 mm,
(iii) le suivi des variations de masse de 1'échantillon en cours de
traitement,

(iv) 1a possibilité de travailler sous vide poussé (de type secondaire) ou
sous atmosphéres diverses (Ar, CO, N9) avec une régulation de la
pression,

(v) l'utilisation dans l'enceinte de composants non polluants pour les

échantillons a vieillir.

La figure 1 donne le schéma de principe du four qui a été implanté au
laboratoire. Le systéme de chauffage est de type inductif, alimenté par un
générateur de 25 kW() | Le couplage est effectué sur un creuset en graphite
recouvert d'un feutre de graphite assurant une zone isotherme d'environ 6 cm.

Des températures élevées (supérieures a 1600°C) peuvent étre atteintes en
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Fig. 1 : Schéma de principe du four pour vieillissements a hautes températures.



160

quelques minutes, le refroidissement de I'échantillon pouvant s'effectuer tres
rapidement, figeant ainsi le systéme dans son état transformé. La température
est mesurée par visée pyrométrique bicolore sur une trouée en partie basse du
creuset en graphite en prenant comme référence 1'émission d'un corps noir.
Ce systéme de mesure est basé sur un rapport de longueur d'onde qui permet
de s'affranchir des erreurs dues a d'éventuels écrans de fumée lors du
dégazage de 1'échantillon en chauffe. De plus, la température est régulée par
asservissement au générateur de puissance.

Le suivi des variations de masse est assuré par une microbalance(?) de portée
100 g enregistrant sur micro-ordinateur des variations de masse AmdeOalg
avec une précision de 1 pug et des Am de 1 4 10 g avec une précision de 10 pg.
L'échantillon a vieillir est suspendu a l'un des bras de la balance jusqu'au
niveau de la zone de chauffage, au sein du creuset en graphite (supporté et
isolé de la paroi inférieure de 1'enceinte par un socle en carbone poreux).

Le pompage de l'enceinte par un groupe turbomoléculaire(® permet d'accéder
a des vides correspondant a des pressions résiduelles de l'ordre de 10-3 Pa,
mesurées par des jauges Penning et Pirani. Le travail sous atmosphere
gazeuse (Ar, CO, N2) peut se faire en statique (enceinte close) ou en dynamique
avec régulation de l'arrivée du ou des gaz par des débitmeétres massiques et

contrdle du pompage par une vanne papillon.

(2) modele D101 de la société CAHN
(3) Groupe PT 360 de la société LEYBOLD
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Ainsi, le montage réalisé permet de vieillir sans pollution extérieure des
éprouvettes de traction (SiC/SiC et SiC/MLAS) dans la gamme de température
souhaitée, sous atmosphére contrélée. Le systéme n'est pas figé: il peut &tre
complété par adaptation d'une sonde & spectrométrie de masse ou d'une sonde
a oxygeéne, et étre configuré différemment au niveau de la zone de chauffe pour

d'autres études & hautes températures.
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Fig. 1' : Réalisation du four pour vieillissements 4 hautes températures.
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- ANNEXE 2 -
LA MICROSCOPIE ELECTRONIQUE EN TRANSMISSION

1. INTRODUCTION

La microscopie électronique en transmission (MET) rend compte de
l'interaction électron-matiére dans 1'objet et permet de visualiser la matiére
dans son volume simultanément dans l'espace réel (information structurale
directe par projection de 1'échantillon) et dans l'espace de diffraction, espace de
Fourier (information obtenue par diffraction des électrons sur des volumes de
107 A3). Les progres réalisés au cours des 20 derniéres années ont porté sur la
nature des sources d'électrons, leur énergie (100 a 400 keV) et surtout sur la
correction des défauts instrumentaux [1-5]. Les meilleurs appareils atteignent
aujourd'hui des résolutions spatiales de 0.1 a 0.2 nm. Ils peuvent devenir de
véritables systémes complets en associant des techniques de microanalyses
complémentaires :

- le couplage au MET d'un spectrométre de rayons X a dispersion
d'énergie, EDX, permet d'effectuer des analyses élémentaires a une échelle de
l'ordre de 10 nm. C'est une technique surtout utile pour les éléments lourds.

- la mesure de la perte d'énergie du faisceau d'électrons, EELS, rend
possible I'analyse locale des éléments légers & une échelle qui peut descendre
jusqu'a 2 nm.

Le MET est ainsi un outil de choix pour caractériser de nombreux types de

perturbations locales (& une échelle allant du pm au nm) dans l'arrangement
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cristallin (interfaces, micromacles, joints de grains, surstructures, désordre,
précipités, dislocations, etc...). Lorsque l'on sait combien ces singularités
conditionnent les propriétés mécaniques, électriques, optiques, et de croissance

cristalline d'un matériau, 1'importance de 1la méthode est d'évidence.

2. PREPARATION DES LAMES MINCES

Le probléeme majeur de la transmission reste celui de I'amincissement
des échantillons qui ne se prétent pas toujours volontiers a de telles
préparations. En effet, il est indispensable que cet échantillon soit mince (et
naturellement stable sous vide et sous l'effet de l'irradiation du faisceau
électronique). Cela signifie en pratique que 1'épaisseur de la lame étudiée doit
étre inférieure a quelques dizaines de nanomeétres pour obtenir des images de
franges de réseau. Suivant les cas (poudres, fibres, microcomposites ou
composites), il faut choisir la méthode de préparation la plus adéquate:
broyage, clivage, ultramicrotomie, préamincissement mécanique,
amincissement électrolytique, amincissement ionique (Tableau 1). Nous
exposerons ici la technique utilisée pour l'amincissement des matériaux

composites.

2.1. Application aux composites

La préparation des composites pour la microscopie électronique en
transmission nécessite la mise en oeuvre d'une procédure longue et délicate,
spécifique a chaque échantillon, ne garantissant pas obligatoirement

I'obtention d'une zone assez mince pour l'observation.



Meéthodes Avantages Inconvénients
Clivage-Broyage Rapide-facile Uniquement pour quelques
matériaux. Peut introduire
des dommages.
Polissage Assez simple Uniquement pour les
mécanique matériaux trés durs. Lent
et fastidieux.
Electropolissage Rapide et Uniquement pour les
contrdlable conducteurs.
Attaque chimique Rapide Pas facile a controler.
Ultramicrotomie Surfaces fines Beaucoup de déformations;
assez larges pas pour les matériaux trés
durs; lent, nécessite une
bonne technique et pratique.
Amincissement Bon pour les Lent. Dommage possible
ionique matériaux biphasés| par les ions.

et chimiquement
résistants. Surfaces

fines étendues.

Reproductible...

Tableau 1: Techniques usuelles de préparation d'échantillons
destinés i 1'observation en MET.
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Les différentes étapes de la préparation inspirées par la bibliographie [6-24]
sont les suivantes :

(i) découpe du barreau de composite avec une scie a fil diamantsé,

(ii) enrobage des tranches dans une résine,

(iii) trépanage d'un disque de 3 mm de diamétre,

(iv) prépolissage mécanique (jusqu'a 200-250 um d'épaisseur),

(v) réalisation d'une cuvette jusqu'a 80 um d'épaisseur,

(vi) amincissement ionique.

Les composites 2D-SiC/SiC a interphase de pyrocarbone et les composites
SiC/MAS-L ont demandé chacun la mise au point d'une procédure
d'amincissement un peu spéciale, le but recherché étant de regarder
l'interface fibre-matrice au niveau de sections de fibres transversales par
rapport au plan de la lame mince (fig. 1).

Apres les étapes (i) & (v) conduisant a une lame a faces paralléles de 100 a 200
pum, l'échantillon est soumis & un décapage ionique pour atteindre des
épaisseurs de quelques dizaines de nanometres. Ce bombardement ionique est
basé sur un transfert d'énergie entre atomes incidents et atomes de surface qui
se trouvent alors expulsés. Sa vitesse, de 1'ordre de 4 um/h pour la plupart des
matériaux, est influencée par trois facteurs:

(i) le nombre d'ions et d'atomes neutres arrivant par seconde sur une unité de
surface,

(ii) I'énergie cinétique des particules incidentes: des particules de haute
énergie pénétrent en profondeur dans le matériau; elles s'y implantent et
causent des défauts interstitiels, des lacunes,

(iii) I'angle d'incidence du faisceau de décapage par rapport a la surface de

I'échantillon. A incidence normale, les particules pénétrent trés profondément



Fig. 1: Micrographie d'une lame mince de composite
obtenue par amincissement ionique. Grossissement: x 250.

Porte-échantillon

Canon 2 ions Canon a ions

—ag— Moteur

Fig. 2: Principe de fonctionnement d'un amincissement
ionique sur GATAN.






165

dans 1'échantillon et ne décapent pas sa sqrface. On préferera donc travailler a
incidence rasante.

L'amincisseur ionique(l) utilisé a deux postes et permet de préparer
indépendamment deux échantillons. Chaque poste posséde une chambre
d'introduction, une paire de canons a ions argon montée sur un ensemble
tournant, permettant ainsi de régler l'incidence du faisceau a plus ou moins
40° de la surface a décaper (fig. 2). La rotation de 1'échantillon en cours
d'amincissement assure un décapage uniforme sous une pression de 10-3 Pa,
la température du porte-objet atteignant 200°C.

Toutefois, la procédure d'amincissement des échantillons est longue et
fastidieuse. Elle demande un suivi constant du matériau et ne conduit pas
obligatoirement a 1'obtention d'une zone exploitable en microscopie

électronique a transmission.

2.2. Artefacts de préparation et d'observation

La préparation et 1'observation en microscopie électronique perturbent le
matériau a analyser. Il en résulte des artefacts difficilement quantifiables.
Les étapes (i) a (v) d'amincissement introduisent des contraintes mécaniques

au niveau de 1'échantillon.

Le décapage ionique est responsable d'amorphisation en surface de
céramiques [17]; il y a formation d'une fine couche amorphe théoriquement

éliminée par amincissement a faible angle d'incidence, inférieur a 15° [16-17] .

(1) modele 600 de GATAN
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L'irradiation électronique du microscope électronique a transmission crée
également des dégits dans les céramiques suivant 1'un des deux processus
décrits par HOBBS [17] :

(i) le premier est un phénomeéne d'amorphisation purement thermique sans
déplacement d'atome. L'utilisation de porte-objets refroidis 4 1'azote liquide
tend a limiter de tels dégits,

(ii) le second correspond au déplacement des atomes ou des ions sous l'action

d'un faisceau électronique leur communiquant une énergie supérieure a leur

énergie de déplacement E .

3. PRINCIPE DES IMAGES EN MET

A lintérieur du microscope, on place 1'objet légérement au-dela du plan
focal objet F de la lentille objectif. Dans ces conditions, les faisceaux diffractés
par l'objet sont focalisés dans le plan focal F' (plan d'Abbe) ou l'on obtient le
diagramme de diffraction de l'objet (fig. 3). Si I'on suit le trajet des rayons, on
constate que l'on arrive & une image agrandie de l'objet au plan image (fig. 3).
L'exploitation de cette premiére image ou de ce premier diagramme de
diffraction par les lentilles intermédiaire et de projection donnera 1'image
finale sur l'écran d'observation ou la plaque photographique.

On peut filtrer selon les cas, le diagramme de diffraction ou 1image:

- dans le premier cas, on interpose un diaphragme de sélection dans le plan
image et on observe le diagramme de diffraction formé par la partie de I'image
ainsi sélectionnée (SAED),

- dans le second cas, on interpose un diaphragme objectif dans le plan F', et
I'on observe l'image formée par la partie du diagramme de diffraction ainsi

choisie: on réalise ainsi des clichés en Fond Clair ou en Fond Noir.



Diaphragme de
seélection -

Objet F L.O. F’

Image

Fig. 3: Trajectoire des rayons émis par un objet dans un MET;
d'apres [6].

OBJET

-
OBJECTIF

PLAN
FOCAL 000 hkl

—e »  DIAPHR.
d's SELECTION

Fig. 4: Principe de la microdiffraction sur aire sélectionnée;
d'apres [6].
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3.1. Mode diffraction

Le mode classique d'utilisation de la diffraction par MET est la
microdiffraction par aire sélectionnée (SAED). Sur un échantillon
polycristallin ou monocristallin, une partie de l'objet de diameétre dg est
sélectionnée par l'aire de diametre d's isolée dans le plan image de 1'objectif
par le diaphragme de contraste (fig. 4). Le cliché de diffraction n'est di qu'a la
partie de 1'objet sélectionnée lorsque la focalisation est correcte, par le principe

de réversibilité de la trajectoire des rayons.

3.2. Imagerie conventionnelle

Dans le microscope, les images de 1'objet produites dans le plan image
de l'objectif (espace direct) sont créées par la recombinaison partielle des
rayonnements diffusés et/ou diffractés issus de la face de sortie de
I'échantillon. Une image est observable lorsqu'elle présente des différences de
contraste (ou écarts d'intensité) entre différents points du plan d'observation.
Le contraste d'une micrographie électronique nait & deux niveaux :

a) dans l'objet

par diffusion des électrons par ses atomes, cette diffusion étant largement
prépondérante sur les différences d'adsorption dans le cas des objets minces,
b) par l'optique électronique

a cause de l'ouverture limitée de l'objectif, seuls les rayons diffusés sous un
angle inférieur & o participent a la formation de l'image. Ce contraste de
diffusion ou de diffraction est produit par soustraction de rayons diffusés ou

diffractés.
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3.2.1. Image en Fond Clair

Le principe de l'imagerie en fond clair est basé sur un contraste de
diffraction (dans le cas d'observation d'un matériau cristallin). Le diaphragme
de contraste est centré et ne laisse passer que le faisceau transmis 000 (champ
clair monofaisceau). Si la particule cristalline est en position de diffraction,
tous les rayons diffractés sont arrétés par le diaphragme objectif. Leurs
intensités étant retirées de celle du faisceau transmis, limage A'B' de la

particule est plus sombre que celle du fond non diffractant (fig. 5a).

3.2.2. Image en Franges de Réseau

L'image en franges de réseau (FR), encore appelée imagé en Fond Clair
a4 haute résolution résulte directement du mode décrit au § 3.2.1.
L'interférence entre le faisceau transmis et un faisceau hkl choisi (famille de
plans réticulaires) fournit des franges reproduisant en direction et en
espacement la projection quasi orthogonale sur le plan d'observation de cette
famille de plans. Dans le cas ot l'on veut observer en méme temps les FR
d'une autre famille h'k'l, il faut utiliser un diaphragme objectif plus grand

qui sélectionne également le faisceau h'kT.

3.2.3. Image en Fond Noir

Le diaphragme objectif est déplacé dans le plan focal et centré sur une
réflexion hkl. Seules les parties de 1'objet (cristal) contribuant & cette réflexion

seront éclairées dans l'image, le fond de cette image restant sombre (fig. 5b).






OBJ.

000

INTENSITE

Fig. 5: Principe de formation des images (a) en fond clair
ou (b) en fond noir; d'aprés [4].



.
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Pour éviter les aberrations de l'image liées a son éclairage incliné, on incline

le faisceau incident de maniére a ramener la réflexion hkl selon 1'axe optique.
4. APPLICATION A LA PRESENTE ETUDE

Dans les composites SiC/C/SiC et SiC/MAS-L, on peut trouver les phases
solides suivantes :

- du carbone libre,

- de la silice,

- du carbure de silicium.
Ces phases peuvent &tre organisées, cristallisées ou bien encore amorphes.
Dans le cas ou le matériau est amorphe, il n'y a plus de domaines diffractants
et l'on obtient des clichés de diffusion avec quelques bandes diffuses
correspondant aux distances interatomiques de son ordre & courte distance.
(ex: fibre Si-C-O NLM 202 ou silice amorphe caractérisée par un halo trés
intense a 2.44 nm-1 dans le plan d'Abbe ainsi que par une couleur grisitre sur
la plaque photographique [6], due & des phénomeénes thermiques ou des effets
de charge localisés).
Une silice cristallisée peut fournir un grand nombre de raies dont la plus
intense est au voisinage de 2.5 nm-1.
En ce qui concerne le carbone, il se présente généralement sous forme
turbostratique (empilements de couches aromatiques planes et paralleles) et
donne une réflexion Co02 tres intense 4 2.95 nm-1 ainsi que des réflexions plus
faibles C10 24 4.7 nm-let C11 28.1 nm1,
Le SiC cristallisé se présente toujours sous la forme B et donne les faisceaux
diffractés suivants : SiC 111 4 3.99 nm"1, SiC 220 a4 6.49 nm-1 et SiC 311 & 7.63

nm'l.
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La figure 6 donne une idée de la répartition des faisceaux diffractés (espace de
Fourier) relatifs 4 des matériaux multiphasés en SiC B et carbone
turbostratique. La proximité des diverses réflexions est telle que la sélection
d'une réflexion donnée est souvent délicate (surtout si I'on ne dispose que d'un
diaphragme objectif de diametre supérieur 4 2 nm-1). Ainsi la mise en
évidence de mélanges carbone-silice se fera pratiquement toujours en
simultané.

D'autre part, il est possible d'explorer le diagramme anneau par anneau pour
comprendre l'orientation dans l'espace d'une famille de plans réticulaires.
Ainsi la disposition a,b, ¢ des diaphragmes peut étre envisagée a p1 puis a p2,
pour obtenir les fonds noirs Cp2, SiC111-C10 et SiC220 suivant deux directions

données par rapport a une référence interne du microscope.



Fig. 6: Principe de sélection des raies de diffraction dans le
processus de formation des images en fond noir. Traits fins:
carbone; traits épais: SiC; d'apres [6].
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-ANNEXE 3-
LA SPECTROMETRIE D'ELECTRONS AUGER

L'interaction des rayonnements avec .la matiére libére des électrons
issus des niveaux atomiques ionisés. A la sortie du matériau irradié, certains
de ces électrons possédent une énergie directement reliable a celle de leur
niveau d'origine. Par leur spectrométrie, on peut donc les utiliser pour
caractériser les atomes, ainsi que pour mesurer leurs niveaux d'énergie. On
obtient de cette fagcon des renseignements sur 1'état de liaison des atomes dans
le matériau.

Au moment de leur émission, les électrons ont, en général, une énergie faible
et sont trés fortement absorbés par la matiere. Ceux qui arrivent a sortir de
l'échantillon pour étre mesurés ne peuvent donc provenir que d'une pellicule
superficielle trés mince : la spectrométrie des électrons est par conséquent une

méthode d'analyse chimique des surfaces ou des couches trés minces [1-7].

1. PRINCIPE DE LA METHODE

Un atome 1ionisé a un niveau donné (par rayonnement
électromagnétique ou électronique) peut se désexciter suivant deux processus
concurrentiels, 1'énergie étant dégagée respectivement sous forme d'un
photon X caractéristique ou sous forme d'un électron Auger (fig. 1).
L'émission X est prépondérante pour les éléments lourds; 1'émission Auger
l'emporte pour les éléments légers, ce qui en fait un moyen d'analyse de ces
derniers.

L'effet Auger met en jeu trois niveaux d'énergie :
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Fig. 1: Excitation et désexcitation d'un atome: (a) Excitation d'un
niveau K; (b) Désexcitation par émission de rayons X, transition

K13, émission de Ka1; (¢) Désexcitation par émission d'électrons
Auger, transition KL1L3; d'aprés [3].
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Fig. 2: Décalement de la raie LMM du silicium en fonction de son
environnement chimique.
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-le niveau X d'excitation, origine du photoélectron ou électron secondaire,

-le niveau Y origine de la désexcitation,

-le niveau Y' origine de l'électron Auger.

On note cette transition double XYY' (ex:KL1L3, fig 1). L'énergie de 1'électron

Auger (XYY') quittant un échantillon s'écrit alors :

E=Ex-Ey-EYy-ef (1)

ou Ex est l'énergie d'ionisation, Ey le niveau d'origine de la transition
électronique, E'y' le niveau origine de l'électron Auger dans l'atome déja
ionisé une premiere fois, e le travail d'extraction qui est typiquement de
l'ordre d'une dizaine d'eV. Cette énergie d'émission correspond aux électrons
provenant d'une couche superficielle dont 1'épaisseur est inférieure a leur
libre parcours moyen.

Les deux principales conclusions se dégageant du processus Auger sont les

suivantes :

i) I'énergie de 1'électron Auger est indépendante de 1'énergie de la source

d'excitation pourvu que cette derniére soit supérieure a Ex (2 a 5 fois);

ii) elle est une fonction unique d'un numéro atomique Z pour une transition
donnée. Ainsi 1'analyse qualitative devient possible par comparaison avec les
émissions Auger répertoriées pour chaque élément (Tableau 1). Tous les
éléments peuvent étre détectés exceptés H, He et Li atomique, puisque le
processus met en jeu 3 électrons. Les transitions Auger les plus prononcées
sont du type KLL, LMM, MNN, et conduisent & 1'émission d'un électron Auger
dont I'énergie est comprise entre 20 et 2500 eV. La profondeur d'échappement
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des électrons est d'environ 0.5 & 3 nm dans ce domaine d'énergie; elle est
directement responsable de la sensibilité de surface en AES.

Puisque 1'émission d'électrons Auger implique les électrons de valence
ainsi que l'énergie de liaison des niveaux de coeur, l'allure du pic enregistré et
la valeur de 1'énergie sont fortement influencées par l'environnement
chimique. S'il apparait une forte liaison chimique entre deux ou plusieurs
atomes, les niveaux électroniques de coeur peuvent étre décalés de quelques
eV. Ainsi, le signal Auger de 1'élément Si, issu de la transition LMM, est
enregistré a 75 eV lorsque la liaison est de type Si-O dans la silice, et déplacé
vers les énergies supérieures (e.g. 88-92 eV) lorque l'on est en présence de

liaisons Si-(C,0) comme dans une fibre SiC ex-PCS( (fig. 2).

2. APPAREILLAGE

Un spectrometre a électrons Auger conventionnel est constitué d'une
chambre a ultravide (P = 10-7 Pa) contenant 1'échantillon, le canon a électrons,
le systéme d'analyse des électrons Auger et un canon a émission ionique pour
le décapage de la surface a étudier (fig. 3). Une pression inférieure a 10-8 Pa de
gaz réactifs est nécessaire pour empécher l'adsorption de surface qui
altérerait la composition des couches analysées.

Le canon a électrons, source d'excitation de 1'échantillon, doit produire des
courants de quelques microampéres avec une énergie deux a cing fois
supérieure a celle du niveau de coeur de l'atome. Pour atteindre une grande
résolution spatiale, la focalisation du faisceau primaire est capitale. Ainsi les
appareils les plus modernes utilisent des lentilles magnétiques et des tensions

de faisceau comprises entre 2 et 30 kV. Les cathodes sont des filaments de

(1) ge type Nicalon de Nippon Carbon
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tungsténe ou des cristaux de LaBg pour obtenir une brillance élevée
conduisant & des diamétres de sonde de 25 nm a 0.1 nA. Cependant, la
résolution maximale AES est généralement moins bonne a cause de la
contribution d'un halo d'électrons rétrodiffusés qui tendent a élargir le spot
d'analyse, et d'un faible rapport signal sur bruit aux faibles courants de
faisceau. La résolution latérale du spectrometre(2) que nous avons utilisé est
de 200 nm. L'étalement du faisceau d'électrons primaires et une détection
d'électrons synchronisée autorisent l'acquisition du point, de la ligne ou de la
région d'analyse, ainsi que la formation d'images d'électrons secondaires avec
un détecteur complémentaire comme dans un microscope électronique a
balayage.

L'analyse des électrons émis est réalisée par un systéme a dispersion
d'énergie du type CMA (analyseur a miroir cylindrique) permettant
l'enregistrement de bons rapports signal sur bruit. Le canon a électrons est
interne au CMA, monté avec son axe optique en coincidence avec l'axe de
symétrie du systéme. Le faisceau d'électrons est focalisé en un point de la
surface de l'échantillon qui est positionné au point source du CMA. Les
électrons émis du point d'excitation sortent radialement par la premiére
ouverture d'un cylindre interne. Ils sont ensuite dirigés vers la seconde
ouverture de ce cylindre griace au potentiel négatif appliqué a un cylindre
extérieur qui sélectionne ainsi les particules d'une énergie donnée. Une
chaine d'acquisition électronique enregistre ensuite les données en mode
direct ( E.N(E) ) ou en mode dérivé ( d(E.N(E))/dE ).

Un dispositif d'abrasion ionique in situ (e.g. ions Argon) permet d'obtenir des
profils de concentration en profondeur. L'étalement du faisceau d'ions (0.5 a 5

keV en énergie) assure une érosion uniforme de la surface a analyser.

(2) Microanalyseur PHI 590 de PERKIN ELMER
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3. ANALYSE QUANTITATIVE

La spectrométrie d'électrons Auger est en principe une méthode
d'analyse chimique quantitative des surfaces de matériaux non isolants. Les
résultats dépendent essentiellement des approximations et corrections
utilisées.

Dans le cas d'une concentration constante avec la profondeur, 1'expression

générale de la fraction atomique XA d'un élément A dans un mélange a j
composants est la suivante :
Iy
IA

—L (2)
A 1.

ZFJ.A.I—;

J J

X

ou Ij est l'intensité du signal Auger enregistrée, I? celle de 1'élément pur

mesurée dans les mémes conditions d'analyse.
Il est courant de prendre la hauteur pic a pic du signal Auger en mode dérivé

comme mesure d'intensité. Fja sont des facteurs de correction relatifs a la

matrice.
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INDENTATION SUR FIBRES

1. INTRODUCTION

Le comportement mécanique des composites a renfort fibreux est
contrélé par les propriétés de chaque constituant et par les phénoménes de
décohésion et de frottement qui se produisent a l'interface fibre/matrice [1-7].
Ces deux derniers parameétres sont d'une grande importance car ils reflétent
l'état de liaison chimique ou mécanique entre la fibre et la matrice. Aussi,
plusieurs tests ont-ils été développés pour accéder a ces données; il existe
diverses méthodes pour déterminer la contrainte de cisaillement a l'interface
fibre/matrice d'un composite 4 matrice céramique et notamment: (1) la
méthode de pull-out des fibres [7-24] et (ii) la méthode d'indentation,
initialement utilisée pour les fibres incluses dans une matrice polymére [25-
26].

Les tests de microindentation sont applicables aux composites
céramique/céramique. La technique peut étre considérée comme similaire au
test de pull-out sur monofilament excepté le fait que la fibre est poussée au lieu
d'étre tirée. L'avantage du test de push-in est que 1'échantillon, de géométrie
déterminée, peut étre préparé de facon standard. Une charge ponctuelle est
appliquée avec un indenteur au centre d'une fibre incluse dans une section
polie de composite, perpendiculairement & 1'axe de cette fibre (fig. 1). Il en
résulte un déplacement de la fibre dans sa gaine de matrice qui est fonction de

la charge appliquée, des propriétés des constituants et de l'interface.
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4 | F=0,5 D12 He
*rf—r* x =20 R2 U E:/F
v D1 ,’[,;740
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Fig. 1: Principe de 1'essai d'indentation sur fibre.
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2. EVOLUTION DE LA MICROINDENTATION

La microindentation par push-out de fibres voit son origine dans le
développement des tests d'indentation sur lame épaisse de composite [27] (cf
§4), progressivement améliorés par des appareillages hautement sophistiqués
pour l'acquisition des données relatives a la force appliquée et au déplacement
de la fibre (i.e. enregistrement couplé a 1'émission acoustique [28-29], piezo-
technologie pour la mesure de petits déplacements avec une bonne

précision[30]).

2.1. Tests d'indentation sur lames épaisses (push-in)

Marshall est le premier a4 proposer un indenteur en forme de pyramide
Vickers pour mesurer la contrainte de cisaillement en friction, a l'interface
d'une fibre et d'une matrice fragiles [27]. La fibre est sensée glisser le long de
l'interface fibre/matrice sur une distance fonction de la force de l'indenteur.
Les hypothéses sont telles que la charge appliquée est entiérement supportée
par les contraintes de frottement a l'interface, et que les effets Poisson
d'expansion de la fibre en cours d'indentation sont négligés. Ce modele

simplifié permet de définir la contrainte de cisaillement 1¢ suivante:

t=F%4n2urd3Er

ou r est le rayon de la fibre, Ef le module d'Young, F la force appliquée par
l'indenteur, et u la distance d'enfoncement de la fibre vis a vis du niveau
origine de la matrice. F et u sont directement obtenus en mesurant les

empreintes Vickers dans la fibre (notée 2a) et dans la matrice (notée 2b):
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u = (b-a) cot y 2y =148°, angle entre les cotés opposés de la pointe
F=2a2Hy Hy= 15 GPa : dureté de la fibre SiC Nicalon

La contrainte de frottement a l'interface des composites SiC(l) /LAS est ainsi
estimée a 2.5 £ 0.9 MPa pour un échantillon d'épaisseur t = 1 mm voisine de la
longueur de décohésion 1 de la fibre. Ces résultats concordent bien avec ceux
obtenus a partir des mesures de la distance inter-fissure, dans la matrice du
matériau ayant subi un essai de traction (1t = 1.7 MPa), suggérant ainsi que les
effets Poisson dans le cas des composites SiC(1) /LAS sont effectivement
négligeables.

Lowden et Stinton [31] exploitent de la méme fagon des essais d'indentation sur
composites SiC(1)/SiC, les fibres étant ou non recouvertes de pyrocarbone
(Tableau 1).

L'essai de push-in est ensuite amélioré par instrumentation et
enregistrement numérique des courbes (force appliquée-déplacement de la
fibre dans sa gaine de matrice) (fig. 2). De nombreux auteurs proposent alors
des modeles destinés a en extraire la valeur de la contrainte de cisaillement
interfacial 1 ainsi que la valeur du coefficient de frottement de Coulomb . [cf
§4] [32-38]. Cependant, les résultats demeurent trés dispersés en partie a cause
des hypothéses plus ou moins réalistes envisagées dans les différents modéles

(Tableaux 1 et 2).

(1) ge type Nicalon
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2
Déplacement (um)

Fig. 2: Courbe type de push-in (indentation) sur
lame épaisse de composite avec pointe Vickers.

Force (N)
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Fig. 3: Courbe type de push-out sur lame mince de

composite.
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2.2, Intérét du push-out

La réduction de l'épaisseur de l'échantillon a indenter, destinée a
atteindre la longueur de décohésion de la fibre et par conséquent a obtenir son
extraction, est présentée comme une bonne solution pour éliminer les effets de
contraintes exercées sur la fibre en son extrémité incluse, et accéder a la
contrainte interfaciale de glissement par frottement [39].

L'intérét du push-out réside donc dans la possibilité d'accéder, en principe,
aux valeurs de résistance interfaciale a la décohésion et au frottement,
séparément. Il faut souligner que le terme de décohésion interfaciale est pris
dans le sens de séparation des surfaces en contact, avant que le glissement de
la fibre ne commence. Il s'applique aussi bien au cas d'un systéme lié
chimiquement qu'a celui d'un systéme frottant pour lequel 1'adhésion se fait
par accrochage mécanique. Les courbes de push-out se composent alors d'un
pic de charge (associé a la décohésion interfaciale), suivi d'une chute brutale
jusqu'a un niveau de force assurant le glissement de la fibre (force nécessaire
pour vaincre le frottement). Les courbes sont beaucoup plus reproductibles
dans leur allure que les courbes de push-in (fig. 3). Ainsi, les tests de push-out
sont-ils devenus courants pour dégager les parametres caractéristiques d'une

liaison interfaciale fibre-matrice.

2.3. Applications

Les tests de push-out sont essentiellement utilisés pour indenter des
fibres de gros diamétre(® dans des composites 4 matrice borosilicate [39-43],

ZrSiO4 ou TiAINbD [29,30,44], ou bien appliqués sur des fibres SiC? de diametre

(2) de type SCS-6 AVCO, @f = 100-140 um
3) de type Nicalon
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moyen 15 pum dans des composites SiC(LAS [39, 45-51], SiC/MAS [51] ou
SiC/CAS [52-54]. Plusieurs types d'indenteur sont utilisés comme une
pyramide en diamant Vickers [39,52,55], une tige en WC [29,30], un cone en
diamand a 60° [28,44-48], une sonde ronde [51], ou bien une sonde conique
tronquée avec un diametre d'embase 100 a 165 pm [40-42,53-54,56-57]. Walls et
Jero [40] montrent que la pyramide Vickers peut endommager la fibre, voire
fissurer la matrice 4 proximité de la fibre indentée. Les sondes a base plate
permettent une meilleure répartition de la charge sur la fibre et autorisent de
plus sa compléte extraction puisqu'il n'y a plus le probleme de l'accostage de la
matrice. Toutefois, quels que soient les endommagements physiques subis par
la fibre lors de son poingonnage, les valeurs des pics de force ainsi que l'allure

des courbes de push-out restent semblables pour les deux sortes d'indenteur.

2.4. Exploitation des courbes

L'exploitation la plus simple de la courbe relie la valeur de la force
maximum Fpnax (fig. 3) & une contrainte de cisaillement [39,48,52-54] constante
le long de l'interface définie par : 1t = Fmax/2nrt. Cranmer annonce des valeurs
de 1 comprises entre 2 et 34 MPa pour les composites SiC/LASIII, alors que la
méthode de push-in donnait des valeurs trés variables, de 1 & 100 MPa suivant
les auteurs (Tableau 2).

Le "push-back" d'une fibre déja extraite par push-out permet, apres
retournement de 1'échantillon, de différencier la contrainte de frottement de
celle relative aux phénomeénes de décohésion, toujours par exploitation de la
force critique (Fmax) au niveau du plateau de glissement [44-48,58]. Brun et

Singh définissent les contraintes de push-out et de push-back comme suit [44] :
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Treverse = Tf = HOn

T forward = Tdeb+Tf =Tdeb + L On

La contrainte on, normale a l'interface, étant fonction des propriétés élastiques
du matériau, il est facile d'accéder a la valeur du coefficient de frottement .
La contrainte de glissement est inférieure a la contrainte de décohésion.
Cependant le modéle ne tient pas compte du fait que la friction obtenue en
repoussant la fibre dans son logement est déja plus faible que celle obtenue lors
de son extraction d'environ 10% [32,48]; Td4eb est donc surestimé.

Une comparaison des valeurs de 7t obtenues par la méthode de la force critique
ou par push-in a partir de la pente de la courbe F2(Au) , dans le cas de
composites SiC/LASIII, donne des valeurs similaires, aussi bien pour le push-
out direct que pour le push-out inversé (Tableau 2) [48]. La valeur moyenne
obtenue sur une lame mince de 700 pm d'épaisseur est de 2.7 MPa.
L'adéquation du modeéle analytique de Shetty [49] (§4) avec les courbes
expérimentales de Weihs [45-47] montre, avec un coefficient de frottement égal
a 0.01, que les effets Poisson n'affectent pas la contrainte de friction. Ceci
concorde avec les résultats de Marshall et Oliver [32], de Pérés [33] ou Péres et
Ritti [34]. Une chute de la valeur de 7 est 4 nouveau enregistrée lorsque le rayon
de la fibre indentée augmente [33-34,36,45-48]. D'autre part, 1'évolution
interfaciale des composites SiC/LASIII oxydés, conduisant & la substitution de
la couche de carbone originale par de la silice, est nettement mise en évidence
par la tres forte augmentation de 1, de 5 a 50 MPa (Tableau 2).

Les tests de push-out et de push-back effectués sur des fibres SiC de fort
diametre (#=140 um) au sein de composites SiC/verre borosilicaté [29,41,55,56-
57] ou SiC/verre aluminosilicaté [30] donnent lieu a des exploitations de courbes

basées sur des modeéles "shear-lag" [49] (cf §4) ne tenant pas compte de la
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géométrie du systéme fibre-matrice, et nécessitant 1'étude de lames minces a
épaisseur variable. La valeur de la force maximale (Pmax) de la courbe de
push-out (fig. 4) est reliée a 1'épaisseur de I'échantillon par la relation

suivante:

Prax = 7 r2 op/k . [exp (2ukL/r) -1]; k = Ep v ER1 + vy)
60 = Em(om-op)AT/(1+ vi)

(contrainte radiale résiduelle)

On acceéde ainsi aux valeurs de p et 6 et par conséquent a la valeur de f.
Il apparait d'autre part pour ces matériaux [30,56] que l'événement de
décohésion est progressif, et que la courbe montre deux points critiques : (i) Pq
marquant le début de la décohésion de la fibre, suivi d'une zone de glissement
mettant en cause a la fois le frottement et la décohésion de la fibre, et (ii) Ppax
traduisant la compléte décohésion de la fibre (fig. 4). Il est constaté qu'a une
chute de grande amplitude, a4 1'amorcage de la décohésion, succedera un faible
accroissement de la force de propagation de décohésion avant le second
maximum Pmax, et inversement. Bright et coll. [57] attribuent la discontinuité
de la transition du régime linéaire au régime non linéaire (fig. 4b) a l'existence
d'une liaison chimique interfaciale, ce qui n'est pas le cas pour une transition
de nature continue (fig. 4a). De plus l'expérimentation sur composite SiC/verre
aluminosilicaté [30] conduit 4 des diagrammes force-déplacement différents
suivant 1'épaisseur de 1'échantillon (fig. 5) :
(i) la charge P4 excéde de loin Ppyax pour les lames minces (fig. 5b);
(i) la charge chute considérablement aprés avoir atteint Pq dans 1'échantillon

de faible épaisseur.
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Fig. 4: Courbes de push-out sur lames de composites SiC/verre borosilicaté;
d'apres [57].
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Fig. 5: Courbes de push-out sur lames de composites SiC/verrre aluminosilicaté;

d'apres [30].



188

La différence dans l'allure des courbes peut étre due a la rugosité de la fibre ou
a4 des variations dans le diametre de lé fibre, qui ont une influence plus
importante dans le cas des lames épaisses.

Singh et Sutcu [565] traitent le couple de données (Pq,Pmax) et (ud,umax:
déplacements respectifs), pour en tirer la contrainte de cisaillement interfacial
1¢ et I'énergie interfaciale de liaison I'4. Il s'agit donc d'un modéle modifié par
rapport a celui de Marshall et Oliver [32] qui tient compte a la fois de la
variation de 1'énergie élastique du systéeme, de la dissipation énergétique de
frottement le long de la fibre déchaussée et de 1'énergie I'q mise en jeu pour
dissocier l'interface.

Kerans et Parthasarathy et coll. [41] et Jero et Kerans [42] développent un
modele plus complet qui définit a la fois la friction et la décohésion a l'interface
fibre/matrice. Ce modele tient compte de 1'expansion Poisson et des contraintes
résiduelles. L'interface est sensée se décohérer de maniére stable et
progressive. Aussi, dans la région de la courbe de push-out relative a la
décohésion de la fibre, le modéle relie la force appliquée P, au déplacement
externe § en termes de coefficient de frottement i, de contraintes résiduelles de
frettage op, de contraintes résiduelles axiales dans la fibre Py/n r% et de
résistance interfaciale G. t est donné par le produit p.op. La relation de base

force-déplacement est donnée ci-apres:

P -P,

_1-2vik ) ]
P'-P,-P, (D

= P,-P,-P.+(P" -P)Il
2ukanf [ a d r+( r) Il(

pour
P, <P, +P.
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E.v; cumr’ P =_|:

o * G4n’r’ Ef]“
TE(1-v)+E_(1-v). P =m0

1-2vk
E¢, Em, vret vy, étant respectivement les modules élastiques et les coefficients
de Poisson de la fibre et de la matrice.
Les données extraites de la courbe de push-out dans la zone de décohésion de la
fibre sont injectées dans 1'équation (I) ei; traitées par ordinateur. Les
parametres interfaciaux sont ainsi optimisés par une résolution du systéme
basée sur la méthode des moindres carrés. L'application d'une telle analyse
nécessite de soustraire aux données expérimentales la complaisance de la
machine afin d'accéder aux déplacements effectifs de la fibre.
D'autre part, le déplacement de la fibre pendant son glissement est exploité en
terme de résistance interfaciale, en exploitant le pushback de la fibre. La
contrainte radiale inclut dés lors un terme proportionnel a 'amplitude de la
rugosité interfaciale A. Plus A est grand, plus le phénomeéne d'abrasion est
important a chaque glissement de la fibre dans sa gaine de matrice réduisant
ainsi la contrainte de friction interfaciale. Il est noté que les échantillons pour
lesquels oy, > af (frettage de la fibre) manifestent un glissement en dents de
scie largement étendu, tandis que les échantillons possédant un o < of
donnent des courbes a glissement lisse et limité (fig. 6). L'abrasion augmente
jusqu'a am = of pour les composites ot af > oy, et demeure constante pour des
composites ou o> of. Les fibres Nicalon présentent peu de rugosité en surface
et les effets de friction sont plutdt attribués aux variations de diameétre de la
fibre. Par contre des aspérités périodiques en surface de fibre (i.e. les fibres
Sapphire @= 120 um avec une rugosité de surface de période apparente 10 pm)
se traduisent inévitablement par une modulation sinusoidale dans le tracé
force-déplacement correspondant au glissement de la fibre [53-54].

Enfin, des modeles d'exploitation plus complexes basés sur des analyses

par éléments finis et des progressions de régressions itératives sont
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Fig. 6: Courbes de push-out type sur composites pour
lesquels: (a) om 2 of; (b) am < of d'apres [41-42].
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actuellement envisagés par divers auteurs [43,51,59], mais restent difficiles a

mettre en oeuvre.
3. APPAREILLAGE

Le microindenteur instrumenté® installé au LCTS est construit suivant
le principe proposé par Marshall [27], & savoir un microscope optique
possédant une tourelle sur laquelle sont montés a la fois 1'objectif de visée de
1'échantillon et le systeme d'indentation, composé d'une pyramide en diamant
Vickers (demi-angle entre les cotés opposés égal a 74°) et d'un mini capteur de
déplacement de type capacitif (2.5 mm de diameétre) lié au poingon (fig. 7,8). Ce
dernier prend comme plan de mesure la surface du porte-échantillon cong¢u
pour maintenir la lame a tester (fig. 6b). La gorge réceptionnant 1'objet est
usinée en son centre sous forme de rainures de 50 um de largeur permettant
d'une part, la libre sortie des fibres poussées, et d'autre part le maintien de la
lame en évitant la flexion lors de 1'application de la force sur la fibre (fig. 8).
Cette force est mesurée par un capteur d'effort de type inductif (charge
maximale: 2N) placé sous un parallélogramme déformable de trés faible
rigidité supportant 1'échantillon. La translation du bloc pointe Vickers/
capteur de déplacement est assurée par un moteur réducteur a vitesse de
charge variable. Les essais de push-out ont été effectués avec les vitesses les
plus petites autorisées par l'appareil (i.e. 0.12 pm/s). Les mesures de diamétre
de fibre ou d'empreintes Vickers sont réalisées avec une incertitude de 0.25
pLm.

Tous les tests que nous avons effectués sont réalisés sur des surfaces polies de

lames minces de composites comportant des fibres orientées normalement a la

(4) Licence ONERA, Chatillon



Fig. 7: Vue d'ensemble de l'appareillage de microindentation
instrumentée. (a) Vue générale; (b) Zoom sur la zone d'indentation.
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surface. Les échantillons de dimensions (8.0 mm x 3.0 mm x 1.0 mm) sont
prélevés sur le composite & l'aide d'une scie a fil diamanté et amincis
mécaniquement pour obtenir une lame mince (dimensions 8.0 mm x 3.0 mm x
0.2 a 0.5 mm). Les surfaces sont ensuite polies avec de la pate diamantée a 1
pm pour la finition. Une fois préparées, les lames sont fixées sur le porte-
échantillon et soumises a des essais de push-out 4 température ambiante.

Les tests sont conduits sur des fibres entourées par suffisamment de matrice
(i.e. pas de fibre a moins de 1/4 de diametre de fibre), ne présentant pas de
décohésion préliminaire, ni de défauts de polissage. Les données sont
enregistrées numériquement pour permettre leur traitement informatique

ultérieur.

4, SYNTHESE DES MODELES PROPOSES POUR L'EXPLOITATION
L'INDENTATION SUR FIBRES

La microindentation instrumentée avec pointe Vickers est exploitée par
divers auteurs sur lames épaisses de composites SiC/LAS [32,33-34,35,36,38,39]
ou de composites SiC/SiC [35,37,38]. Les courbes types force-déplacement,

appelées courbes de push-in, se divisent en trois zones caractéristiques (fig. 2):

- une zone 1 correspondant au poinconnage de la fibre et 4 sa décohésion
(voire a un début de glissement); une loi de Meyer h = .. FP avec 0.5<B<1
caractérise ce début de courbe expérimentale. L'adéquation d'une loi
simplifiée de type h = cos 68/(2V(sin68)\ (Hv)) FO.5 est cependant la
meilleure.

- une zone 2 de fort glissement de la fibre dans sa gaine de matrice;
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- une zone 3 caractérisée par un raidissement de la courbe di a
l'accostage de la matrice par le poingon. Il est nécessaire de charger la
fibre jusqu'a cet accostage afin d'exploiter une zone (2) 1a plus étendue

possible.

-- Modele de MARSHALL et OLIVER [32]- -

Marshall et Oliver reprennent leurs travaux sur SiC(*)/LAS et introduisent la
notion de liaison chimique dans la définition du glissement de la fibre lors de

sa décohésion. Le déplacement u est alors défini par :

uF) =@ n2Efr31)1F2 - 2T/ 2I' : énergie de création de surface

L'exploitation de la courbe F2(u) améne 4 © = 3.5 MPa et 2T < 4.102 J/m?2,
caractéristiques de liaisons chimiques faibles de type Van der Waals.

Une estimation du coefficient de Coulomb [Marshall 86] donne p = 0.01,

===> l'hypothése d'une contrainte de cisaillement uniforme le long de la fibre,

avec des effets Poisson négligeables est validée.

- Exploitation par PASSILLY et coll. (modele M et O) [38]----------
Résultats:

SiC/C/SiC (1 et 2D du GS-4C) (Tableau 1): modéle ne tenant pas
compte des contraintes de frettage et de la déformation de la fibre,

cependant les résultats sont intéressants d'un point de vue comparatif:

(*) de type Nicalon
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(a) vieillis sous vide pendant 100h a 900°C: propriétés interfaciales
inchangées;
(b) vieillis sous air pendant 100h & 900°C: absence de décohésion

interfaciale;

(c) T et o4 sont plus élevées dans le cas de composites SiC/C/SiC

bidirectionnels (63 MPa contre 33 MPa).

SiC/MAS-L (1 et 2D du GS-4C) (Tableau 2):

(a) vieillis sous vide pendant 100h & 900°C: propriétés interfaciales
inchangées;

(b) vieillis sous air pendant 100h & 900°C: rigidification interfaciale;
(c) T et o4 sont plus élevées dans le cas de composites SiC/MAS-L

bidirectionnels.

------ Modeles de P. PERES [33,34]

Péres étudie la microindentation des composites SiC/LAS en abordant
I'exploitation des courbes force-déplacement de type "zonel,2,3" (fig. 2) de trois

facons différentes :

(i) en tirant © de la pente de la courbe F2(Au), dans la zone 2 de plus fort

glissement de la fibre, la relation étant:

F2 =412 Efr3 1 Au

(ii) en modélisant le déplacement de la fibre par la somme de deux

termes : h(F') et u(F)
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h(F) = a.. FB poingonnage de la fibre obéissant a une loi de

Meyer simplifiée

u(F) = (4 ©2 Efr3 1)1 F2 avec I'hypothése d'une contrainte

de cisaillement interfaciale 1 a seuil constant.

et en confrontant la simulation numérique a l'expérience par une

minimisation de la fonctionnelle G(p,F') donnant les valeurs de a, j3, et 1:
Sm
G(p,F) = [ " [8(p,F) - 3| dF

(iii) en modélisant le déplacement total de la fibre (h(F) + u(F)) par la

prise en compte d'une contrainte de cisaillement a seuil mixte de type
1=1+p(cthy oP)
L'optimisation du modele est de ce fait plus complexe puisqu'il s'agit de

déterminer quatre inconnues : «, B, i, 7. La précontrainte thermique radiale

n'induisant pas d'effet de frettage sur la fibre dans les composites SiC/LAS

(oth>0), elle est posée égale a zéro dans les calculs.

cas (1) : 8< 1 < 20 MPa;

cas (ii) : 10 <1t <25 MP3;

cas (iii): mauvaises corrélations avec 1'expérience. La sophistication
du premier modele par la prise en compte de l'effet Poisson

de la fibre (vf,dilatation de la fibre lors de sa compression) et
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du frottement de Coulomb | n'apporte pas de meilleurs

résultats.

Conclusion: la notion de contrainte de cisaillement interfacial 1 a seuil
constant est satisfaisante dans le cas des composites SiC/LAS (déja vu par M

et O).

Remarque: (a) t de plus en plus importante lorsque les fibres SiC Nicalon (i.e.
dans les SiC/LAS) sont recouvertes de carbone (cratéres en surface

de dépdt), de NbaOs ou de SiC (état de surface accidenté);

(b) T diminue avec le rayon de la fibre testée;

T=10. 132 (ie. 1D-SiC** /MLAS, [Benoit]).

.................. Modeéle analytique développé par V. ARNAULT [37]

V. Arnault présente une des rares études de microindentation instrumentée
sur les composites SiC/C(100nm)/SiC. La courbe force-déplacement est obtenue
en chargement monotone (2g/s) sur un échantillon épais (t=10 mm).

Dans un composite SiC/SiC, am>0f entraine aprés refroidissement la
présence de contraintes résiduelles - Gfr et + oM y dans la fibre et la matrice,

respectivement en compression et en traction.

Analyse de la mise en compression d'une fibre dans une gaine de matrice :

Les calculs concernent une fibre parfaitement circulaire enrobée d'une gaine

de matrice (géométrie cylindrique) de longueur infinie.

**) de type Nicalon
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On suppose que la mise en compression axiale de la fibre n'entraine pas de
déformation dans la matrice dans la direction de 1'effort, mais que la matrice
subit une déformation radiale par effet Poisson. Par ailleurs, la pression
appliquée est supposée uniforme sur la section de la fibre, l'effet du
poingonnage n'étant pas pris en compte dans les calculs analytiques. Les
contraintes sont algébriques, négatives lorsqu'il s'agit d'une compression, et

les composantes de cisaillement sont positives.

Le chargement axial de la fibre provoque son glissement dans la matrice, régi
par une contrainte de cisaillement a l'interface notée 1.

7 posséde trois origines principales :

(i) la présence d'une liaison physique fibre/matrice due a un effet de
rugosité des deux éléments, qui se traduit par une composante T' constante
pour un systéme donné, si les deux surfaces en contact ne se dégradent pas en

frottant I'une contre l'autre;

(ii) un effet des coefficients de Poisson des deux constituants, a savoir la
mise en compression axiale de la fibre qui provoque sa dilatation radiale. On
note oP p la contrainte normale a la fibre au niveau de l'interface.

oP 1 (z) =- vy . of; (z) avec vo = Vf/ [ (1+vm) EffEm + (1-vf)]

(iii) la présence d'une précontrainte d'origine thermique dans la

direction radiale: dans le cas du SiC/SiC, quelle que soit 1'épaisseur de matrice
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déposée, celle-ci frette l'interface et la fibre (contrainte radiale négative aux

f

interfaces). Ce frettage ¢~ r s'oppose au glissement.

Les contraintes normales peuvent &tre reliées au cisaillement par le coefficient

de frottement L et le cisaillement 1 s'écrit alors sous la forme :
1@ =1+p(-ofp + P ()
Pour un systéme donné 7' et la contrainte radiale d'origine thermique of r sont

des constantes. Par contre, la prise en compte d'un effet Poisson oP r (z) rend 7

dépendant du chargement axial ofz imposé. Le calcul de of; prend comme

conditions aux limites,
of, = 65 = F/ n r2 contrainte appliquée enz=0
ofz =0 enz=1

et conduit a la solution :

ofz (z) = [0q +B] exp (-02) . B B = B uofr-1)
o=2/ (I‘B)
B=1/pve

La longueur de fibre sollicitée 1 est définie par :

=l In(1+0a/B)

et la dénivellation fibre-matrice u est égale a :
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u= (EfN1[cgq-BIn(1+0aB)]

Le programme de simulation fournit la courbe de réponse a l'indentation
F = F(déplacement du poingon) directement comparable aux courbes
expérimentales.
L'algorithme tient compte d'une combinaison simultanée du poingonnage de
la fibre, défini par une loi de pénétration h = k(Hy). F0.5, et du glissement fibre-
matrice obéissant a la loi u= u(F) développée au paragraphe précédent.
Par optimisation de 1'adéquation simulation/expérience, on détermine les

parametres inconnus de la loi en cisaillement, qui sont:

- 1a dureté Hy de la fibre,

- le coefficient de frottement de Coulomb p,

- la contrainte de frettage d'origine thermique of r,

- la composante 7'.

Les valeurs numériques adoptées pour le calcul sont les suivantes :

Ef=200 GPa Em=350GPa  af=3.106K-1
vf=0.25 Vm = 0.2 om = 4.6 1006 K-1 AT =-1000°C
r=75um Hy =15 GPa

Le choix du couple (vf,vm) influence fortement les valeurs de t' et L que 1'on

calcule.
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B; ]l l .I S.QSiQ'

u=0.21 => importance du frettage mécanique (Poisson) et mise

en jeu de surfaces de glissement rugueuses;

7" > 50 MPa dans le cas d'une fibre isolée (cas mineur);

0 < 7" < 50 MPa pour les fibres indentées au sein d'un toron.

Conclusion: ===> bon accord avec la simulation numérique par éléments finis
de N. Piquenot (voir plus loin).
L'hypotheése de la contrainte de cisaillement a seuil fixe pour
l'exploitation des courbes d'indentation sur composites SiC/SiC

[Lowden, Passilly] n'est pas valable.

Remarques: (a) la nature de la surface de la fibre influence fortement la valeur
de la contrainte de cisaillement interfacial (i.e. faible p pour une dégradation
superficielle de la fibre ou la présence d'une couche amorphe en surface)
(Tableau 3). Les fortes épaisseurs de carbone ne favoriseraient pas le

glissement, contrairement & ce qu'affirme Lowden.

(b) I'étude de 1l'environnement local de la fibre indentée montre

qu'une fibre isolée (Vr faible) présente une contrainte ¢ plus élevée qu'une fibre

prise au sein d'un toron (notion de rigidité moyenne du composite & proximité

de la fibre). La présence d'une fibre a moins de 3 rfde la fibre testée tend
également a faire chuter la valeur de la contrainte ¢ (notion d'influence

locale).



Microstructure
de l'interface

Indentation

Traction

lot 2 lot 5 lot 6
Couche amorphe en ZQ nm 10 - 15 nm absente
surface de la fibre frontiére nette avec structure de la fibre
la fibre perturbée sur 40 nm
Epaisseur de carbone 80 - 100 nm 120 - 150 nm 200 - 250 nrmf
H,. (GPa) 18 21 17
Contrainte seuil 0 - 390 600 - 800 SOd - 1800
sur la fibre (MPa)
in 0.01 - 0.035 0.01 - 0.013 0.07 - 0.25
<moy> <0.02> <0.01> <0.15>
T (MPa) 3:2 - 9.5 30 - 73 5-18
<mov> <6.7> S22 <10>
E (GPa) 235 260 234
Limite élastique 80 60 90
apparente (MPa)
Hystérésis en fort nul faibie
crclage
Contrainte a rupture 212 177 313
(MPa)
Déformation a rupture 0.79 C.16 0.88

(=)

Tableau 3: Résultats de 1'exploitation analytique des essais

d'indentation sur composites SiC/SiC obtenus par V. Arnault.
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Modélisation numérique de N.PIQUENOT [35]

La modélisation numérique de 1'essai d'indentation par la méthode des
éléments finis, réalisée par N. Piquenot, permet de calculer le champ des
contraintes et des déformations dans la fibre et dans la matrice, dont le contact
a la frontiere commune est modélisé par un frottement de Coulomb. Cette
approche numérique, la plus compléte par rapport aux modélisations
analytiques puisqu'elle prend en compte les déformations axiales et radiales
des constituants, permet d'apprécier la validité des différents modeles
simplifiés (modéle de la fibre rigide ou de la matrice rigide) dans les cas
particuliers du composite SiC/LAS (Ef>Em) ou du composite SiC/SiC (Em>Ef).

Il en résulte que:

(i) le modele de la fibre rigide (envisagé par Shetty [49]) est en bon accord

avec la simulation numérique pour les composites SiC/LAS;

(ii) le modele de la fibre rigide ou de la matrice rigide ne conviennent pas
4 la simulation des phénomeénes de frottement dans les composites SiC/SiC. Il
est nécessaire de considérer un modéle plus général prenant en compte les
déformations transverses de la matrice (ce qui est effectif dans la simulation

numérique par éléments finis de N. Piquenot).

e - Modele de Shetty [49]--

Le modele de Shetty est basé sur une analyse de type "shear-lag"

permettant de définir t¢ dans le cas de tests de push-out. Il prend en compte le
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glissement de la fibre, sa déformation radiale sous une charge uniforme (effet

Poisson), et les contraintes radiales résiduelles g dues a Aa.

Avec 1'hypothése d'une fibre rigide (Ef>>En), la contrainte radiale

résiduelle est définie comme:
gp = Em (am"af) AT/ (1 + Vm)

Lorsque la longueur de décohésion 1 atteint la longeur enchéssée L de la fibre,
la pression appliquée pour pousser la fibre arrive 4 un maximum, et la force

maximum Pmnax est donnée par 1'équation suivante :
Pmax = T 2 6o/k . [exp (2ukL/r) -1] avec k = Epy v¢/ Ef (1 + vin)

Cette équation permet d'accéder aux valeurs des parameéetres interfaciaux p et

o0, sur la base d'essais expérimentaux. Il suffit pour cela de mener une série
de tests de push-out, sur des échantillons de composite d'épaisseur variable

(i.e. en faisant varier la longueur de fibre L).
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