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Nomenclature et abréviations

NOMENCLATURE ET ABREVIATIONS

On notera :
a Parametre de maille,
b Ordonnée a l'origine de la droite A,

a1, by Coefficients de Hutchinson,

Cs Complaisance de la machine de traction sur fibre,

Sm . . P ..
Cvm= = Coefficient de variation pour une série de mesures (mesure

classique de la dispersion d'une distribution),

dy Durée de vie,

da Densité apparente

dg Densité géométrique

€r Déformation a la rupture du composite

Ef Module d'Young de la fibre,

Em Module d'Young de la matrice,

Eo Module d'élasticité du composite non endommagé a TA,
E(t) Module d'élasticité du composite au cours du temps
EHT Module d'élasticité du composite non endommagé a HT,
E Vitesse d'endommagement au cours du temps,

EA Emission acoustique,

fd Fibres déchaussées,

fnd Fibres non déchaussées,

HT Haute température,

Is Pas de fissuration a saturation,

lq Longueur de décohésion,

ldc Longueur de décohésion d'origine chimique,

ldm Longueur de décohésion d'origine mécanique,

Lg ‘Longueur de jauge,

loc Longueur de fibre déchaussée sans contact avec la matrice,



Nomenclature et abréviations

lpc
m

mA

mm

P1
pf

Rf
Rm

S (8
¢

Sm

Longueur de fibre déchaussée en contact partiel avec la matrice,
Module de Weibull,

Valeur moyenne de m,

Module de Weibull de la distribution statistique des contraintes
de fissuration matricielle,

Module de Weibull de la distribution statistique des contraintes
a rupture des fibres au sein du toron,

Nombre d'échantillons (probabilité de rupture),

Probabilité de rupture de l'individu i dans la population,
Pente de la courbe de détermination de T,
Pas de fissuration matricielle,

Coefficient de corrélation linéaire,

Rayon des fibres,

Rayon miroir

Aire des cycles d'hytérésis,

Vitesse d'évolution de l'aire des cycles,
Section des fibres dans le minicomposite,
Ecart type,

Temps,

Temps de vieillissement,

Température,

Température ambiante,

Volume sollicité (analyse statistique),

Fraction volumique des fibres,
Volume de fibre sollicité (analyse statistique),
Fraction volumique de la matrice,

Volume élémentaire d'une fibre,

‘Fraction volumique des pores,

Porosité ouverte dans le composite 2D (%)



Nomenclature et abréviations

Vpi
X
OA
er

€

Porosité fermée ou interne (%)
Interphase,
Ouverture du cycle d'hystérésis au point de contrainte G,

Déformation a la rupture,

Déformation totale,

gendo Déformation de préendommagement initial en fatigue statique,

€res
£

=]

€ res

Of
vf
Vm
pf
Pm
Gc
Go

Som

Oof

On-1

Omm

Orf

°p

Déformation résiduelle,

Vitesse de déformation totale,

Vitesse de déformation résiduelle,

Diameétre des fibres,

Coefficient de Poisson des fibres,

Coefficient de Poisson de la matrice,

Masse volumique de la fibre,

Masse volumique de la matrice,

Contrainte de traction appliquée sur un composite modele,
Facteur d'échelle (statistique de Weibull),

Facteur d'échelle de la distribution des contraintes de fissuration
matricielle,

Parametre statistique de la distribution des contraintes a la
rupture des fibres au sein des torons longitudinaux,

Ecart type sur les mesures,

Contrainte a la rupture de la matrice,

Contrainte a la rupture du composite,

Contrainte a la rupture locale d'une fibre longitudinale,
Contrainte au point de déchargement d'un cycle d'hystérésis,

Contrainte de maintien en traction (essai de fatigue statique),

Contrainte de cisaillement interfacial.






LEXIQUE

Fatigue statique :

Essai consistant a maintenir sous charge constante un matériau composite.
On enregistre les évolutions de ses caractéristiques mécaniques au cours du
temps ;

Minicomposite
Composite modele unidirectionnel formé d'une meche de fibres enrobée

d'une interphase et noyée dans une gaine de matrice ;

Mode I et II :
Mode de fissuration de la matrice et de l'interphase; le mode I est le mode
d'ouverture et le mode II est le mode de cisaillement ;

Pré-endommagement

Avant l'essai de fatigue statique, 1'éprouvette est endommagée en traction a
température ambiante jusqu'a un niveau de déformation appelée la
déformation de pré-endommagement, notée €endo ;

Réactif de Murakami :

Mélange d'hexacianoferrate de potassium (K3Fe(CNg)), de soude (NaOH) et
d'eau. La préparation de ce mélange selon une procédure bien établie permet

de révéler les fissures sur une surface polie de composite a matrice de

carbure de silicium, par attaque chimique préférentielle de cette phase ;

Régime diffusionnel :
Régime d'oxydation régi par les diffusions gazeuses de réactifs et des
produits ;

PyCs
Couche de Pyrocarbone ;

Séquencage :
Création de séquence dans le multicouche, le méme "n-uplet” de matériaux

(ici c'est un couple PyC/SiC) est répété n fois ;

SiC/SiC : Composite a fibres et matrice en carbure de silicium ;



SiC/X/SiC :
Composite SiC/SiC avec une interphase de matériau X ;

Toron :

Dans le composite 2D SiC/SiC, il s'agit d'une méche du tissu composée de
500 fibres SiC et infiltrée d'interphase et de matrice par CVI. L'éprouvette est
formée de torons longitudinaux paralleles a l'axe de traction et de torons

transverses perpendiculaires aux premiers ;
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Introduction générale

Le terme de "composite” a une connotation moderne. Pourtant, le principe
de T'alliance de fibres trés résistantes et d'une matrice en matériau bon marché est
déja trés ancien. La voie Processionnelle de la Babylone antique, qui était garnie
de bitume renforcé de paille tressée, en fut I'un des lointains précurseurs. Nous
pourrions citer encore de nombreux exemples tels que les composites naturels

que sont les os et le bois, le papier, ou le torchis.

Aujourd’hui, les matériaux composites trouvent des applications dans de

nombreux domaines : le sport, les loisirs, l'art, les transports, I'aéronautique, etc

La réalisation des grands programmes aéronautiques et spatiaux est un pari
scientifique et technologique qui passe par la recherche de performances inégalées
auparavant, en terme de résistance structurale sous des contraintes élevées et
dans des conditions d'environnement sévéres (températures extrémes et

atmospheres variant de l'air ambiant au vide poussé).

Les Composites a Matrice Céramique font partie des matériaux nouveaux
créés pour répondre a de telles exigences d'utilisation. Ces matériaux sont
prometteurs, mais ils nécessitent encore des recherches destinées & mieux les
comprendre et a améliorer leur résistance en environnements agressifs. Plusieurs
solutions ont été envisagées afin d'augmenter la durée de vie des CMC : un
revétement externe présentant une bonne inertie chimique assurant une parfaite
étanchéité entre le matériau et les gaz oxydants, le développement d'une
nouvelle famille de fibres plus stables et moins oxydables, l'introduction de
composés borés dans la matrice ou d'un multicouche inoxydable entre les fibres

et la matrice.



Introduction générale

L'évaluation du concept d'interphase multicouche en tant que barriere a
l'oxydation au sein d'un composite 2D a fibres et matrice en carbure de silicium
fait I'objet de ce travail. L'environnement oxydant choisi est l'air ambiant sous
des température variant de 700°C & 1200°C.

Les essais sont réalisés sur des composites SiC/X/SiC a interphase simple

de PyC ou séquencée (PyC/SiC)n.

Le premier chapitre permet de préciser le contexte de l'étude. Les
principaux travaux concernant l'interphase et ses différents concepts sont
présentés. Dans un deuxiéme temps, les matériaux testés et leur mode
d'élaboration sont décrits, puis les procédures expérimentales et la démarche de

1'étude.

Le théme du second chapitre est le comportement en traction jusqu' a la
rupture a température ambiante et a haute température sous atmosphere inerte
et oxydante. L'influence de l'environnement et du type d'interphase X sur ce

comportement est analysée.

L'évolution d'un matériau composite maintenu sous charge constante au
cours du temps est appelée fatigue statique. Dans le chapitre 3, qui constitue une
partie importante de I'étude, les 2D SiC/SiC sont sollicités en fatigue statique en
traction a haute température sous air. On observe les éventuelles modifications
de 1'évolution des matériaux engendrées par les parameétres d'essais, c'est a dire la
charge de maintien en traction, la température, le taux d'endommagement du 2D
et la durée de vieillissement. Le réle de la morphologie de l'interphase sur le

comportement en fatigue statique est également discuté.

L'origine de la rupture du composite SiC/X/SiC en traction et en fatigue

statique sous atmosphére oxydante est étudiée dans le quatriéme chapitre. Fondée

2
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sur de nombreuses observations fractographiques et le calcul des contraintes a la
rupture locale de fibres, cette partie du travail améne des éléments nouveaux qui
prouvent l'intérét de l'interphase séquencée vis a vis d'une interphase simple en

environnement oxydant.
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Chapitre 1 : Présentation de l'étude

Introduction

Les composites a matrice céramique, (CMC), prennent une place de
plus en plus importante dans divers secteurs industriels (e.g. le secteur des
industries aéronautique et spatiale). La particularité de ces matériaux est

d'étre tenaces en dépit de la nature fragile de leurs constituants. Les matrices

céramiques les plus usuelles sont de type carbure (TiC, SiC, B4C), nitrure
(S5i3N4, BN), ou encore oxyde (SiO2, Al203, ZrO2). On distingue deux types
de CMC selon que le renfort est constitué de fibres longues ou d'une phase
particulaire dispersée.  L'emploi simultané de fibres minérales réfractaires
et de matrices céramiques permet de réaliser des composites structuraux
destinés aux trés hautes températures, d'oli leur appellation de composites
thermostructuraux. Aujourd'hui, les composites a fibres et matrices
céramiques dont le développement est le plus avancé sont les carbone-
carbone (C/C), les carbure-carbure (comme le SiC/SiC), et les carbone-
carbure (comme le C/SiC). Dans ces CMC, la matrice et les fibres sont fragiles.
Les C/C, C/SiC et SiC/SiC composés de fibres longues, font l'objet d'une
fabrication industrielle dans le domaine spatial .

Le matériau de cette étude est un composite céramique 2D SiC/SiC
développé par la SEP en vue d'applications pour des piéces de moteur
d'avion. Il est constitué d'un empilement de 8 & 11 strates de tissu de fibres a

base de SiC™. L'interphase entre fibre et matrice est un multicouche composé

de n séquences de carbone/carbure de silicium (PyC/SiC)p [Droillard, 1993] .

* Par exemple les composites CERASEP et SEPCARB élaborés par la Société Européenne de
Propulsion
™ fibres Si-C-O de type Nicalon NLM 202 traitées, de Nippon Carbon
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Chapitre 1 : Présentation de I'étude

I-LES INTERPHASES

I.1 - Interphases et interfaces : leur réle

Les propriétés des matériaux composites sont largement influencées
par la nature de la liaison entre le renfort fibreux et la matrice.

Cette liaison peut étre de deux types : (i) lorsque la matrice est déposée
directement sur le renfort fibreux sans qu'il y ait de réaction chimique

étendue entre fibres et matrice, on crée alors une interface F/M. Ce cas de

figure est de moins en moins rencontré ; (ii) le plus souvent, une couche de
matériau X intermédiaire, appelée interphase, est interposée entre fibre et
matrice (fig. 1,1). Ce troisiéme corps présente deux interfaces fibre/X et
X/matrice.

Dans les composites SiC/X/SiC, l'interphase X doit accomplir
simultanément cinq "fonctions clé" [Naslain, 1995].
(i) - Tout d'abord, elle doit permettre, comme dans tous les composites, le
transfert de charge fibres/matrice, de maniére a assurer un comportement
endommageable. Si la liaison interfaciale est faible, on obtient une courbe de
traction "a plateau” (cas b fig. 1,2) avec des déformations importantes et une
contrainte a la rupture relativement faible. Si elle est trop forte, la courbe de
traction est caractéristique d'un comportement fragile (cas c de la fig. 1,2),
l'interphase ne déviant pas les fissures. Le cas idéal est une interphase
présentant des qualités intermédiaires (fig. 1,2 cas a).
(ii) - Ensuite, elle doit jouer le rdle de fusible mécanique, en permettant la
déviation des fissures matricielles en mode II, parallelement aux torons
longitudinaux. Cette déviation peut avoir lieu aux interfaces (rupture
adhésive) ou, au sein méme de l'interphase (rupture cohésive) (fig. 1,3).
(iii) - Lors de l'élaboration a haute température, des déformations résiduelles

d'origine thermique peuvent apparaitre dans le composite, dues aux
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Fig. 1,2 : Comportement de composites 2D SiC/SiC, a interphase
forte (a), a interphase faible d’aprés [Droillard, 1993] (b) et a interphase trés forte(*)(c).

(*) Essai réalisé dans le cadre de cette étude sur des matériaux SiC/BN/SiC
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Fig. 1,3 : Rupture adhésive (a) et cohésive (b) d’aprés [Droillard et al., 1996]



Chapitre 1 : Présentation de I'étude

dilatations différentielles des fibres et de la matrice. L'interphase doit
absorber une partie de ces déformations, limitant ainsi les surcontraintes
locales ou de trop grandes variations dans les champs de contraintes entre
deux constituants.

(iv) - Par ailleurs, a haute température, les couches minces comprises entre
les fibres et la matrice, peuvent assurer une protection chimique contre
l'oxydation et l'agressivité de certaines matrices vitrocéramiques vis a vis
des fibres. De nombreux travaux se sont orientés vers la recherche de
nouvelles interphases afin d'en améliorer les performances en particulier a
haute température et sous atmosphere oxydante [Heurtevent, 1996], [Hall et
Cooper,1990], [Chyung et Dawes, 1993], [Reig et al., 1996].

(v) - Enfin, le matériau d'interphase doit étre compatible chimiquement
avec les fibres de carbure de silicium et la matrice.

Ces fonctions doivent étre vérifiées non seulement a température ambiante,
mais aussi a hautes températures et sous différentes atmosphéres en

particulier sous air.

I.2 - Matériaux d'interphase

La complexité du choix du matériau d'interphase provient en partie
du fait, que quelques unes des fonctions énumérées ci-dessus, sont
contradictoires. Par exemple, le role de fusible mécanique impose un
matériau suffisamment fragile radialement pour rompre en mode mixte
I/I, tout en conservant une certaine souplesse afin d'absorber les
déformations différentielles. Il doit aussi étre assez tenace et rigide pour
assurer le transfert de la charge entre fibre et matrice. De plus, afin de rester
compatible avec les fibres et la matrice de SiC, l'utilisation d'un matériau
d'interphase non oxyde s'impose, alors que la résistance a l'oxydation

suggere |'utilisation d'un matériau oxyde.

6



Chapitre 1 : Présentation de l'étude

Les travaux d’optimisation mécanique des SiC/SiC suggerent qu’un
bon matériau d’interphase doit présenter une microstructure ou une
structure cristalline en couches, entre lesquelles la liaison est suffisamment
faible [Naslain, 1995]. Lorsque ces couches sont déposées parallelement a la
surface des fibres, le comportement du composite est élastique
endommageable et présente des propriétés a rupture élevées. Les matériaux
d'interphase les plus utilisés dans les SiC/SiC, sont actuellement le

pyrocarbone et le nitrure de bore.

Le pyrocarbone : (fig. 1,4)

La particularité de sa structure cristalline provient de I'empilement de
plans paralléles d'atomes de carbone distribués en hexagones réguliers
(réseaux benzéniques). Dans ces plans, le carbone adopte I'hybridation sp? et
il est lié a trois autres carbone. La liaison entre les feuillets adjacents est
assurée par le recouvrement entre deux vastes nuages d'électrons T
délocalisés sur chaque feuillet et la distance entre ces plans est de l'ordre de
335 pm. La faible résistance a la rupture en mode I dans la direction
perpendiculaire aux plans d'empilement, permet a ce matériau d'assurer
parfaitement le role de fusible mécanique a température ambiante (fig. 1,5).
Le point faible du pyrocarbone est sa grande sensibilité a I'oxydation des

500°C.

Le nitrure de bore : (fig. 1,4)

Le nitrure de bore cristallisé présente une structure en couches
comme le carbone pyrolytique. On note une différence significative qui est la
disposition des couches les unes sur les autres ; chaque atome de bore dans
une couche est situé au dessus d'un atome d'azote de la couche suivante a
une distance de 333 pm. Au sein de chaque couche, la distance B-N est

seulement de 145 pm.



a (pm) ¢ (pmy c/a distance inter-feuillet distance B--N (pm)
(pm)
BN 2504 666,1 2,66 333 1446
PyC | 2456 669,6 2,73 335 142
Paramétres de maille du PyC et du BN-hexagonal.
® bore
O azote

O carbone
PyC [ @) BN [ ® §

[Rebillat, 1996]

[Dupel, 1993]

Fig. 1,4 : Micrographie en MET de la microstructure du pyrocarbone d’aprés
[Dupel, 1993] (a) et du nitrure de bore d’apras [Rebillat, 1996] (b).



Chapitre 1 : Présentation de I'étude

Le nitrure de bore présente une bonne tenue sous air, jusqu'a au
moins 800°C, en formant une phase condensée de B2O3 qui atténue la
vitesse d'oxydation.

Des travaux effectués sur des composites modeles SiC/SiC ont montré
que le BN pouvait remplacer le PyC dans l'interphase sans altérer trop
fortement le comportement mécanique [Rebillat, 1996].

Cependant, la déviation en mode II de la fissure se produit par
rupture adhésive soit a la surface de la fibre soit entre deux couches de BN
de nanotextures différentes, scindées artificiellement lors de 1'élaboration.

Aucun cas de rupture cohésive du nitrure de bore n'a encore été
observé dans les interphases.

Dans le cas ou il n'existe pas d'interface permettant la déviation des
fissures, les fibres ne contrélent pas la rupture et cassent dans le plan de la
fissure matricielle, ce qui se traduit par une rupture prématurée. Le
comportement d'un SiC/BN/SiC a liaison F/M trés forte est proche d'un

comportement fragile (fig. 1,1, courbe a).

Autres interphases

Il existe d’autres matériaux dont la microstucture en feuillets pourrait
étre envisagée en tant qu’interphase [Labronici et al., 1994] [Naslain, 1995].
Les micas sont bien connus pour leurs structures cristallisées en lamelles
faiblement liées les unes aux autres. Totalement insensible a I'oxydation, ce
matériau a faible résistance au cisaillement pourrait étre une interphase
idéale. Ceci fut expérimenté dans des composites & matrice vitrocéramique
[Beall et al. 1989], [King et Cooper, 1994], [Hall et Cooper, 1990], [Chyung et
Dawes, 1993].

Malheureusement, dés 500°C-700°C, la structure lamellaire cristallisée
disparait par décomposition des phyllosilicates (c'est a dire les micas) qui

contiennent des ions OH~. Le remplacement des ions OH~ par des ions F~
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Chapitre 1 : Présentation de ['étude

accroit leur stabilité thermique.

La structure cristalline de Ti3SiC2 est également "multicouche". Elle
est composée de feuillets de TigC en alternance avec des plans d'atomes de
silicium. Cependant, sa sensibilité & l'oxydation dés 400°C, sans produire
assez de silice pour espérer un effet protecteur, et son mode de croissance
perpendiculairement au substrat, n'en font pas un matériau approprié au
role d'interphase [Naslain, 1995].

Enfin, des phyllosiloxides constituent une nouvelle génération de
matériaux proches des micas (tous les ions OH™ ont été remplacés par des
ions OZ27) dont la stabilité est assurée jusque vers 950°C sous pression
atmosphérique. Ces matériaux, qui peuvent jouer le réle d'interphase dans

des composites modeles, sont prometteurs, [Reig et al. 1993].

I.3 - Les interphases multicouches (fig. 1,6)

Une interphase multicouche est composée de plusieurs couches qui
peuvent étre d'épaisseur et de composition variables. Lorsqu'un méme
couple de phase (X-Y) est déposé n fois, l'interphase est dite séquencée ; on la
note (X-Y)n.

L'épaisseur totale des interphases est en général trés faible, de 1'ordre
de quelques centaines de nanomeétres. L'épaisseur de chaque couche est de
l'ordre de quelques dizaines de nanometres [Droillard, 1993] dans les
interphases microséquencées, ou de quelques nanometres dans les
interphases nanoséquencées [Heurtevent, 1996]. La multiplication des
couches de SiC peut étre un atout afin de freiner 'oxydation, par formation
de silice qui boucherait les fissures dans l'interphase et protégerait les
couches de pyrocarbone de 'oxydation par l'oxygene diffusant via le réseau

de fissures.
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Fig. 1,5 : Composite SiC/PyC/SiC
Schéma de la déviation d’une fissure matricielle dans une interphase a
microtexture en couches d’aprés [Naslain, 1995]

500 nm

[Jacques, 1995]

[Heurtevent , 1996]

1D-8iC/BN/SiC 1D- SiC/(PyC-SiC)n/SiC
interphase nanoséquencée

Fig. 1,6 : Micrographie en MET des interphases multicouches d’apres
[Jacques, 1995] et [Heurtevent, 1996]



Chapitre 1 : Présentation de l'étude

I1 - LES MATERIAUX DE L'ETUDE

I1.1 - Les fibres ()

La fibre Si-C-O (Nicalon) utilisée pour cette étude, élaborée a partir de
polycarbosilane suivant un procédé chimique complexe (fig. 1,7), est
nanocristallisée, i.e. constituée de carbure de silicium £ (cristaux de 2,5 nm)
et de carbone libre turbostratique noyés dans une phase amorphe
d'oxycarbure de silicium SiCXOY (fig. 1,8) [Yajima et al., 1978], [Hasegawa et
al., 1980 ], [Yajima et Okamura, 1983], [Bouillon,1989], [Monthioux et al.,
1990].

La composition chimique de la surface des fibres peut étre schématisée

par la séquence suivante :

SiCnano + Si-O-C am + Clibre i C+Si02am / surface libre
\ / \_____I___,J

coeur couche de surface

Un traitement de surface(™ a permis de modifier la composition de
surface de la fibre (Nicalon) sur une épaisseur significative, en la
débarrassant notamment de la silice. Ainsi la surface de la fibre traitée est
riche en carbone libre ce qui favorise une microstructure en feuillets de la
premiere couche de PyC de linterphase déposée [Cojean et Monthioux,

1992], [Droillard, 1993].

() NLM 202 (ceramic grade, série 200), fibre Nicalon (N} de SiC de Nippon Carbon (Tokyo) a
ensimage polyvinylacétate (M).
(") Propriété de la Société Européenne de Propulsion
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Chapitre 1 : Présentation de l'étude

SiCnano + Si-O-C am + Clibre / Clibre / surface libre
\ / \j_/
coeur couche de surface

La section droite des fibres SiC traitées, observées en microscopies
optique et électronique, est de forme circulaire. Son diamétre moyen de 14,6
(écart type 1,9) um a été évalué par diffractométrie laser. Les résultats de ces
caractérisations sont répertoriés en annexe.

Le résultat des mesures au pycnometre a hélium donne une masse
volumique de 2,6 (0,03) g/cm3 ), alors que la donnée du fabricant pour la
fibre NL 202 est égale & 2,55 g/cm?3.

Des essais de microtraction réalisés sur des fibres SiC extraites des
tissus destinés aux éprouvettes ont permis de comparer leurs caractéristiques
meécaniques a celles de fibres de référence [Villeneuve, 1991], [Lissart, 1994],
[Lesniewski et Bunsell, 1990]. Les conditions d'essais et les résultats sont
répertoriés en annexe.

A température ambiante, les fibres ont un comportement linéaire
élastique fragile. Les valeurs du module d’élasticité estimées & partir des
courbes de traction, 187 + 68 GPa, encadrent la valeur moyenne rapportée par
ces auteurs, 200 GPa.

De nombreux chercheurs ont montré que l'analyse des courbes de

traction sur monofilaments et sur meche (ensemble de 500 filaments)

permet de définir les parameétres statistiques de Weibull (mof, le parametre
de forme ou module de Weibull et 6¢f, le facteur d'échelle) des fibres qui les
composent, [Manders et Chou, 1985], [Helmer, 1989], [Chi et al., 1984]. Les
résultats obtenus pour différentes longueurs de jauge sont répertoriés au

tableau A.

() Ecart type on-1
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Longueur de jauge orf MPa) | erf (%) mof | oof (MPa)
(mm) (Vo =1mm3)
= | 25 [Lissart, 1994] 2203 (584) | 1,00 (0,25)| 3,5 514
=
@ | 50 [Lissart, 1994] 1914 (388) | 0,90(0,18)| 5,5 870
=
S | 75 [Lissart, 1994] 1773 (466) | 0,84 (0,19) 3,5 561
§. 25 [Lesniewski et al,1986] {2110 (600) i/ 3,3 430
(Dr
& | 80 [Lesniewski et al,1986] | 1850 (600) / 3,2 558
220 [Lesniewski et al,1986] 1400 (500) / 3,3 623
g 75 [Pasquier, 1995] 1292 265)(*)  / 3,7(*") 505
1
& 75 [Pasquier, 1995] 1292 (265)(* / 4,8(*%) /
o
m.
& 50 [Pasquier, 1995] 1382 (422) / 3,5(**) /
wn
50 [Pasquier, 1995] 1613 (301) / 4 5(**) 0

(*) : contraintes locales de rupture des fibres calculées dans les méches infiltrées (minicomposite)
a partir des faciés “miroir”
(**) distribution statistique de Weibull des orf obtenus par mesure des miroirs

Tableau A : Données relatives a la rupture des fibres Nicalon NL 202.

Rf (um) Em (GPa) Ef (GPa) Vm et Vf

7,5 400 190 0,25

Tableau B : Propriétés des constituants des matériaux composites de 1'étude.
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L'influence limitée du traitement des fibres (traitement ) a été vérifiée
[Pasquier, 1994] -
L'analyse des courbes de microtraction sur les fibres de SiC traitées B utilisée
pour l'étude de 3 matériaux R, L et S, objet de ce travail, est résumée en
annexe. On obtient : mof = 3,8 et 6of = 211 (8,3)(") MPa pour Vo = 1 mm?3.

Par ailleurs, une étude compléte sur meches SiC NLM 202 traitées
donne les résultats suivants : mof est compris entre 3,4 et 5,9 et Gof entre 505

MPa et 662 MPa (Vg = 1 mm3) [Pasquier, 1994].

I1.2 - Matrice de carbure de silicium

La matrice SiC élaborée par CVI [Christin, 1979], [Naslain et al., 1981]
présente la méme microstructure que le SiC d'interphase. Elle est formée de
grains de SiCg, qui ont été observés par diffraction de rayons X [Arnault,
1989].

La masse volumique de la matrice SiC est de 32 g/cm3 (valeur
communément admise).

Il n'a pas été démontré que la croissance radiale des grains de SiC
entrainait une anisotropie de la matrice, qui sera considérée comme
isotrope.

L'étude de la rupture des minicomposites SiC/C/SiC en traction
permet d'accéder a la contrainte a rupture de la matrice SiC déposée sur les
torons longitudinaux et de déduire ses parameétres de Weibull. On obtient
les parametres suivants : my, = 5,6 et Gom = 1810 MPa (Vo = 1 mm3).

La contrainte a rupture de la matrice vaut 123,6 (21,6)° MPa pour Lg = 75 m m
et 265,9 (17,5) MPa pour Lg = 50 mm [Pasquier, 1994].

Les résultats obtenus par Lissart [Lissart, 1994] sont :

* Ecart type on-1
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Chapitre 1 : Présentation de l'étude

o & (MPa) Mm Gom (MPa)(V = 1 mm3)
626 (127) 5,4 795

195 (34) 6,2 315

146 (37) 5,1 296

Les caractéristiques des fibres et de la matrice retenues pour la

modélisation sont répertoriées dans le tableau B.

I1.3 - Les composites 2D SiC/SiC a interphase PyC et (PyC/SiC)n

L'interphase X des matériaux SiC/X/SiC objet de cette étude est :
- (i) soit une monocouche de 0,05 um de PyC, matériau R
- (ii) soit un multicouche référencée (PyC/SiC)4, de 0,5 pm d’épaisseur totale
composée de 4 bicouches PyC/SiC) : matériau L

Quelques éprouvettes de référence élaborées a partir d'un autre
concept d'interphase ont été testées et serviront de comparaison. Il s'agit de
composites SiC/SiC a interphase simple de PyC de 200 nm (matériau S), 500
nm (matériau J) et a interphase multicouche de 0,5 pm (PyC/SiC)3,
composée de 3 séquences (matériau D). La composition de chacune de ces
interphases est précisée dans le tableau C.

Les matériaux référencés L (n = 4) et D (n = 3) ont été retenus pour
cette étude, car ils présentent le meilleur comportement mécanique a
température ambiante et I'énergie de rupture la plus élevée [Droillard et

Lamon. 1996].
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Matériau Composition
L FSiCB / PyC / SiC / PyC/ SiC / PyC / SiC / PyC / Matrice SiC
Epaisseur | (nm) 50 50 50 100 50 150 50
D FSiC8/ PyC / SiC / PyC/ SiC / PyC / Matrice SiC
(nm) 100 100 100 100 100
R FSiC8 / PyC / Matrice SiC
(nm) 50
S FSiC8 / PyC / Matrice SiC
(nm) 200
J FSiC8 / PyC / Matrice SiC
(nm) 500
Tableau C : Récapitulatif des interphases X de l'étude.
Couche Epaisseur Valeur Couche Epaisseur Valeur
MEB (nm)| nominale MEB (nm) | nominale
PyC (1) 40 50 i | 80 50
PyC (2) 70 50 51C 2 320 100
PyC(3) 70-80 50 SiC 3 500 150
PyC (4) 80 50

Tableau D : Epaisseur moyenne de chaque couche de 1 'interphase L dans la

zone utile de l'éprouvette, observée au MEB a effet de champs. (SiC(3) la

plus éloignée de la fibre).
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11.31 - Elaboration du 2D SiC/SiC a interphase PyC ou (PyC/SiC)gq

-1€%egtape : constitution du renfort fibreux

Les composites 2D SiC/SiC sont élaborés sous forme de plaques de
3 mm d'épaisseur qui sont usinées par la suite afin d'obtenir la piéce finale.

Pour débiter une quarantaine d'éprouvettes de traction, une dizaine
de plaques rectangulaires (205x75 mm?) ont été nécessaires.

Chaque plaque est composée d'un empilement de 11 strates de tissus
de fils de fibres Nicalon NLM 202 superposées avec la méme orientation (fil
de trame parallelement a la grande arréte de la plaque). Le matériau final
présente 2 directions privilégiées 0° (fil de trame ou torons longitudinaux) et
90° (fil de chaine ou torons transverses).

Cette préforme séche est ensuite prise en sandwich entre deux plaques
percées de trous en graphite purifié (les conformateurs), pour garantir les
caractéristiques dimensionnelles et géométriques des pieces a réaliser ainsi
que le taux de fibres optimal pour ce matériau (fig. 1,9). C'est cet ensemble

qui sera utilisé pour les deux étapes suivantes de 1'élaboration.

- 26me gtape : dépot de l'interphase (fig. 1,10)

Les interphases sont obtenues par infiltration chimique en phase
vapeur isotherme et isobare (I-CVI). Cette méthode conduit & des dépbts de
bonne qualité structurale et microstructurale sans dégrader les fibres
[Christin, 1979], [Naslain et al, 1981], [Naslain et Langlais, 1986], [Naslain et al.
1989], [Naslain et Langlais 1990].

Les différentes espéces gazeuses introduites sous pressions réduites a
haute température dans un réacteur forment une phase solide par réaction

chimique au contact du substrat (la préforme). Le dépdt de PyC est obtenu

par cracking de propane (C3Hg) alors que le carbure de silicium provient de
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la décomposition dans lI'hydrogéne du méthyltrichlorosilane (MTS). Le
MTS, liquide & température ambiante, est évaporé, puis mélangé a l'état
gazeux a l'hydrogéne, avant son introduction dans la chambre de dépdt afin

d'éviter sa recondensation [Droillard, 1993].
CsHsg (2) —— 3C(s)+4H2(s)
CH3 Si CI3 (g) e SiC (s) + 3 HCl (g)

Le four d'T-CVI utilisé est décrit sur la figure 1,10. La température est
contrdlée avec un thermocouple (Pt/PtRh) (12) situé dans le suscepteur de
graphite. Cet appareillage a été congu pour travailler sous pression réduite
(0,5 < P < 10 kPa), la pression totale étant maintenue constante avec un
capteur de pression(?) (15) et un régulateur® (14). Des débitmétres massiques
(3) sont utilisés pour mesurer les débits des différentes especes gazeuses :
propane (QCsHg), hydrogéne (QHp) et MTS (QMTS) [Droillard, 1993]. La
préforme (11) est introduite dans la zone isotherme de la chambre de dépot
(10).

Les gaz précurseurs sont introduits dans la chambre de dép6t par deux
lignes paralléles indépendantes, isolées par un systeme de vannes électro-
pneumatiques (2).

Une pompe (16) permet d'évacuer les especes sources n'ayanf pas
réagi ainsi que les résidus gazeux (HCl et hydrocarbures) apres les réactions
de dépét. Ils sont piégés par refroidissement cryogeénique, entre la sortie du
réacteur et la pompe. Lors du dépdt du SiC, les lignes de propane et de
piégeage des hydrocarbures sont isolées du réacteur et vice-versa pour le
dép6t du PyC. On réalise ainsi un séquencage continu. Apres le dép6t de
linterphase, la cohésion entre les strates du matériau n'est pas encore

assurée.

- 3éme étape : infiltration de la matrice SiC CVI , usinage et seal-coat
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Toutes ces opérations ont été réalisées, en site industriel® .

I1.32 - Observations des éprouvettes

Le matériau final, observé en section polie au microscope optique est
présenté aux figures 1,11 et 1,12. La densification par CVI épouse
parfaitement la forme du substrat et génere des porosités résiduelles dans le
matériau. A l'intersection des gaines circulaires de matrice qui entourent les
torons longitudinaux et transverses, il se forme des pores inter-fil : les
macropores (fig. 1,13 et 1,14).

Au coeur des fils infiltrés, il reste inévitablement des vides, que les
gaz ne peuvent plus atteindre, et il apparait une micro-porosité intra-fil : la
porosité interne. L'état initial du matériau apres élaboration et usinage a été
observé. Aucune fissuration n’a été détectée.

La morphologie de l'interphase du matériau L réalisée a la fin de
I'étape 2 est étudiée par différentes méthodes (microscopie électronique a
balayage, analyse en spectroscopie d'électrons Auger, microscopie optique).
Trois sections prélevées en différents points d'une plaque prototype
permettent de connaitre le gradient d'épaisseur d'interphase déposé dans le
fat de l'éprouvette et les talons. Lorsque l'on observe la répartition
circonférentielle et longitudinale de l'interphase (fig. 1,15) des festons et des
irrégularités d'épaisseurs apparaissent dans certaines zones .

Le gradient d'infiltration le long des trois sections transverses est
faible entre le coeur et les bords, alors qu'il semble plus important entre le
haut et le bas de la plaque (rapport d'environ 2). L'interphase est présente
dans toutes les zones observées. L'observation au microscope électronique a

balayage a effet de champs () sur échantillons polis permet de mesurer les

() Société Européenne de Propulsion
() S.E.M. Hitachi
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Fig. 1,12 : Vue en section d’une éprouvette de traction polie
dans le plan des strates
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Fig. 1,14 : Observation au microscope électronique 3 balayage
d"une éprouvette rompue, vue en section perpendiculaire i x.
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épaisseurs de chaque couche. L'épaisseur totale de l'interphase varie de 0,5
Mm a 1,5 pm le long de la zone utile. L'interphase est donc beaucoup plus
épaisse que prévu initialement, soit 1,1 um en moyenne sur la longueur de
jauge (25 mm) au lieu de 0,5 pum (tableau D). On s'apercoit que,
contrairement a l'hypothése faite lors de 1'élaboration, la vitesse de
déposition du SiC n'est pas constante, mais elle croit au cours du temps. La
premiere couche de SiC est beaucoup plus fine que les autres et les grains de
SiC sont suffisamment fins pour obtenir un dépét d'épaisseur réguliere et
lisse. Par contre, les couches de SiC(2) et SiC(3) croissent sous forme de gros
grains de SiC qui forment des ondulations, voire méme, des chapelets de
nodules sans continuité entre eux. Ainsi les couches obtenues sont trés

discontinues (aspect de festons).

La texture et la microstructure du PyC et SiC des interphases ont été
observées en microscopie électronique par transmission (fig. 1,16) [Droillard,
1993]. Les couches de PyC élaborées par cracking de propane présentent une
forte anisotropie, une faible porosité et une distance entre feuillets
importante. La premiere couche déposée sur la surface de la fibre riche en
Clibre forme une interface carbone/carbone. Dans le matériau L, les trois
autres couches croissent sur du SiC. Dans ce cas, le PyC qui se trouve en
faible épaisseur épouse parfaitement la forme de son support. Ainsi, quand

la couche de SiC (5iC(2) ou SiC(3)) est formée de cristaux adjacents, les

couches de PyC sont plus ou moins continues et pas toujours paralleles  la
surface de la fibre. Par contre la couche PyC(2) qui croit sur du SiC(1) est
parfaitement paralléle a la fibre et réguliére. La nature des cristaux de SiC du
substrat ne semble pas présenter d'influence sur l'organisation du carbone.
Le SiC est bien cristallisé. La taille des grains varie selon l'épaisseur de la
couche déposée. Deux types de cristaux sont observeés :

- variété cubique B (3C),
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Fig. 1,16 : Image-TEM, succession des 4 séquences (PyC/SiC) au sein de
I'interphase du matériau L, d’apres [Droillard, 1993].
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- séquence de polytypes désordonnés [Droillard,1993].

I1.33 - Composition chimique de l'interphase

Une analyse profilométrique par spectrométrie d'électrons Auger® de
l'interphase du matériau L permet de conclure sur la nature chimique des
couches déposées lors de l'infiltration. Trois échantillons prélevés en
différents points de la plaque ont été analysés.

Le décapage ionique (Ar*) est poursuivi jusqu'a la fibre. Pour le
dosage semi-quantitatif des éléments C, O, les transitions KLL ont été
utilisées et la transition LVV pour le silicium.

Les courbes obtenues sont assez reproductibles. Elles mettent en
évidence l'alternance de pics a forte concentration d'atomes de carbone et de
silicium, qui correspondent a la succession des couches de pyrocarbone et de
carbure de silicium dans l'interphase (fig. 1,17). Le profil obtenu met en
évidence 4 pics a forte concentration de Si en alternance avec 4 pics de C.

On note la présence d'atomes d'oxygeéne en trés faible concentration
(environ 5 % atomique) dans l'interphase et en superficie de la fibre (a 500
nm de profondeur, référence Ta205). Elle peut s'expliquer par une
contamination de l'interphase durant ou apres 1'élaboration ou par une
diffusion des atomes d'oxygene, car le taux semble croitre lorsque que 1'on
s'approche de la fibre. Il s'agit d'une fibre Nicalon traitée B dont la teneur en
oxygene est proche de 12% a coeur, mais n'excéde pas 4% a 5% en surface
[Okamura, et al., 1990].

Aucune conclusion quant a I'épaisseur exacte des différentes couches
n'est possible, car il n'apparait pas de zone transition nette lors du passage
d'un élément a l'autre. Ceci peut étre lié a trois causes : (i) I'absence de

déconvolution du signal, (ii) la non planéité de la surface analysée, (iii) la

() Analyses réalisées au CECAMA /PAM, Université de Bordeaux I

18



1BY TR T T I TR T T T TR T P TrrrrrrTeT TrTTTTTT  RARLEEE L, TrrrrTT ~ry

B
o

PyC%:

e

78

[ | S e S ek R N S A K A A R S )

Concentration atomique (%)

01 : P01

TTY T YT YT

Fibre $iC Nicalon. |

o s

0 : : 0

2 18 29 38 40 58 o8 78 38

Durée du décapage (minutes)

B iadadscnisiars lassiasany Distsansss Loeanepon s Canioacaas i casasaalozaceanea b raonsaaalaasannsaalonsinag

%9

1eg

Fig. 1,17 : Analyse de la composition chimique du matériau L par
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diffusion éventuelle entre couches. En outre, la vitesse de décapage de
chacun des constituants n'est pas parfaitement déterminée, mais il semble
que celle du carbure de silicium soit voisine de celle de l'oxyde de tantale
(utilisé comme étalon), c'est a dire 10 nm/mn. Par contre, celle du PyC est
plus lente.

Cependant, on peut extraire de cette courbe quelques informations
concernant la géométrie de l'interphase multicouche :
- les pics de carbone sont plus aigus que ceux du silicium, ce qui confirme Ia
plus faible épaisseur du dépot de PyC (50 nm) par rapport a celui de SiC
jusqu'a 150 nm).
- les épaisseurs relatives du PyC et du SiC semblent étre celles recherchées ;
en effet, les mesures d'épaisseurs sur le graphe donnent un facteur 2,6 entre
la premiére et la derniere couche de SiC. Les dépdts de PyC restent
d'épaisseur constante et & peu preés égale a celle de la premiére couche de SiC
(7 mm sur le graphe), sauf pour la couche de PyC en contact avec la fibre qui
contient plus de carbone que les autres du fait du traitement de la fibre.
- Apres 140-160 minutes de décapage, les concentrations de carbone et de

silicium restent constantes car on atteint la fibre Si-C-O.
IL.34 - Caractéristiques des éprouvettes

Ce sont des éprouvettes de traction uniaxiale plate en forme d'haltére.
Une des deux directions de tissage du renfort est prise comme axe de
traction. La zone utile mesure 8 mm de large pour 30 mm de long.

Afin de pouvoir étre fixées hors de la zone chauffée (mors froids), les
éprouvettes destinées aux essais & haute température mesurent 200 mm de
long . A température ambiante, on utilise des éprouvettes de 150 mm de
long. L'épaisseur des éprouvettes est d'environ 3 mm (8 a 11 strates de tissu).

Les caractéristiques du matériau sont répertoriées dans le tableau E.
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Matériau. | Lot da dg Vpo (%) | Vpi (%) | V(%) | Vm (%)

1 2,62 2,36 9,4 8,9 351 46,6

(52)| (0,07)D (0,06) (0,8) (2,1) (1,6) (2,8)
L 2,6% 2.5% 8,5% 23,6% 4,5% 6%
(nombre d’ 2 2,64 2,42 10,6 6,7 37,2 455
éprouvettes) | (13)| (0,01) (0,03) (0,9) (1,05) (0,6) (0,9)
0,4% 1,2% 8,4% 15,6% 1,6% 2%

D 1 2,63 2,42 11 6,7 35,5 46,8

7y | (0,017 (0,02) (0,25) (0,7) (0,6) (0,6)

0,6% 0,8% 2.2% 10% 1,7% 1.3%

gl 2,34 2,17 15,6 3,34 38,2 429

)| ©03 | ©00v | ©08 | ©n | ©e | a2

R 1,3% 1,8% 5,1% 4,5% 1,6% 2,8%

2 251 2,28 11,8 2,6 37,8 48,5

ae)| ©0n | 0o | as | ©0s | on | an

1,6% 3,1% 12,7% 23% 1,8<% 3,5%

Tableau E : Caractéristiques des différents lots de fabrication des matériaux L,

DetR.

(1) Bcart type o1 entre parenthéses
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Les densités géométriques() (dg) sont comprises entre 2,36 et 2,42 pour L et D,
entre 2,17 et 2,22 pour R, alors que les densités apparentes (™) (d;) sont
supérieures de 0,2 points. La fraction volumique moyenne de fibres des
éprouvettes est de 35,1 % et 37,2 % selon le lot de fabrication. La fraction
volumique moyenne de matrice est de 46,6 % (lot 1) et 45,5 % (lot 2) pour le
matériau L et de 42,9 % et 48,5 % pour le matériau R. La porosité ouverte du
matériau L est de 9,4 % (lot 1) ou 10,6 % (lot 2). Elle est un peu plus élevée
pour les matériaux D (11%) et R (11% a 15,6%).

III - PROCEDURE EXPERIMENTALE

III.1 - Ligne directrice de 1'étude

La premier point important du plan d'essais, est de vérifier la
reproductibilité du matériau SiC/SiC a interphase séquencée (PyC/SiC)s oy 3
par rapport aux échantillons élaborés antérieurement par Droillard
[Droillard, 1993]. Pour cela, le comportement mécanique a température
ambiante des nouveaux échantillons est comparé aux données trouvées
dans la littérature. Plusieurs essais de traction monotone jusqu'a rupture
sont donc réalisés, en choisissant des éprouvettes issues de différentes
plaques et de divers lots de fabrication et présentant des caractéristiques les
plus éloignées possibles.

Afin de déterminer les niveaux de contrainte des essais de fatigue
(statique), il est aussi indispensable de déterminer le comportement en

traction des SiC/SiC a interphase simple ou séquencée a haute température

(") Densité géométrique : densité obtenue a partir du rapport de la masse séche de ’éprouvette
sur son volume mesuré au pied a coulisse

() Densité apparente , calculée a partir de la masse séche (Mo), de la masse saturée en eau
(Ms), et la masse dans 'eau (Me) par la relation : d3 = Mo/(Ms-Me)
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sous air. Les températures sont fixées initialement a 450°C, 700°C, 850°C et
1200°C.

Enfin, des essais de fatigue statique jusqu'a rupture sont réalisés, a
différents niveaux de contrainte. Ils permettent de comparer les évolutions
en vieillissement sous charge en atmospheére oxydante, et les durées de vie
des matériaux en fonction de la nature de leur interphase. Certains essais de
fatigue sont interrompus avant rupture et suivis de tractions résiduelles a
température ambiante, afin de caractériser le matériau en cours de

vieillissement.

IIL.2 - Les procédures expérimentales

I11.21 - Matériel et montage (tableau F)

Les essais de traction a température ambiante sont réalisés a l'aide
d’une machine de traction électromécanique® (fig. 1,18). Un extensometre a
couteaux longitudinal® de 25 mm de jauge (Lg) est fixé sur le plat de
I'éprouvette.

Une machine de traction hydraulique® équipée d'un four résistif
permet la réalisation d'essais sous atmosphére oxydante en traction, fatigue
statique (fig. 1,19). Elle est équipée de mors hydrauliques refroidis par une
circulation permanente d'eau. Le four de 9 cm de haut est constitué d'une
résistance de platine et peut atteindre 1200°C. Il est monté sur une glissiere
qui permet de le déplacer. La température est contrdlée par deux
thermocouples. A 700°C, le gradient thermique dans la zone utile de

I'éprouvette est de 40°C, alors qu'il n'excéde pas 25°C & 1200°C. Une cellule

() Instron 4505
@ type 127 A de MTS
@) Instron 8501
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Fig. 1,18 : Montage de traction & température ambiante.



Fig. 1,19 : Appareillage de traction sous air.
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de force de 100 kN intégrée a la machine de traction permet la mesure de
l'effort de traction/compression a tout instant dans la zone utile de
I'éprouvette. La mesure de la déformation a haute température sous air est
réalisée a l'aide d'un extensometre MTS® a tiges d'alumine, maintenu au
contact de la tranche de I'éprouvette par deux ressorts a lame. La longueur
de jauge est de 25 mm. L'extensometre est refroidi par circulation d'eau. Des
bouchons en laine de roche isolent l'entrée des couteaux dans le four,
limitant ainsi les courants de convection. Un carter de protection en
aluminium améliore la stabilité thermique de ['extensometre et limite le
bruit du signal de déformation (inférieur a 0,001% - 0,25 um-).

Le materiel utilisé pour les essais sous argon différe peu du précédent
(fig- 1,20). La machine de traction est électromécanique. Le four inductif et
I'éprouvette se trouvent dans une enceinte dans laquelle régne une pression
de 50 kPa d'argon confiné. L'extensometre a tiges de carbure de silicium de
25 mm de longueur de jauge est placé au contact de I'éprouvette. Un capteur

d'émission acoustique est maintenu sur le mors froid supérieur.

Essai a température sous atmosphere sous air
ambiante inerte (argon)

Machine électromécanique® | électromécanique @) | hydraulique @

) Type 252 de MTS

(1) Instron 4505

(2) Instron 8562
©) Instron 8501

22




Chapitre 1 : Présentation de l'étude

Pilotage déplacement Force Déplacement
traverse
Extensomeétre a couteaux @ a contact a contact ()

logitudinal (YZ)

tiges en SiC

tiges en alumine

Extensometre a couteaux / /
tranverse (XZ)

Four - type / Inductif (2000°C) Résistif (1200°C)
Hauteur (mm) 100 80

Mors mécaniques hydrauliques hydrauliques

Tableau F : Récapitulatif des moyens d'essais utilisés dans cette étude.

I11.22 - Conditions expérimentales

Les parameétres d'essai sont (i) la température, (ii) I'atmosphere et (iii) les
conditions d’asservissement. Auxquels s’ajoutent deux parameétres de
fatigue statique (iv) la contrainte de maintien et (v) l'endommagement
initial des éprouvettes.

(i) - Les températures des essais sont 700°C, 850 °C, 1000°C et 1200°C. Les
températures comprises entre 500°C et 1000 °C ont été choisies en se référant
a des résultats de travaux sur l'oxydation [Filipuzzi, 1991], dans lesquels il
apparait trés nettement que la disparition du pyrocarbone est trés rapide
dans cette gamme de températures, alors que la formation de silice est
encore assez lente. A 1000°C [Mah et al, 1984] - 1200°C [Raghuraman et al,
1995], la silice se forme plus facilement, et les fibres Nicalon-NLM 202

commencent a se dégrader.

@) Instron 2620 - 603

() Instron
(6) MTS 632.51F-01
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Appareillage de traction sous atmosphere controlée.

- — === — || [—Pyromeétre

Extensometre

NN/
e

Four inductif N

Talon de I'éprouvette
(serré dans des mors
refroidis a ’eau)

Fig. 1,20 : Schéma de I'appareillage de traction sous atmosphére contrdlée.
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(ii) - L'atmosphére environnante est soit un gaz rare inerte (Ar) confiné a

50 kPa, soit l'air ambiant a la pression atmosphérique.

(iii) - Le niveau de la contrainte appliquée pour chaque température varie de
40 MPa (avec pré-endommagement ou non) jusqu'a la valeur maximale

supportable par l'éprouvette.

(iv) - Les paramétres d’endommagement intervenant dans la tenue du
matériau sous atmosphére oxydante a haute température sont :

- la densité de fissures (n) liée au pas de fissuration. On a vérifié que le taux
de fissures créées en mode I lors du pré-endommagement était stable au
cours du vieillissement.

- la (ou les) catégorie(s) de fissures considérée(s) parmi les trois familles de
fissures qui ont été mises en évidence sur les 2D SiC/SiC en fonction de la
déformation totale [Guillaumat, 1994], [Aubard, 1993].

- l'ouverture des fissures (u) ; deux modes de fissures sont a considérer :

1 - Les fissures en mode I de la matrice et de l'interphase. Leur ouverture uj
est contrdlée par la contrainte appliquée, les contraintes thermiques axiales
et la densité de fissures présentes dans le matériau. Un suivi de
l'endommagement in situ, au cours de la traction sur une éprouvette de
matériau R polie, n'a pas permis de mesurer cette ouverture inférieure au
micrometre, car la résolution optique du microscope n'est pas suffisante.

2 - Les fissures de mode II (uj) qui se produisent au voisinage du
pyrocarbone d'interphase entrainant la décohésion fibre/matrice. Leur
ouverture est produite par l'effet Poisson, la relaxation des contraintes
résiduelles et le réalignement des torons longitudinaux dans leur gaine
matricielle lorsque la décohésion interfaciale progresse.

- le chemin de fissuration (longueur des fissures, position, déviation).

Plusieurs essais de fatigue statique sous atmosphere oxydante (a
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différentes conditions de température) ont été menés avec des éprouvettes
pré-endommagées a 0,06% (premiére famille de fissures), 0,25% (deuxiéme
famille) et 0,75% (troisiéme famille), afin de vérifier l'influence de
l'endommagement initial sur le comportement du matériau sous

atmosphére oxydante.

(v) - Les essais de traction a température ambiante sont pilotés en
déplacement traverse. La vitesse de sollicitation est trés faible,
0,03 - 0,04 %/mn afin de créer un état de sollicitation quasi-statique. Les
essais de traction sous atmosphere oxydante sont pilotés par le déplacement
du vérin hydraulique. Quelques essais préliminaires ont permis de
déterminer la correspondance entre la vitesse de déformation du fat de
I'éprouvette et la vitesse de déplacement du vérin. La vitesse de
déformation imposée est constante - 0,8 %/mn - de maniére a avoir
proportionnalité entre le temps et l'allongement de I'éprouvette (voire
I'ouverture moyenne des fissures) ; cette vitesse est trés importante car des
effets viscoélastiques et physico-chimiques, qui dépendent du temps,
risquent de se produire & haute température. En essais de fatigue statique, la
vitesse de sollicitation lors de mise en charge jusqu'a la charge d'essai est de
300 MPa/mn et celle des cycles de décharge-recharge est 400 MPa/mn.

Les essais de traction monotone ou avec cycles de charge/décharge jusqu'a
la rupture sous argon sont asservis en force. La vitesse de sollicitation est de
130 MPa/mn pour l'essai monotone et de 200 MPa/mn pour l'essai cyclé

afin de limiter certains phénomeénes viscoplastiques possibles.

II1.23 -Déroulement des essais a haute température

Avant tout essai & haute température, on mesure le module d'Young
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longitudinal & température ambiante jusqu'a un niveau de contrainte de
30 MPa. Le four d’essai sous air a une inertie thermique importante. Dés que
sa stabilité thermique est atteinte, il est installé autour de I'éprouvette déja
placée dans les mors. Seule la zone utile de I'éprouvette est chauffée (fig.
1,20). Cette manipulation se passe sans contraindre I'éprouvette, car l'effort
de traction est maintenu a zéro a -/+ 200 N. L'extensometre, dont les tiges
ont été préchauffées, est mis en place sur la tranche de l'éprouvette. Le
systeéme isolé (four/éprouvette/extensometre) reste en température pendant
une heure avant de commencer l'essai afin de s'assurer de la stabilisation
thermique de l'ensemble. Sous argon, la montée en température est
controlée ; elle suit une rampe de 50°C/mn.

Les essais sont automatisés. Ils comportent une séquence
d'endommagement fixée par une limite en déformation -1- (€endo), suivie
d'une phase de vieillissement sous charge a un niveau de contrainte (o)
constant -3- (fig. 1,21). Des cycles de charge et décharge -2 -, espacés suivant
une loi logarithmique fonction du temps, 1'émission acoustique (EA) et la
déformation totale (g) enregistrées de facon continue permettent de suivre
I'évolution de l'éprouvette. En fin d'essai, les éprouvettes non rompues
sont sollicitées, soit en fatigue statique a un niveau de contrainte supérieur,
soit en ftraction avec des «cycles de déchargement/rechargement

réguliérement espacés, jusqu'a rupture a température ambiante.
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Fig. 1,21 : Déroulement d'un essai de fatigue statique sous atmospheére

oxydant.

II1.3 - Moyens d'analyses post-essai

III. 31 - Analyse des résultats mécaniques

L’exploitation des cycles d’hystérésis de décharge et recharge permet de
connaitre a tout instant :
- le module d'élasticité du matériau estimé sur les parties linéaires des
cycles, E, et son taux d’endommagement D,
- les dissipations d’énergie liées a des frottements internes du composite 2D
qui évoluent avec l'aire des cycles d’hystérésis, S,
- la contrainte de cisaillement interfacial, T,

- la déformation résiduelle a chaque cycle, ereg,

- L'endommagement

L'endommagement n'est pas directement accessible aux mesures. Son
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évaluation quantitative, comme celle de toute grandeur physique, est liée a
la définition de la variable choisie pour représenter le phénomeéne. Ayant
choisi une définition fondée sur le concept de contrainte effective, associée
au principe d'équivalence en déformation, les mesures qui en découlent
naturellement sont essentiellement liées au couplage déformation-
endommagement, c'est-a-dire a la modification des -caractéristiques
mécaniques des matériaux engendrée par I'endommagement [Lemaitre et
Chaboche, 1988] : mesure de caractéristiques de plasticité, de viscoplasticité,
de résistivité, ou plus souvent d'élasticité. C'est une variable d'élasticité, le
module d'Young, qui est mesurée ici.

Pour ce faire, certains utilisent une méthode dynamique de
propagation d'ondes ultrasonores [Huger, 1992], [Cutard, 1993]. On choisit
une méthode statique basée sur les cycles d'hystérésis. La loi d'élasticité
endommagée unidimensionnelle permet de définir un parametre

d'endommagement D :
c=E,(1-D)e, D

EQ étant le module d'Young initial du matériau, et E(t) étant le module

d'élasticité du matériau endommagé a l'instant t :

E(t)
D=1-—/— 2
- 2)

L'évaluation du module d'élasticité au déchargement et au

rechargement utilise la pente de la partie linéaire des cycles d'hystérésis.

Apres avoir vérifié que les deux valeurs correspondantes Ejnf et Esup sont
trés proches, on choisit systématiquement Esup pour E(t).

L'évolution de l'endommagement est décrite a I'aide soit de D, soit de

E(t)/Eg, soit de E(t).
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II1.32 - Calcul des contraintes de cisaillement interfacial

Il existe plusieurs modeles qui permettent de calculer les propriétés
mécaniques des interphases. Le parametre le plus souvent utilisé est la
contrainte de cisaillement interfacial (7). Les méthodes A, B et C utilisées par
la suite sont développées ici.

Le modele initial a été proposé pour les microcomposites [Lamon et
al., 1995] (fig. 1,22) .

Sur un cycle de déchargement/rechargement (commencant 2 la
contrainte Gp), la différence entre les déformations mesurées (8¢) & un
niveau de contrainte (G ), (c’est a dire la largeur d'un cycle), donne la
contrainte de cisaillement interfacial. Lorsque N fissures matricielles sont

formées, T est défini par :

) bz.N.(l—al.vf)z.ag.Rf.(a/sp).[l—a/ap]
e 2.E,. Vg2.8A

(3)

* Méthode A

Le modele développé ci-dessus est appliqué au 2D en utilisant le
dernier cycle d'hystérésis juste avant la rupture du matériau. N est le
nombre de fissures a saturation comptées en microscopie optique sur
I'éprouvette rompue.
* Méthode B

Cette méthode est une variante de la précédante.

Le nombre de fissures N est celui a saturation observé apres la rupture
de I'éprouvette 2D. On utilise plusieurs cycles d'hystérésis dans la derniere
portion linéaire de la courbe de traction, aprés saturation de la fissuration

matricielle. L'équation (2) s'exprime alors sous la forme suivante :
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b2(1 = al.Vf)z.Eg.Rf.
8.E,,.Vi2.1s.8¢,,

Les coefficients de Hutchinson et Jensen ai, b2 sont définis par,

_ (1+V)E_[E; +(1-2V)E]
27 EJ(1+V)E, +(1-V)E]

de] /2 est I'ouverture du cycle de charge et décharge & mi-hauteur,
Rf est le rayon de la fibre de SiC,

Vf est la fraction volumique de fibres dans le composite,

o p est la contrainte de déchargement du cycle,

Em est le module de la matrice SiC,

Ef est le module de la fibre,

Is est la distance inter-fissures a saturation,

4)

(5)

(6)

La valeur de 1 est déduite de la pente de la droite représentant la variation de

sz comme une fonction de de] /2.

*Méthode C [Marshall et Evans, 1985]

Ce modele développé sur un composite modéle monofilamentaire

définit, pour une contrainte O, appliquée en traction, la contrainte de

cisaillement interfacial par :

. T L )
" 4.V,.Is.E,
ou :

Vm est la fraction volumique de matrice,
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V¥ est la fraction volumique de fibres,
Rf est le rayon de la fibre de SiC,
Em est le module de la matrice SiC,
Ep est le module du composite non endommagé,
lg est la distance interfissures a saturation.
Dans chacun de ces modeles, on considére que linterphase est
d'épaisseur négligeable. On conservera cette hypothése par la suite, pour les
matériaux L, D et R, bien que des épaisseurs de 0,5 pm ne soient sans doute

pas négligeables.

II1.33 - Observations microscopiques

- Les surfaces polies

L’ensemble des éprouvettes testées ont fait l'objet d’observations
multiples. Elles ont été découpées a la scie a fil, enrobées dans de la résine
époxy puis polies sur des plateaux métalliques recouverts de draps et de
pates diamantées de granulométrie décroissante (minimum 1 pm).

Le polissage des SiC/SiC est une opération longue et délicate qui
présente la difficulté majeure d'éviter les arrachements de fibres et les
rayures, tout en maintenant un temps de polissage raisonnable. Les trois
plans d'observation correspondent aux trois axes du matériau : le plan des
strates, le plan perpendiculaire au torons longitudinaux et le plan
perpendiculaire aux torons transverses (fig. 1,23).

Les fissures n'étant pas toujours suffisamment ouvertes pour étre
visibles en microscopie optique, une attaque chimique au réactif de
Murakami( permet de les révéler. La résolution en microscopie optique

est suffisante pour mesurer :

() mélange de NaOH, KgFe(CN)g et H20 porté a ébullition
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- le nombre de fissures,
- la distance inter-fissures,

L'observation de la morphologie de I'endommagement de la matrice
et de l'interphase (les chemins de fissuration, la formation de phases oxydes
et leur position), requiert l'utilisation d'une technique a fort grossissement :
(microscope électronique a balayage a effets de champs). Les échantillons

polis doivent étre observés avant attaque au réactif de Murakami.

- Fractographie

La majorité des faciés de rupture des éprouvettes apres les essais de
traction ou de fatigue ont été observés en microscopie électronique a
balayage. Ceci permet de déterminer des données essentielles a la
compréhension des mécanismes de rupture telles que le type de facies de
rupture de chaque fibre, les zones déchaussées et leurs longueurs de

déchaussement, les contraintes locales a la rupture des fibres.

IT1.34 - Les analyses AES

Une analyse par spectroscopie d'électrons Auger (AES) haute
résolution de certaines régions de la matrice, de l'interphase et de la fibre
déchaussée sur les facies de rupture est réalisée en utilisant un appareillage(®
a 10 KeV. Les spectres d'électrons Auger ont été enregistrés plusieurs fois
dans trois régions différentes :

- 1: en surface de la fibre déchaussée,

- 2 : dans un berceau de matrice gaine de la fibre déchaussée,

- 3 : a travers la et les coques cylindriques de l'interphase (lorsque celle-ci est
encore visible).

Les échantillons ont été décapés entre chaque analyse par attaque aux

() Vacuum Generators
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ions d'argon (Ar+) par intervalle de 20-30 secondes, et les données AES ont
été enregistrées apres chaque décapage afin de réaliser une analyse en

profondeur. La vitesse de décapage est de 80 A/mn (référence TapO5). Pour

le dosage des éléments C et O, les transitions KLL ont été utilisées et pour le

silicium la transition LVV. On cherche la présence de SiC , de PyC, de SiO2,

et de Si-C-0.

CONCLUSION

Les lots d’éprouvette SiC/SiC a interphase simple de PyC de 50 nm et
200 nm et a interphase séquencées (PyC/SiC)3 et (PyC/SiC)4 sont homogénes
sur le plan des caractéristiques physiques (densité, porosité et taux de fibres);

Cette faible dispersion laisse espérer la reproductibilité des essais
mécaniques de traction (chapitre 2) et de fatigue (chapitre 3). Afin de s’en
assurer, plusieurs essais de caractérisation en traction monotone a
température ambiante avec cycles de charge et décharge sont réalisés sur
chaque lot de fabrication.

La reproductibilité est la condition nécessaire pour pouvoir étudier
I'influence d’autres parametres tels que la nature de l'interphase, la

température, I’environnement et 1'endommagement.
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Annexe : Propriétés des fibres SiC NLM 202 traitées £

(A) Mesure des propriétés des fibres NLM 202 traitées

Diametre des fibres :

La mesure du diameétre des fibres est réalisée par diffractométrie laser
He-Ne 1 = 0,6328 nm. Cette technique repose sur le principe de diffraction de
FRAUNHOFFER. La fibre représente la fente de diffraction. L'interaction
entre le rayonnement et la source forme sur l'écran un spectre de diffraction
présentant des minima. En mesurant la distance entre deux minima, il est
possible de calculer le diamétre de la fibre. La condition pour que l'intensité

diffractée s'annule de part et d'autre du maximum central est :

d.sin® = A
d est le diametre du filament et A représente la longueur d'onde du faisceau
incident, 8 I'angle de diffraction.

sin@ =i/(2D)
D est la distance entre la fibre et 'écran, i est la largeur du maximum central

de diffraction. On peut alors calculer le diamétre :

d=2AD/i

La valeur du diametre obtenue n'est pas exacte.

Une correction est nécessaire :

d-0,22

dv =T3¢5

On effectue une mesure tous les 3 mm sur 22 fibres de 10 mm et on calcule

le diameétre moyen a partir de ces trois valeurs.
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Densité au pycnometre

Le pycnometre a hélium permet la mesure des densités volumiques et
surfaciques du tissu formé de torons de fibres NLM 202 traitées B. La mesure

est répétée sur 5 échantillons.

Résultats
Fibres NLM 202 Diameétre Masse volumique p
(Bm) (gem)
traitée B 14,6 (1,9)(1) 2,6(0,03)
[Villeneuve, 1991] 14 2,55

(1) Les chiffres entre parenthéses et en italique précisent 1'écart type des résultats par rapport
a la valeur moyenne inscrite devant
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(B) : Comportement mécanique des fibres NLM 202 a l'ambiante

Microtraction

capteur force fibre

capteur déplacement

A

acquisition

Nombre de fibres testées : 18
Vitesse de déplacement des mors de traction constante : 1 % / mn
Longueur de jauge : 25 mm

Complaisance : 0,0623 mm /N

Résultats
Fibres Ef Déformation | Contrainte a| Module de
a la rupture | la rupture | Weibull des
(GPa) (%) (MPa) fibres®
NLM 202 187 (68) 1,49(0,64)@ 2719.¢985) 3,8
(traité B)

(1) 1a distribution statistique des contraintes 4 la rupture est décrite par l'équation : P =1 -
exp [- VIV, (6/6o)™]), avec Vo = 1 mm3

(@) les chiffres entre parenthéses et en italique précisent 1'écart type des résultats par
rapport a la valeur moyenne inscrite devant
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CHAPITRE 2: COMPORTEMENT EN TRACTION DES COMPOSITES
SiC/X/SiC ET EFFET DE L'ENVIRONNEMENT
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INTRODUCTION

Des essais de traction monotone sont réalisés a température ambiante
et a hautes températures sous argon et sous air. Les matériaux R, S et ]
comportent une interphase simple de pyrocarbone dont l'épaisseur est

respectivement égale a 50 nm, 200 nm et 500 nm. Les matériaux L et D

comportent  respectivement une interphase séquencée (PyC/SiC)s et
(PyC/SiC)3, dans laquelle 1'épaisseur de chaque couche de PyC est égale a
50 nm. L'influence du type d'interphase et de l'environnement sur le
comportement en traction unidirectionnelle du composite, est analysée. Les
conditions expérimentales retenues pour ces essais ont été présentées au
chapitre 1.

Le premier paragraphe présente les résultats des essais de traction
(monotone ou avec des cycles d'hystérésis) a température ambiante, menés
avec les matériaux 2D-5iC/X/SiC. On observe ainsi l'influence du choix de X
sur le comportement en traction, le mode d'endommagement et les
propriétés interfaciales des composites.

Le matériau L est sollicité en traction sous argon a 1200°C jusqu'a
rupture. L'analyse de la courbe de traction et les observations
microscopiques de la fissuration, permettent de comprendre 1'influence de
la température sur le comportement et les propriétés mécaniques du
composite SiC/SiC a interphase séquencée (PyC/SiC)s. Ces travaux font
l'objet du deuxiéme paragraphe.

Dans le troisiéme paragraphe, en appliquant la méme méthodologie
que précédemment, l'effet d'un environnement oxydant sur le
comportement en traction du composite 2D SiC/SiC a interphase simple ou

a interphase séquencée (PyC/SiC)4 est étudié. Le role de la vitesse de

sollicitation est mis en évidence.
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I. - TRACTION A TEMPERATURE AMBIANTE
Le tableau A répertorie l'ensemble des conditions d'essais et des

résultats obtenus en traction a température ambiante sur les matériaux

L,RetS.

1.1 - Courbes de traction

Le composite SiC/SiC présente un comportement élastique
endommageable avec déformation résiduelle. On identifie trois zones sur
les courbes de traction (figure 2,1).

- une zone linéaire (zone 1) qui correspond au domaine de
comportement élastique réversible. L'émission acoustique, mesurée en
coups cumulés, est un bon indicateur d'endommagement. Les premiers
coups cumulés sont enregistrés vers 30 MPa (= 0,03%), mais, dans une tres
faible proportion, en comparaison des niveaux d'émission atteints par la
suite.

- la zone (zone 2) la plus importante de la courbe est non linéaire
(entre 0,05% et 0,8% de déformation). C'est au cours de cette phase que la
fissuration se produit : l'endommagement est mis en évidence par la
déformation résiduelle qui atteint en moyenne 0,1 % en fin d'essai,
I'émission acoustique qui croit considérablement et le module sécant qui
chute.

- la derniére portion de la courbe (zone 3) (entre 0,8% de déformation
totale et la rupture) est a nouveau linéaire. La pente de cette droite est tres
proche de 1/2 Ef Vg et la fissuration matricielle des torons longitudinaux,
arrive a saturation. Ceci suggere que l'effort appliqué est désormais porté

principalement par les seules fibres orientées dans la direction de traction. La
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Chapitre 2 : Comportement en traction des composites SiC/X/SiC et effet de l'environnement

rupture se produit lorsque la contrainte appliquée aux torons devient
supérieure a leur limite en rupture. Aucune rupture en délaminage n'a été
observée.

Les courbes de traction des matériaux L, D et R présentent la méme
allure générale, quels que soient le lot d'éprouvettes et le type d'interphase X
utilisée (fig. 2,1). La comparaison du comportement des matériaux élaborés
pour cette étude a celui du matériau L mis au point par Droillard (méme
concept d'interphase), montre la reproductibilité du matériau. Le niveau de
rupture des nouveaux matériaux semble un peu plus élevé (fig. 2,2).

Des courbes de traction comparables ont été obtenues pour les
matériaux R, S et J indiquant une influence limitée de 1'épaisseur
d'interphase lorsqu'elle varie entre 50 nm et 500 nm. Par contre, la
contrainte a la rupture chute lorsque la quantité de PyC entre fibres et

matrice diminue (fig. 2,3).

1.2 - Elasticité

La rigidité initiale (Ep) de chaque éprouvette est évaluée a

température ambiante a partir de la pente de la zone élastique de la courbe
de traction (entre a 0 et 30 MPa). Les modules moyens des éprouvettes de
matériau L, D et R, qui sont respectivement 216 (19)* GPa, 217 (6,9) GPa et 200
(20,2) GPa, sont peu dispersés. Cette faible dispersion est liée a 1'homogénéité
de la densité des lots de fabrication des éprouvettes.

L'interphase, dont la fraction volumique est inférieure a 3 %, a peu
d'influence sur la rigidité globale du matériaux.

Le module théorique est calculé pour chaque éprouvette par la loi des

* Ecart type entre parenthése, 6p-1
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Chapitre 2 : Comportement en traction des composites SiC/X/SiC et effet de 'environnement

mélanges (interphase négligée, Em = 400 GPa -valeur communément
admise [Lissart, 1994] , E_f = 190 GPa). La wvaleur obtenue est
systématiquement supérieure au module expérimental (fig. 2,4). On observe
un écart de 10 % a 30 %, qui peut étre expliqué par :

- I'incertitude sur la mesure du module expérimental,

- l'incertitude liée a la mesure des fractions volumiques des divers
constituants, en raison des dispersions morphologiques inhérentes au
matériau. Les porosités obtenues a partir d'une mesure a l'eau, sont
probablement sous-estimées.

- la surestimation de la rigidité de la matrice qui n'a pas été testée
expérimentalement pour ces matériaux.

- l'incertitude sur la valeur de Ef.

L'écart entre la valeur théorique et expérimentale de E est surtout lié a

l'incertitude sur Vf et Vi ; en effet, dans la loi des mélanges, toute variation

des fractions volumiques a une grande influence sur le module du

composite alors que les variations de Em et Ef modifient peu le résultat.

1.3 - Endommagement

Les courbes d'évolution du taux d'endommagement D = (1-E/Eg) en

fonction de la déformation longitudinale totale sont trés proches pour les

trois matériaux L, D et R (fig. 2,5). La variable D tend vers l'asymptote (1 -
EfVf
2Eo )

Des essais de traction interrompus ont permis l'observation, sur
surfaces polies, du taux de fissuration des éprouvettes a différents niveaux
de déformation totale longitudinale.

L'endommagement du 2D SiC/SiC a interphase simple (matériau S,

40



100

E

80 1. EEVE
2E,

£ 60 - -

3

~

b 40 + —&— L (112, lot 1) § _|

— —— L (404, lot 2)

—e— R (11)
—¥— L (401, lot 2)
—A— D (912)

! |

0 0,2 0,4 0,6 0,8 I 1,2
Déformation longitudinale (%)

Fig. 2,5 : Evolution du taux d’endommagement d’un 2D SiC/X/SiC avec X=PyC
(matériau R), X=(PyC/SiC)3 (matériau D) ou X=(PyC/SiC)4 (matériau L).

Fig. 2,6 : Micrographie MEB du matériau L aprés traction unidirectionnelle a
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Chapitre 2 : Comportement en traction des composites SiCIX/SiC et effet de l'environnement

interphase PyC de 200 nm), a été étudié en détails par Aubard et Guillaumat,
[Aubard, 1992] [Guillaumat 1994].

Le premier mode de fissuration de la matrice apparait vers 0,05 % (¢ =
80 MPa). Il marque la fin de la zone de déformation élastique. Les fissures se
forment dans la matrice externe aux torons, aux angles des macropores ou
régnent des surcontraintes.

La deuxieme famille de fissures se forme dans les torons transverses a
partir de €=0,25 % (o = 200 MPa).

La famille de fissures qui apparait en dernier lieu, s'observe dans la
matrice interne, au sein des torons longitudinaux, perpendiculairement 2
l'axe de traction. Ces fissures se répartissent régulierement le long des
torons, lorsqu'on approche de I'état de saturation de 'endommagement qui
se produit vers 0,75 % de déformation longitudinale (o = 300 MPa). Au dela
de cette limite, le nombre de fissures n'évolue presque plus. Ceci explique la
portion linéaire observée sur la courbe en fin de traction.

L'analyse des modes de fissuration des matériaux L, R et D a été
réalisée apres endommagement en traction unidirectionnelle a 0,06%,
0,25 % et 1 % de déformation longitudinale. Les distances inter-fissures
mesurées sur des sections polies sont répertoriées au tableau B. A 0,06%, le
taux de fissuration des macropores est encore faible. La distance qui sépare
deux fissures dans la matrice inter-strate (ou externe) est égale & environ 1,5
mm (intervalle entre deux macropores) ou 04 - 0,5 mm (la distance entre
deux angles d'un méme macropore) (fig. 2,6). Ce résultat est conforme aux
observations de Guillaumat (fig. 2,7).

Les modes de fissuration pour L, D et R sont les mémes que pour le
matériau S. En effet, I'interphase qui se trouve en faible quantité (Vi < 3 %)
ne modifie pas le seuil d'apparition des familles de fissures. Par contre, elle

modifie la fissuration intra-torons longitudinaux en favorisant la
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Chapitre 2 : Comportement en traction des composites SiC/X/SiC et effet de l'environnement

ramification des fissures ; une fissure issue de la matrice externe se prolonge
en plusieurs fissures vers le coeur du toron, dans la matrice interne. Ceci
engendre la formation d'un réseau de fissures de plus en plus serrées de
I'extérieur vers le coeur des torons (fig. 2,8). Le pas moyen de la fissuration
intra-fil a saturation est de 37 um avec l'interphase D (5 couches), et de 45um
avec l'interphase L (7 couches) (fig. 2,9). Le pas de fissuration des matériaux a
interphase monocouche de PyC est plus faible, i.e. 14 um avec 200 nm de PyC
et 25 um avec 50 nm de PyC.

Lorsque l'interphase est séquencée, les distances inter-fissures sont
plus importantes. Par conséquent, la multiplication des interfaces dans un
multicouche peut affaiblir la liaison fibre-matrice.

Les observations au microscope électronique a balayage a effet de
champs ne permettent pas de qualifier le type de rupture du PyC (cohésive
(tig. 2,12) ou adhésive), mais on peut localiser la zone de déviation des
fissures. Dans le matériau L, aprés la saturation, les fissures observées dans
les torons longitudinaux sont parfois déviées en "marches d'escalier" (fig.

2,10 et 2,11). Elles s'arrétent, le plus souvent, au niveau des deux premiéres

couches de PyC les plus proches des fibres longitudinales (PyC(3) et PyC(4)).
Les deux couches de SiC les plus épaisses (SiC(1) et SiC(2)), dont la
morphologie est assez irréguliére, n'arrétent pas les fissures et les dévient

rarement.
1.4 - Frottements interfaciaux

Les dissipations d'énergie mises en jeu par les frottements internes
aux interfaces lors du déplacement relatif fibre/matrice en traction, se
traduisent par des boubles d'hystérésis.

Des cycles de déchargement et rechargement du composite
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Fig. 2,8 : Micrographie sur section polie des ramifications des fissures dans les
matériaux a interphase séquencée
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Fig. 2,10 : Micrographie MEB de la fissuration de V'interphase séquencée
(PyC/8iCj4 a température ambiante lors de essai de traction.

Fig. 2,11 : Micrographie MEB de la fissuration de I'interphase séquencée
(PyC/SiC)4 a température ambiante lors de I’essai de traction.



Fig. 2,12 : Micrographie en MET montrant la déviation des fissures par rupture cohésive de
la couche de PyC (matériau J), d’apres [Droillard, 1993].
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réguliérement espacés au cours des essais de traction permettent de
comparer les caractéristiques interfaciales et les dissipations d'énergie pour
différents matériaux, en fonction de la nature de l'interphase, du nombre de
couches et de I'épaisseur de pyrocarbone mise en jeu (fig. 2,13).

Le matériau ] a interphase épaisse de 500 nm de PyC présente des
cycles moins ouverts que le matériau R a 50 nm de PyC. Les distances inter-
fissures a saturation sont pratiquement les mémes pour les deux matériaux
(respectivement 20 et 25 um). Par contre, les cycles du matériau L, a4 50 nm de
PyC par couche, sont plus ouverts que ceux de D a 100 nm de PyC par couche.

De nombreux auteurs ont étudié la contrainte de cisaillement dans la
zone interfaciale (1) au sein d'un composite SiC/SiC, a plusieurs échelles de
matériaux (tableau C).

Tout d'abord, dans les microcomposites, qui sont des composites
modeles composés d'une seule fibre a base de SiC, dans une gaine
d'interphase X et de matrice SiC. Les méthodes A et C (voir chapitre I)
donnent des valeurs de T comprises entre 1 et 21 MPa avec une interphase
PyC de 100 nm [Lissart et al., 1993]. Avec une interphase a séquencage
nanométrique (PyC/SiC)n (une dizaine de couches de 3 nm), la valeur de 1
se situe entre 0,5 MPa et 6 MPa [Heurtevent, 1996].

A une échelle supérieure, les minicomposites sont formés d'un toron
longitudinal (vrillé ou non) infiltré d'interphase X et de matrice. Lorsque X
est constitué de 100 nm de PyC, les contraintes de cisaillement interfaciales
sont comprises entre 20 MPa a 115 MPa [Lissart, 1994], [Lebrun, 1996]. Avec
une interphase nanoséquencée, T est comprise entre 13 MPa et 24 MPa.

A l'échelle du composite 2D, les méthodes de calcul de la contrainte
de cisaillement interfacial développées au chapitre 1 sont appliquées aux
courbes de traction obtenues lors des essais a température ambiante. Les

résultats de la présente étude sont répertoriés dans le tableau D et sur les
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Chapitre 2 : Comportement en traction des composites SiC/X/SiC et effet de l'environnement

Echelle Fibres | Interphase | PyC(nm)| Mdéthode T Références
(MPa)
micro- [SICHNY | (PyC/SiC)n 3 / 0,546 | [Heurtevent, 1996]
composite
micro- | SICN® PyC 100 Hystérésis | 1421 | [Rebillat, 1996]
composite
SiCN(®) PyC 100 Courbe 3 | [Rebillat, BN, 1996]
enveloppe
SiCHN PyC 100 / 18 | [Heurtevent, 1996]
twisté (1)
SiICN PyC 100 Courbe 40-80 [Lamon, 1995]
enveloppe
mini SiCN PyC 100 A 115 [Lissart, 1994]
composite | SICN PyC 100 Aire des 94 [Lebrun, 1996]
cycles
SiCN PyC 100 Longueur | 150 [Lebrun, 1996]
d'extraction
SiCN PyC 100 Ouverture | 100 [Lebrun, 1996]
des cycles
sicp® | (PyC/SiC)3 100 Ouverture 70 [Droillard, 1993]
des cycles
2D sicg | PyC/SiO4 50 Ouverture 90 [Droillard, 1993]
des cycles
sicg | (PyC/SiC)4 50 Push-out 90 [Lamon @]
(plateau)
SiCB PyC 500 Ouverture | 370 [Droillard, 1993]
des cycles
SiCN PyC 500 Push-out | 14-16 [Lamon®]
(courbes)

Tableau C : Valeur de la contrainte de cisaillement interfacial pour différentes

interphases a base de PyC et pour différentes échelles de matériaux SiC/X/SiC.

(1) Fibres Hi-Nicalon
(2) Fibres Nicalon CG

() Fibres Nicalon traitée

(4> Communication personnelle
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A saturation, ¢ =~ 300 MPa

Matériau L L D L R
Température (°C) 1200°C TA" TA TA TA
Epaisseur de PyC totale (nm) 200 200 300 200 50
Couche de PyC (nm) 50 50 100 50 50

s (MPa) 320 290 310 300 275
Vm (%) 446 48,7 46,1 46,2 45,3
Vi (%) 34 34 86,5 36,2 S
Es (GPa) 32,3 32,3 34,7 34,4 35,5

Eoc (GPa) 207 215 222 216 180

Is (um) 15 45 37 45 25

lg (mm) 25 25 25 25 25

al 0,473 0,491 0473 0,464 1,05

b2 197 1,96 1,96 1,96 1,98

pa (.109), méthode A (MPa2/%) 1,9 2,25 5,4 3,7 3,1
Coeff de corrélation linéaire 0,94 0,95 0,91 0,91 0,97
pe (.109), méthode B (MPa2 /%) 8,3 12,8 16,0 14,4 16,0
7, méthode A (MPa) 142 54 137,6 79,6 61,6

7, méthode B (MPa) 156 78 105 78 80

T, méthode C (MPa) 1014 322 35,7 29.5 55,8

Tableau D : Valeur de 7 a température ambiante et haute température sous argon.

PA et pp sont les pentes des parties linéaires de la représentation de 0‘p2 en

fonction de Ae (méthodes A et B).

* TA : Température ambiante
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figures 2,14 et 2,15. Les méthodes A et B permettent d'accéder a des valeurs
de 1 proches. Elles sont un peu supérieures a celles obtenues par Droillard
(70 MPa pour le matériau D, 90 MPa pour le matériau L et 370 MPa pour le
matériau J). La méthode C donne des valeurs de T un peu plus faibles.

L'application des méthodes A, B et C permet de comparer les
propriétés interfaciales des différents matériaux.

Il semble que le facteur déterminant ne soit pas 1'épaisseur totale de
PyC dans l'interphase, mais l'épaisseur d'une couche élémentaire. Ainsi, on
constate qu'il y a peu d'écart entre 1 et 11, alors que L contient 200 nm de
PyC au total et R seulement 50 nm. Mais dans chacune de ces interphases, la
couche de PyC élémentaire mesure 50 nm d'épaisseur.

Dans le composite 2D SiC/SiC, la contrainte de cisaillement
interfaciale croit avec 1'épaisseur de la couche de PyC élémentaire présente
dans l'interphase (tgr= 80 MPa pour R avec 50 nm de PyC / T =104 MPa pour
L avec epyC = 50 nm x 4 / 1 =105 MPa pour D qui contient 3 couches de 100
nm de PyC / 1 = 370 MPa pour ] qui contient 500 nm de PyC d'apres
[Droillard, 1993]). Ceci peut s'expliquer par la capacité du PyC a se déformer
en cisaillement par glissement des feuillets de carbone les uns sur les autres.
Lorsque l'on augmente le nombre de feuillets (donc I'épaisseur), la

déformation a la rupture augmente.
.5 - La rupture
La contrainte a la rupture moyenne obtenue en traction a température

ambiante est de 366 (20,5)° MPa pour le matériau L, 392 MPa pour le

matériau D et 300" MPa pour le matériau R. Ces valeurs sont dans

* écart type entre parenthéses on-1

%

* un seul essai
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l'intervalle d'incertitude de oR, c'est & dire [360 + on-1 = 34,7 MPa]. La
déformation a la rupture vaut 0,9 %™ dans le matériau a 50 nm de PyC et
1,05 % dans le matériau D ou L a 5 et 7 couches. L'écart type sur la
déformation est de 0,09 %, ce qui représente plus de 6 % de la valeur
moyenne (1,04 %).

Le séquencage semblerait accroitre la déformation et la contrainte a la
rupture, mais compte tenu des dispersions calculées, le nombre d'essai n'est

pas suffisant pour l'affirmer.

II - TRACTION A HAUTE TEMPERATURE SOUS ATMOSPHERE INERTE

L'influence d'une température élevée sur le comportement en
traction est étudiée sur le matériau L. L'évolution des déformations du
composite et de ses constituants 4 haute température au cours du temps a été
étudiée par de nombreux auteurs. Ils ont montré que lorsqu'un composite
est sollicité a température élevée, un ou plusieurs de ses constituants
peuvent se comporter de fagon viscoplastique entrainant un comportement
viscoplastique du composite. Cette viscoplasticité est caractérisée le plus
souvent grace a des essais de fluage qui permettent de mesurer la

déformation sous chargement constant [Francois et al., 1992].

II.1 - Les fibres SiC a haute température sous argon

Le fluage de la fibre Si-C-O ex-PCS Nicalon a fait 'objet de plusieurs
études [Simon et Bunsell, 1984], [Bodet, 1993]. I1 apparait tout d'abord que
cette fibre est instable & partir de 1100°C-1200°C. La décomposition de la
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phase vitreuse SiCxOy de la fibre en CO et en SiO ou/et sa réaction avec le
carbone libre, associées & une croissance des grains de SiC, entrainent
une augmentation de la viscosité globale de la fibre. Cela se traduit par
l'absence de régime secondaire, particulierement a 1200°C [Bodet, 1993],
[Tressler et DiCarlo, 1995].

Une autre conséquence de l'instabilité chimique de la fibre Nicalon
est le réle prépondérant de 'environnement de la fibre pendant le fluage
qui conditionne la vitesse de réaction de la phase SiCxOy. Ainsi, la fibre
évolue moins vite sous CO que sous argon pour une contrainte et une
température données [Bodet, 1993], [Jia, 1993].

Les propriétés élastiques et de rupture des fibres SiC en dessous de

1000°C sont bien conservées.

I1.2 - La matrice SiC a haute température sous argon

La plupart des études sur le fluage du SiC monolithique concernent
du SiC élaboré par frittage et dont la taille du grain est relativement
importante. Le fluage de SiC élaboré par CVD (de taille de grain beaucoup
plus faible) a fait I'objet de quelques travaux par [Carter et al., 1984], [DiCarlo,
1986] et [Courtright, 1991]. Dans tous les cas, le SiC CVI apparait nettement

plus résistant au fluage que la fibre (facteur 100 minimum) [Carrére, 1996].

I1.3 - Le composite 2D-SiC/X/SiC a haute température sous argon

Plusieurs études ont montré que dans un SiC/SiC fissuré, il y a fluage
des fibres longitudinales dans les zones exposées a l'atmosphére inerte
[Abbé, 1990], [Holmes et Chermant, 1993].

Deux essais de traction sous argon, a 1200°C sont réalisés selon les
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procédures exposées précédemment (cf. chapitre 1 § III). La température
choisie est supérieure a la température d'élaboration (= 1000°C) afin de
vérifier si l'inversion des contraintes résiduelles d'origine thermique
modifie le comportement mécanique en traction. L'effet de la température
n'aura lieu que pendant des temps d'exposition trés brefs.

De méme qu'a température ambiante, les courbes de traction
présentent deux zones linéaires et une zone centrale de non linéarité qui est
plus étendue (fig. 2,16). Aucune rupture prématurée n'est observée. Les
résultats obtenus sont répertoriés au tableau E.

La diminution du module d"Young a 1200°C est de l'ordre de 10 % par
rapport a sa valeur a température ambiante, ce qui est confirmé par les
études, conduites dans le cadre du Groupement Scientifique dit GS4C, qui
affichent une baisse de la rigidité initiale de 13% a 1000°C et de 26% a 1400°C
[Abbé et al. , 1993].

Les déformations résiduelles a charge nulle sont élevées. Elles
atteignent jusqu'a 0,18 % au lieu de 0,05 % a température ambiante pour le
matériau L (fig. 2,17). Cette déformation irréversible peut étre associée a
l'ouverture permanente des fissures et a la déformation non élastique des
fibres et de la matrice.

La courbe d'endommagement D = (1-E/Ep) (Eg étant le module a
1200°C) en fonction de la déformation longitudinale totale met en évidence
que, pour une déformation donnée, le taux d'endommagement a 1200°C est
plus important qu'a température ambiante (fig. 2,18). La perte de rigidité se
produit plus rapidement. La courbe tend vers une limite d'environ 80 %
d'endommagement qui correspond a la saturation (distance inter-fissure de
15 pm). La valeur asymptotique de D est alors proche de 1-0,5.V{.Ef/Eo. On
peut donc faire I'hypothése que seuls les torons longitudinaux supportent

l'effort en fin de traction avant la rupture.
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Nombre de strates 1 9

Densité apparente 2,51 2,63
Densité géométrique 2,36 2,39
Vf de fibres (%) 34 36
V(m+i) (%) 42,6 46,2
porosité externe (%) 13,6 8,5
porosité interne (%) 7,8 9.3
Type d'essai Tc Ts
Vitesse de traction (MPa/min) 203 132
Module loi des mélanges 235 253

Em = 400 GPa / Ef = 190 GPa

Module a l'origine (30 MPa) & HT 207 205
Ecart exp/théorie (%) 13,5 234
Contrainte a rupture (MPa) 362 342,5
Déformation longi a rupture (%) 1,35 1,09
Durée de l'essai 16 min 2,7 min
Emission acoustique a rupture 1,979 1,83 e7

(Coups cumulés)

Tableau E : Essais de traction a rupture sur le matériau L (X = (PyC/SiC)p, avec une

épaisseur de PyC de 50 nm) & 1200°C sous argon.
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Les cycles sont plus ouverts a 1200°C qu'a température ambiante (fig.
2,19). Pourtant, la contrainte de cisaillement interfacial est supérieure a celle
obtenue a température ambiante (méthode B, 156 MPa a 1200°C sous argon,
78 MPa a température ambiante) car le nombre de fissures a saturation est
plus grand.

On constate que les cycles d'hystérésis ne sont pas parfaitement fermés
(fig. 2,17). Ce phénomene a déja été observé sur des composites modéles et
des 2D [Carrere, 1996], [Rugg, 1997]. Il peut é&tre attribué a un
endommagement ou a des déformations visco-élastiques qui se produisent
au cours du déchargement et rechargement. Cette évolution rapide de la
déformation au cours de la boucle s'accroit lorsque 1'on se rapproche de la
rupture. L'émission acoustique reste constante au cours des cycles, ce qui
écarte I'hypotheése d'endommagment du matériau. On l'attribue donc au
fluage des fibres dans les zones exposées a l'argon, ce qui serait conforme au
mécanisme de dégradation des fibres 5i-C-O Nicalon proposé par Labrugere

[Labrugere, 1994].

La déformation totale est plus importante sous argon a 1200°C (1,35 %
au lieu de 1,19 % maximum a température ambiante, voir tableaux A et E).
Elle est d'autant plus grande que l'essai de traction est long (fig. 2,16). Le
comportement a haute température sous atmosphére inerte est donc

dépendant de la durée d'exposition.

L'effet de la température sur les modes d'endommagement 1 et 2 a été
observé sur un 2D SiC/SiC avec interruption des essais et observations du
taux fissuration a différentes niveaux de déformation totale [Carrére, 1996].
La température, qui permet d'inverser les contraintes résiduelles d'origine

thermique, augmente la contrainte d'apparition des fissures aux angles des
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macropres de 50 MPa car la matrice au sein des torons longitudinaux est en
tension axiale.

Le matériau L a été observé aprés rupture. Plus de 35 % des fissures
extra-torons sont éloignées de 0,2 mm et la distance entre fissures dans la
matrice interne est de 15 um (fig. 2,20). Il est un peu inférieur a celui observé
a température ambiante (45 pm). La disposition des fissures est trés réguliere
et on remarque qu'elle est de l'ordre de grandeur d'un diamétre moyen de
fibre SiC. Les fissures issues de la matrice sont déviées en "marches
d'escalier” le long des fibres au niveau de PyC (3) (50 % des fissures) et de
PyC (4) (50 % des fissures) (fig. 2,21). Les fibres des torons longitudinaux
multifissurés sont donc directement exposées a l'argon dés que le mode 3

apparait sur la zone de décohésion.

I1] - TRACTION MONOTONE SOUS ATMOSPHERE OXYDANTE

IIL. 1 - Caractérisation en traction

Aprés avoir observé l'effet de la température, des essais de traction
monotone a haute température sous air ont été conduits afin d'identifier
lI'incidence d'un environnement oxydant sur le comportement des
matériaux 2D SiC/X/SiC (L et R). Les températures d'essais sont 450°C,
700°C, 850°C et 1200°C. Le mode expérimental est exposé au chapitre 1 (§ III).
Les courbes de traction obtenues se superposent toutes a la courbe de traction
4 température ambiante (fig. 2,22). A 450°C et 700°C, la rupture est identique
i celle obtenue A température ambiante. A 850°C et 1200°C, la rupture se

produit prématurément dans la zone non linéaire d'endommagement. Le
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toron longitudinal

fissuration intra-toror

toron transverse

Fig. 2,20 : Micrographie en MO montrant 'endommagement du 2D SiC/SiC en traction 2
1200°C sous argon.

PyC (4)

PyC 3)

PyC )
PyC(1)

Fig. 2,21 : Micrographie en MEB montrant la déviation d’une fissure dans le
matériau L aprés rupture en traction sous argon a 1200°C.
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niveau de rupture est d'autant plus faible que la température est élevée ; il
chute de 43 % a 1200°C et de 32 % a 850°C (Tableau F). Etant donnée que cette
rupture prématurée n'a pas été observée a 1200°C sous argon, on l'attribue
au changement d'environnement, donc a l'oxydation.

Ces résultats sont confortés par les travaux de Pluvinage qui a réalisé
des essais de traction a chaud sous air et sous argon, sur des composites
SiC/SiC [Pluvinage et al, 1993]. Il a montré que les effets de 1'oxydation
étaient beaucoup plus importants sous charge. A 900°C et a 1300°C, la
déformation a la rupture est divisée par 2 sous air alors qu'elle augmente
sous argon.

Les cinétiques d'oxydation dépendent de la température. A basse
température, (450°C, 700°C) la progression de 1'oxydation est sans doute trop
lente pour avoir une influence sur le comportement macroscopique, au
cours de l'essai qui dure 1 minute environ.

Si l'on attribue la rupture prématurée a l'oxydation, la vitesse de
traction doit modifier le niveau de rupture du composite. Plusieurs essais
ont été réalisés a 850°C et 700°C & une vitesse de déformation 10 fois plus
lente (0,08 %/min). On montre que la rupture se produit d'autant plus tot a
700°C que la vitesse de déformation est faible (fig. 2,23 et Tableau F). A cette
température, il est donc important, en traction sous atmosphére oxydante,
d'associer les propriétés a la rupture a la vitesse de sollicitation de
I'éprouvette.

L'influence du séquencage par rapport & une interphase simple & 50
nm de PyC n'apparait pas sur ces essais de traction a la rupture des
composites 2D SiC/X/SiC. Les parametres prépondérants sont la
température qui modifie les cinétiques d'oxydation et & 700°C la vitesse de

traction qui fixe le temps d'exposition a l'air de l'interphase de pyrocarbone.
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Chapitre 2 : éomportement en traction des composites SiC/X/SiC et effet de l'environnement

IIL.2 - Effet de 1'oxydation sur 'endommagement

On observe l'endommagement sur une éprouvette polie apres
rupture a 1200°C a 200 MPa et 0,3 %. On constate la présence de deux pics de
fréquence du pas de fissuration. 20 % des fissures, distantes d'environ 1,1
mm, sont réparties de part et d'autre d'un toron transverse. 55 % des
distances entre deux fissures oscillent entre 0,2 mm et 04 mm, ce qui
correspond a la distance qui sépare deux angles de macropores. A
température ambiante, ce taux de fissuration est observé sur des éprouvettes
sollicitées & 0,08 %. A 0,3 % de déformation longitudinale, la distance inter-
fisssures est beaucoup plus faible et vaut 30 pm [Guillaumat, 1994].

On constate donc un retard dans les phases d'endommagement
contrairement a ce qui se produit a 1200°C sous argon (fig. 2,24 et 2,25).
L'oxydation de l'interphase pourrait expliquer ce retard, car elle décharge la
matrice sur des longueurs plus importantes que celles créées
mécaniquement. On observe, en effet, l'oxydation des deux premiéres

couches de pyrocarbone, sur des longueurs importantes le long des torons

longitudinaux (fig. 2,26 ; 2,27 et 2,28). La disparition des couches de PyC(1) et

PyC(2) dans les zones fissurées infirme I'observation du chemin des fissures

dans l'interphase. Il est cependant visible que la fissure se propage le long

des fibres qui sont en contact avec l'oxygene.

Conclusion

Le comportement en traction a rupture des composites 2D SiC/X/SiC
a température ambiante et a haute température sous argon et sous air n'est

pas modifié de fagcon considérable par la nature de l'interphase X.
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Fig. 2,28 : Micrographies d'éprouveties aprés essais de traction & 1200°C sous air.
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En revanche, 1'épaisseur d'une couche élémentaire de PyC dans la
séquence modifie la contrainte de cisaillement interfacial.

Le séquencgage permet la déviation multiple des fissures, mais la décohésion
finale se propage contre les fibres longitudinales.

Le comportement & la rupture du composite 2D a interphase
séquencée en traction est peu affecté par la température sous argon (au
moins jusqu'a = 1200°C). Les effets observés sont principalement des
phénoménes de déformation visco-plastiques des fibres Nicalon qui se
produisent lorsque le matériau est fissuré ; ces phénomenes qui dépendent
du temps n'ont qu'une faible incidence sur la courbe de traction, car les
durées d'exposition des fibres sont faibles. La courbe de traction a 1200°C
sous argon du composite a interphase (PyC/SiC)4 est identique a celle d'un
composite 2D SiC/PyC 200 nm/SiC.

A haute température sous air, l'oxydation entraine la rupture
prématurée du composite.

Ces essais ont permis de vérifier l'influence de la vitesse de
sollicitation sur les propriétés a la rupture a haute température sous air a
faible température et sous argon, alors qu'a température ambiante le
comportement est indépendant de la vitesse de déformation de l'éprouvette
[Guillaumat, 1994].

Le temps est un facteur important en oxydation et les essais de traction
monotone jusqu'a rupture ne sont pas toujours adaptés pour caractériser les
mécanismes d'oxydation. En effet, il est difficile de découpler les
mécanismes d'oxydation des mécanismes d'endommagement purement
dus au chargement. En réalisant des essais de vieillissement sous charge
constante, i.e. en fatigue statique, on s'affranchit du deuxiéme parametre,
figeant la contrainte de maintien au cours du temps.

D'autre part, l'apport de l'interphase séquencée n'est pas prouvé lors
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d'essais de traction dans un environnement sévére. Cela ne préjuge en rien
des performances du composite SiC/X/SiC lors d'un maintien sous charge

constante, en traction dans les mémes conditions d'environnement, comme

nous le verrons au prochain chapitre.
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Chapitre 3 : Fatigue statigue sous atmosphere oxydante

INTRODUCTION

De nombreux essais de fatigue statique ont été réalisés a 700°C, 850°C
et 1200°C sous air, a des niveaux de contraintes compris entre 40 MPa et 140

MPa, selon le mode expérimental présenté au chapitre 1.

L'exploitation de ces essais permet de mettre en évidence les

~

évolutions des matériaux L a interphase séquencée (PyC/SiC)4 et R a
interphase simple de PyC (50 nm) sous charge constante au cours du temps.
En fonction des parametres d'essais, le comportement peut étre décomposé

en une ou deux phase(s), notées phase I et II.

Les effets d'un environnement oxydant sur les composites SiC/SiC et
leurs constituants, sous charge constante ou nulle, ont déja fait 1'objet de

plusieurs études qui sont rappelées dans le premier paragraphe.

Le deuxieme paragraphe de ce chapitre présente les résultats des essais
de fatigue statique sous air dans des conditions de température, de contrainte
et d'endommagement initial variables. La comparaison des comportements
des matériaux L, R et S permet de mettre en évidence certaines différences

induites par le changement d'interphase.
L'interprétation et la discussion des évolutions en phase I et II font

l'objet du troisieme paragraphe. L'influence des différents parameétres

d'essais (T, endo, Om, ---) et de la nature de l'interphase est analysée.
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

I - Effet de I'environnement oxydant sur le composite SiC/PyC/SiC

L1 - Les fibres

Lesniewski et Bunsell ont étudié 1'évolution des caractéristiques des
fibres Nicalon sous atmosphére oxydante avec des longueurs de jauge de
220mm. Ils montrent que les propriétés mécaniques sont peu modifiées
jusqu'a 1200°C sous air [Lesniewski et Bunsell, 1990]. La dégradation des
fibres a haute température sous argon se traduit par une perte de masse en

analyse thermogravimétrique. Elle s'explique par un dégagement gazeux

sous forme de CO et COn9.

SiC + 2'Si0p" —» 3 Si0(g + CO(®A)
SIS b B —  SiC+ 2CO(g) 1)

Les équations étant écrites en supposant que I'oxygéne de la fibre est présent
sous forme de silice (alors qu'il l'est, dans les faits, sous forme d'oxycarbure
de silicium).

Jaskowiack et Di Carlo ont montré qu'a des températures supérieures
a 1200°C, ces réactions entrainent, dans un premier temps, 'extension des
défauts de surface préexistants et donc une diminution sensible de la
contrainte a rupture [Jaskowiack et Di Carlo, 1989]. L'appauvrissement en
oxygeéne de la phase d'oxycarbure amorphe SiCxOy, peut entrainer le
grossissement des grains de SiC [Le Costumer et al., 1990] , qui font chuter de
maniére irréversible les caractéristiques de la fibre.
La coalescence (et donc la croissance) des cristaux de SiC est bloquée par la
présence d'oxygeéne dans les joints de grains sous forme de tétraedres
SiCxOy. La stabilité structurale de la fibre est contrélée par la décomposition

de cette phase intergranulaire [Huger, 1992].
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Chapitre 3 : Fatigue statigue sous atmosphére oxydante

Outre ce probléme d'instabilité thermique, la fibre est également susceptible
de s'oxyder en présence d'oxygéne a une température supérieure a 600°C-
[Filipuzzi, 1991] :

"(85iCO)" + O — S5iO7 + CO,CO2 (g (2)

Les travaux de Filipuzzi menés sous air et sous oxygene entre 800°C et
1500°C, montrent que les cinétiques réactionnelles suivent une loi
parabolique en dessous de 1200°C. Dans un premier temps, la couche de
silice formée en surface, limite les dégagements de monoxyde de carbone et
la transformation chimique de la fibre, ce qui préserve ses caractéristiques
mécaniques jusque vers 1000°C [Pluvinage et al. 1991] - 1200°C [Raghuraman
et al., 1995]. La fragilité s'accroit avec 1'épaisseur de SiO2. Au dela de 1200°C,
divers facteurs, tels que l'instabilité microstructurale de la fibre, la
transformation de la silice vitreuse en cristobalite, la formation de fissures
dans la couche de silice [Huger, 1992], ne permettent plus de suivre une loi
parabolique.

L'énergie d'activation (69 - 77 k]J/mol) de la fibre Nicalon est plus
faible que celle du SiC pur [Filipuzzi, 1991].

Ainsi, la fibre Nicalon NLM 202 est trés sensible a l'environnement et
se dégrade a partir de 1000°C-1200°C, ce qui constitue un point faible pour les

matériaux 2D SiC/SiC destinés aux hautes températures.
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Fig. 3,0 : Influence de la température sur la contrainte a la rupture en tension
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

de fibres céramiques [Courtright, 1991]

1.2 - La matrice et l'interphase SiC CVI

De par sa structure cristallisée et sa composition chimique proche du
SiC pur, la matrice est beaucoup plus stable en température que les fibres.
Aucune évolution microstructurale n'a été observée en dessous de 1200°C
[Huger, 1992]. Le SiC CVI (dans la matrice et dans l'interphase) s'oxyde en

milieu oxygéné en formant une couche de silice passivante [Filipuzzi, 1991] .

SiC(s) + 202 — 5i02(s) + CO2(g) (3)
3
SiC(s) + 5 O2 — Si02(s) + CO(g) (3"

La faible vitesse des réactions a des températures modérées lui confere
une bonne résistance a l'oxydation sous air et sous oxygene sec. Les
cinétiques suivent une loi parabolique en dessous de 1200°C.

Lorsque la pression partielle d'oxygene est trop faible, I'oxydation du
SiC devient active, et les produits des réactions sont volatils. Vaughn et
Moachs, puis Schneider ont montré les différents domaines de températures
et de pressions partielles d'O2, pour lesquels l'oxydation est passive ou
active (fig. 3,1) [Vaughn et Moachs 1990] [Schneider, 1995]. Les conditions
d'essais choisies dans la présente étude placent I'oxydation du SiC en zone

passive.

I. 3 - Le composite

Dans un premier temps, les 2D SiC/SiC n'étaient pas revétus d'un
"seal-coat" aprés l'usinage. Ces SiC/SiC non protégés ont fait l'objet de
nombreuses études et en particulier sous atmosphére oxydante. Les effets

d'un tel environnement ont été initialement mis en évidence lors de
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

vieillissement sous charge sous air. Les éprouvettes vieillies ont été
observées en microscopie [Cojean et al., 1992] ou testées mécaniquement a

température ambiante [Frety et al., 1992], [Filipuzzi, 1991].

On observe une dégradation des propriétés des matériaux deés 600°C,
qui est due a l'oxydation du pyrocarbone au niveau des interphases usinées
et non protégées. Si le vieillissement dure assez longtemps, la matrice de SiC
et essentiellement les fibres Si-C-O qui s'oxydent, forment des bouchons de
silice [Filipuzzi, 1991] (fig. 3,1). Ce colmatage protége le matériau mais le

fragilise [Frety et al., 1992], [Cutard, 1993] (fig. 3,2).

Grace au revétement de SiC déposé aprés usinage des éprouvettes, le
vieillissement du matériau non endommagé non chargé, n'a aucun effet
sur son comportement. Il est insensible a I'oxydation. Il faut alors appliquer
au matériau une contrainte suffisante pour créer de nouvelles fissures et

permettre 1'accés de 'oxygene jusqu'a l'interphase [Raghuraman et al., 1994].

En 1982, Dauchier et al. mentionnaient déja des essais de flexion a
chaud sur des SiC/SiC mettant en évidence une chute de la résistance en
flexion a partir de 1000°C [Dauchier et al., 1982]. Avec des essais mécaniques
similaires, Gomina et al. ont montré que les mécanismes de rupture
changeaient au dela de 700°C avec une rigidification de la liaison
fibre/matrice et de faibles déformations a la rupture [Gomina et al., 1992]. Les
essais de flexion a chaud nécessitent des éprouvettes de faibles dimensions.
Cependant, l'interprétation de ces essais n'est pas aisée, car le champ de
contraintes est complexe [Abbé, 1990] et peut étre perturbé par du

cisaillement interlaminaire [Gomina et al., 1992].

La fragilisation du composite mise en évidence au chapitre 2 en
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

traction a haute température sous air dés 850°C a également été observée par

Pluvinage [Pluvinage, 1993] et par Jenkins et al. & 1000°C [Jenkins et al., 1994].

Des essais de fatigue cycliques & chaud ont aussi été réalisés [Elahi et
al.,, 1994], [Evans et al.,, 1995]. IIs ont surtout montré que les effets de
I'environnement étaient prédominants sur les effets de fatigue. Ainsi, d’une
part les durées de vie en fatigue sont beaucoup plus grandes a I'ambiante
qua haute température. Elles sont, d'autre part, sensiblement égales sous
chargements statiques et cycliques a des contraintes maximales similaires

[Carrere, 1996].

I1 - Résultats des essais de fatigue statique a haute température sous air

Les parametres qui caractérisent I'évolution du matériau au cours du
temps lors de ces essais sont rappelés (cf. chapitre 1) :

* le module d'élasticité (partie linéaire supérieure et inférieure des
cycles d'hystérésis, chapitre 1), E(t), et la variable d'endommagement D

* l'aire des cycles d'hystérésis, S(t),

* 'émission acoustique, EA (t),

* la déformation longitudinale totale du matériau, &(t),

* la déformation résiduelle, ereg (),

On notera :

o

E , la vitesse d'endommagement au cours du temps,

o

S, la vitesse d'évolution de l'aire des cycles,

Q o

e et e res, les vitesses de déformation totale et résiduelle.

Les parametres d'essais qui peuvent influencer I'évolution du

matériau en fatigue statique sous air sont :

+ T : la température (700°C, 850°C et 1200°C) ;
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

* gendo : la déformation appliquée a l'éprouvette pour créer un

endommagement initial avant l'essai de fatigue statique ; cette variable
modifie le taux et le mode de fissuration ;

* om : la contrainte de maintien en fatigue statique qui modifie
l'ouverture des fissures ;

* la nature de l'interphase X des matériaux 2D SiC/X/SiC avec X=
(PyC/5iC)4 pour le matériau L, X = PyC(s50 nm) pour le matériau R et X =
PyC200 nm pour le matériau S.

L'influence de chacun de ces parametres est examinée dans cette étude.

II. 1 - Description du comportement en fatigue statique

Trois évolutions
Au cours de la fatigue statique, qui commence dés la mise en charge
de I'éprouvette, on distingue 3 types d'évolution du composite SiC/X/SiC

au cours du temps .

- Evolution de type 1 : On observe une seule phase (phase I) au cours

de laquelle la dégradation rapide des propriétés du matériau conduit

systématiquement a la rupture (fig. 3,3).

- Evolution de type 2 : La rupture du matériau n'a pas lieu en phase I

et un comportement en 2 phases est observé (fig. 3,4). La rigidité du

I
composite E a la fin de la phase I est proche de celle des torons

mini
longitudinaux :

Enmini =%Efo 4) ot :
Ef est

le module de la fibre,
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

V¥ est la fraction volumique de fibres dans le composite.

- Evolution de type 3 : 1l s'agit également d'un comportement en 2

phases, mais les propriétés de I'éprouvette diminuent jusqu'a une valeur

1
minimale supérieure a 5 EfVf (fig. 3,5). La rigidité du composite a la fin de la

phase I est:
I
E

mini

1
>5 EfVf (5)

Ce résultat est en accord avec les travaux de Cutard [Cutard, 1993] (fig. 3,2).

Cartes d'endommagement

La figure 3.6 présente les différents domaines de température
(Tmaximale =1200°C) et de contrainte, pour lesquels I'évolution des
matériaux L (fig. 3,6a) ou R (fig. 3,6b) est de type 1, 2 ou 3.

Avec le matériau R, la rupture se produit en phase I pour une
contrainte appliquée supérieure ou égale a 60 MPa. L'évolution en deux
phases de type 3 n'est observée qu'a un niveau de contrainte trés faible (40
MPa), sur le matériau pré-endommagé. Le module minimum est alors de
100 GPa et le temps de transition est autour de 10 heures. Aucune évolution
de type 2 n'est observée.

Le matériau L peut évoluer en une phase ou en deux phases, selon le
niveau de contrainte et de température appliqué. Les durées de vie les plus

longues sont obtenues lors des évolutions de type 3.

Evolution des variables durant les phases I et 11
Dans la phase I, les déformations longitudinales totale et résiduelle (L
et R) sont des fonctions du temps linéaires et croissantes.

La surface des cycles augmente quasi proportionnellement au temps

lorsque le pré-endommagement est créé sous une déformation €endo =
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

0,06%, car l'aire du cycle a I'instant initial est presque nulle.

A 1200°C et 1000 °C, la rigidité du matériau L est une fonction
décroissante exponentielle du temps : E = Eo exp (-at)), (le coefficient a
apparait dans le tableau Al), alors qu'elle est linéaire décroissante a plus
basse température .

L'émission acoustique en nombre de coups cumulés est en constante

augmentation.

En phase II, les tendances s'inversent. La déformation totale reste
constante au cours du vieillissement, et la déformation résiduelle augmente
trés lentement (fonction logarithmique du temps). Le module de rigidité
croit quasi-linéairement et la surface des cycles diminue. L'émission

acoustique est stoppée.

II. 2 - Influence des parametres d'essai et de la nature de l'interphase

On examine l'influence de la température (T), de la contrainte de

maintien (om) et de la déformation d'endommagement initial (eendo) sur
le comportement en fatigue statique sous atmosphére oxydante des
matériaux 2D SiC/X/SiC a interphase séquencée X = (PyC/SiC)4 et a

interphase simple de PyC.

Influence de la température

€endo est fixé a 0,06 % et la contrainte de maintien est de 100 MPa. Les
températures d'essais sont : 700°C, 850°C, 1000°C et 1200°C.

Les vitesses de variation des propriétés des matériaux L et D sont
mesurées pour chaque essai. Les résultats sont rassemblés dans les tableaux
Al et A2. Les figures 3,7 a 3,15 présentent 1'évolution du module sécant, de

I'émission acoustique, de l'aire des cycles et des déformations totale et
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

résiduelle au cours du temps a différentes températures.

Dans la phase I, les caractéristiques mécaniques de L et R évoluent
d'autant plus vite que la température est élevée. De 700°C a 1200°C, la vitesse
de déformation résiduelle est multipliée par 10. L'accroissement de l'aire des
cycles est beaucoup plus lent & 700°C (R et L) et 850°C (R) qu'a haute
température (1000°C et 1200°C) (facteur 5 pour L et 300 pour R). Le matériau
R est plus sensible a la température (dés 700°C) que le matériau L (figures
3,16 et 3,17). Les vitesses d'évolution des propriétés de R sont supérieures 2
celles de L en phase L.

Dans la phase II, seul le matériau L a faible température (700°C et
850°C) a pu étre étudié a 100 MPa. Dans ces conditions, la rupture du
matériau R se produit en phase I. Les vitesses de déformation totale et
résiduelle sont peu sensibles a la variation de la température en phase II. Par

contre, entre 700°C et 850°C, la vitesse de S diminue (facteur 50) et E

augmente (facteur 10).

Influence de la contrainte appliquée (o)

Pour chaque température (1200°C, 850°C et 700°C) et pour
eendo=0,06%, les matériaux L et R sont sollicités sous charge constante 4 une
contrainte om variant entre 40 MPa et 140 MPa maximum, par incrément de
20 MPa. Parfois, la contrainte de maintien est inférieure a la limite de
linéarité, mais le matériau peut évoluer car il est pré-endommagé au dela de
la zone de déformation élastique. La valeur de 140 MPa constitue la limite
supérieure, obtenue a 700°C, pour laquelle la durée de vie de l'éprouvette
tend vers zéro. L'influence de la contrainte 6y pour chaque température est
ainsi étudiée.

Les résultats des essais de fatigue statique a 700°C, 850°C et 1200°C sont

présentés aux tableaux B, C et D et aux figures 3,18 & 3,25 qui présentent les

courbes d'évolution des propriétés E, S, € et gres au cours du temps pour
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Fig. 3,16 : Evolution des vitesses de variation des aires des cycles et de la rigidité du
matériau L et R avec la température en fatigue statique sous air a 100 MPa.
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Fig. 3,17 : Evolution des vitesses de déformation longitudinales totale et residuelle
du matériau L et R avec la température en fatigue statique sous air a 100 MPa.
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

différentes contraintes om. Les figures 3,26 a 3,29 mettent en évidence les

(o] (=] [e] =]

variations de E,S, € eteres en fonction de oy en phase 1.
o

A 1200°C, le matériau R ne permet pas les calculs de Z , €res , é , ]:5 des
que om dépasse 40 MPa, car la rupture se produit trés rapidement (au
premier ou deuxieme cycles d'hystérésis). Seul le matériau L a pu étre testé a
cette température entre 40 MPa et 120 MPa. Les vitesses d'évolution des
propriétés du matériau L augmentent considérablement a partir de 80 MPa.
Seule la vitesse de déformation résiduelle reste & peu pres constante avec

om. Audela de 120 MPa, a 850°C et 1200°C, I'évolution est tellement rapide

qu'elle conduit systématiquement a la rupture en début de phase L

Influence de l'endommagement initial (€endo)

Cutard a montré que dans un SiC/SiC non protégé a interphase de
PyC simple (=100 nm), il existe une relation entre les pertes de rigidité du
composite, le nombre et I'ouverture des fissures [Cutard 1993].

Afin de vérifier si cette tendance s'applique aux composites L et R, des
essais de fatigue statique sur des éprouvettes ayant subi divers degrés de pré-
endommagement ont été réalisés (eendo =0 %; 0,06 % ; 0,25 % et 0,75 %).
om et T restent constants. Ceci permet de faire varier la localisation et la
densité des fissures en jouant sur les modes de fissuration créés dans le 2D.

L'état de fissuration initial de I'éprouvette est connu assez
précisément a l'aide des observations morphologiques sur le 2D SiC/SiC en
traction pour différentes déformations longitudinales (cf. chap. 2).

Les résultats des essais de fatigue sont regroupés dans les tableaux E et

F et aux figures 3,30 a 3,33.

Lors de l'essai de fatigue statique réalis€é a 60 MPa sans

endommagement initial pendant 24 heures, I'éprouvette n'évolue pas. Le
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

Interphase (PyC/SiC)4
€endo 0,06 0,25 0,75
Phase I II I I I II
I dE/dt (GPa/h)
° -29 -2
E_ 8 0,006 70 0,008 |- 310 0,009
i)
o)
fonction linéaire (h-1)
° 14 -0,7 / . -
S (K]/M3 h) 0,16 / 0,13
e 0,02 +0,05 logt | 0,02 + 0,04 0,035 +0,03 logt
€ res fonction logarithmique logt
(%/h)
g 0,06 10,000 0,09
e linéaire par morceau 2 p,0002| 0,1 0,0006
(% /h)
E aprés endommagement (GPa) 207 75 39

Tableau E : Résultats de l'influence de I'endommagement (nombre et ouverture des
fissures) sur les vitesses d'évolution du matériau L en fatigue statique sous air a
isocontrainte (100 MPa) et a 850°C.

PyC PyC/SiC
déformation de 0,06% | 0,25% || 0,06% 0,25% 0,75%
pré-
endommagement
Phase de fatigue 1 1 1 II I 11 I 1T
E (GPa/h) 5 4 73 0,12 32,7 | 0,001 12,4 | -0,036
S (K /m3h) 0,19 0,57 7,1 0,12 13,2 0,04 1.7 0,05
2 0,003 | 00012 | 0,009 |0,0013] 0,015 |[0,0008| 0,008 |0,0016
€ res (%/h)
8 0,001 0,015 01 0001 0,12 |0,0014| 0,24+ [0,0019
€ (%/h) 0,05.logt
Eo avant 203 170 200
endommagement 207 198
aHT 180 80 47
Eo a_prés 180 70
endommagement
(GPa)
durée de vie 11H 11H || >24H >3] rupture
(H) rupture | rupture | rupture rupture en phase
en  phase en phase I
II 11

Tableau F : Résultats de l'influence de I'endommagement (nombre et ouverture des
fissures) sur les vitesses d'évolution du matériau L et R en fatigue statique sous air a
isocontrainte (100 MPa) et a 700°C




Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

module reste constant, les cycles sont fermés, la déformation résiduelle est
stable et aucune émission acoustique n'est enregistrée au cours de l'essai. La
vitesse de déformation longitudinale totale n'est pas nulle, mais égale a
0.002%/h. Cette variation est du méme ordre de grandeur que la dérive de
mesure de l'extensometre a haute température.

Pour les essais a 0,06 %, 0,25 % et 0,75 %, les vitesses de déformations
(totale et résiduelle) ne sont pas (ou peu) modifiées par le taux
d'endommagement initial du matériau. La valeur de Emini est la méme
quel que soit 'endommagement initial ; elle est comprise entre 30 GPa et 40

GPa.

Influence du temps de vieillissement sous charge constante a 850 °C

A 100 MPa (tableau G1)

Au cours du vieillissement sous 100 MPa a 850°C du matériau L, cing
essais ont été interrompus aprés 30 minutes, 1 heure, 10 heures et 20 heures.
Toutes ces éprouvettes présentent une évolution similaire, avec une
transition entre la phase I et la phase II se reproduisant aprés 1 heure de
vieillissement. Les éprouvettes vieillies ont ensuite été testées en traction
monotone a température ambiante avec des cycles de décharge et recharge.
Les résultats de ces essais sont regroupés dans le tableau F et aux figures 3,34
a 3,36.

L'allure des courbes de traction tend vers une courbe a plateau qui est
trés différente de la courbe de traction du matériau sain, puisqu'elle ne
présente pas la zone de linéarité de reprise des efforts par les fibres
longitudinales.

Le module d'élasticité est le méme que celui obtenu en fin de
vieillissement, c'est pourquoi les courbes de traction apres une interruption
de la fatigue statique en phase I (30 mn et 1 h) sont situées en dessous des

autres courbes. La limite de linéarité en contrainte est la méme d'une
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

éprouvette a l'autre. Elle est proche de celle d'un matériau non vieilli (60 -
70 MPa). La déformation résiduelle des matériaux vieillis est presque nulle.

Les cycles sont beaucoup plus ouverts qu'a température ambiante
pour les mémes niveaux de déformations totales (fig. 3,37 a, b et c).

Les matériaux vieillis moins d'une heure, (en phase I), présentent
une capacité de déformation longitudinale a la rupture beaucoup plus
importante (0,45% aprés 30 minutes et 04 % aprés 1 heure) que les
matériaux vieillis en phase II (0,1 % apres 10 heures , 0,2 % apres 20 heures).
Le temps de vieillissement fait chuter la déformation a la rupture
longitudinale. Par contre, la contrainte a la rupture qui chute de 70 % par
rapport a la valeur nominale durant la phase I, reste stable au cours de la

phase II.

A 40 MPa (tableau G2)

Pour le matériau R, I'étude de I'influence du temps de vieillissement
sur le comportement en traction résiduelle est réalisée aprés une exposition
a 850°C et 40 MPa sous air. Toutes les éprouvettes étaient pré-endommagées
a gendo = 0,06%. Les temps de vieillissement sont 1 heure (phase I), 20
heures (phase de transition), 63 heures (phase II).

Les essais de traction jusqu'a la rupture a température ambiante sur
les éprouvettes fatiguées sont présentés a la figure 3,38.

Aprés une heure de fatigue, le comportement en traction est similaire
a celui d'un matériau non vieilli, mais la rupture est prématurée (266 MPa
au lieu de 300 MPa). Apres 20 heures ou 63 heures, les courbes de traction se
situent en dessous de la courbe nominale. Contrairement au cas précédent,
l'affaissement de la courbe s'accroit avec le temps de vieillissement. Les
niveaux de rupture sont situés bien au dessus de ceux obtenus aprés un

vieillissement a 100 MPa.
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

Influence de 1'épaisseur de PyC dans l'interphase et le séquengage

Les matériaux L (4 x 50 nm de PyC), R (interphase PyC de 50 nm) et S
(= 200 nm de PyC) ont été testés en fatigue statique dans les mémes
conditions afin de vérifier l'influence du séquengage et de 1'épaisseur de la
couche de PyC d'interphase. Les figures 3,40 a 3,42 et le tableau H présentent
les résultats obtenus.

A 700°C et 100 MPa (fig. 3,40), pour un méme pré-endommagement
(eendo = 0,25%), la vitesse de déformation du matériau R est bien inférieure
a celle du matériau L (facteur 10) et du matériau S ( facteur 4) (fig. 3,40 a). De
méme la vitesse de perte d'endommagement ]cé /EQ est divisée par un facteur
3 a 6 lorsque l'épaisseur totale d'interphase passe de 200 nm a 50 nm. A
700°C, les vitesses d'évolution du composite dans la phase I sont contrdlées
par I'épaisseur totale de PyC d'interphase et non par l'épaisseur élémentaire ~
de la couche. Plus la quantité de PyC présente dans linterphase est

o o o

importante, plus les vitesses E(t) , e(t) ete res(t) sont élevées.

Les essais menés a 850°C, 40 MPa et eendo = 0,06 % montrent que le
matériau L évolue a la méme vitesse que le matériau R (fig. 3,41). Les cycles
restent tres fermés ce qui indique une faible modification de l'interphase. On
n'observe aucun effet dii au séquencage.

Par contre, a 850°C et 100 MPa le matériau L s'endommage et se
déforme beaucoup plus que les matériaux S et R (fig. 3,42). E(t) est
multipliée par 10 avec l'interphase séquencée, alors qu'elle est sensiblement
la méme pour une interphase simple de PyC de 50 nm ou 200 nm. z(t) est
multipliée par 3. L'épaisseur de l'interphase simple ne modifie pas le

comportement du composite a 850°C mais la morphologie de l'interphase

(simple ou séquencée) a un effet considérable.

II. 3 - Observations morphologiques et analyses physico-chimiques
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

conditions d'essai 850°C 7 100 MPa 0,06 %
(T/om/€endo)
Matériau L R 5
Epaisseur PyC (nm) 4x50 50 200
. % /h) 0,06 0,02 0,024
o (GPa/h) 475 43 -59
g (K]-/m3h) + 74 +0,2 2
cres (%/h) 0,011 0,004 0,004
(a)
conditions d'essai 850°C / 40 MPa / 0,06 %
(T/0m/€endo)
Matériau L R
Epaisseur de PyC (nm) 4 x50 50

Phase de fatigue I II I I
. (% /by | 0002 [ 00005 | 0,002 /
B (GPa/h)| -1 04 5 04
g (KJ/m3hy| 012 | 0008 | 0004 | 0,005
e 2 (%/h) | 00012 | 00003 | 0,008 | 0,0006
(b)
conditions d'essai 700°C / 100 MPa 0,25 %
(T/om/€endo)
Matériau L R S
Epaisseur de PyC (nm) 4 x 50 50 200
. (% /h) 0,12 0,015 0,05
E/Eo (%/h) -47 -8 -24
g (KJ/m3h) / / /
cres (%/h) 0,019 0,0014 0,013

(©)

Tableau H : Evolution en phase I des matériaux L, R et S testés dans les mémes
conditions de T, om et €endo : (a) T=850°C, om=100 MPa et €endo=0,06% , (b) T=
850°C om=40 MPa et gendo=0,06% , (c) T=700°C, om=100 MPa et €endo=0,25%.




Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

I1.3.1 - Observations morphologiques

Les éprouvettes testées en fatigue sont préparées selon la procédure
exposée au chapitre 1. Les sections polies sont ensuite observées au
microscope électronique a balayage a effet de champ.

A toutes les températures d'essai de fatigue statique sous air, on
observe une décohésion entre la fibre et I'interphase (fig. 3,43 et 3,44), qui ne
joue pas son réle de déviateur de fissures loin de la fibre. Cela avait déja été
remarqué en traction a haute température ( cf. chapitre 2).

Compacte a température ambiante, I'interphase présente une
morphologie tres différente sous forme de feuillets de SiC sans cohésion
entre eux apres quelques minutes d'exposition a 1200°C sous air (fig. 3,45 et
3,46).

En section polie, le PyC est visible sur une éprouvette non vieillie
(zones sombres) entre les fibres et la matrice. Suite a un vieillissement d'une
heure a 850°C, il est remplacé par de la résine prés de la fibre (PyC(1) et
PyC(2)) (zones claires), ce qui signifie qu'il a disparu lors du traitement en
fatigue (fig. 3, 47). L'absence du carbone est confirmée par l'arrachement des
grains de SiC des couches de l'interphase séquencée, qui ne sont plus
maintenus par le carbone environnant (fig. 3,48). Les couches de PyC les plus
éloignées de la fibre (PyC(3) et PyC(4)) ne semblent pas oxydées.

Dans le matériau L, lorsque le temps d'évolution en phase II est
suffisamment important (48 h), la premiére couche de SiC n'est plus visible
(fig. 3/49), alors qu'apres 10 heures de vieillissement a 850°C elle est encore
présente dans certaines zones (fig. 3,50 et 3,51). Elle est remplacée par une
nappe translucide d'aspect visqueux qui joint les couches externes de
linterphase aux fibres (fig. 3,52 et 3,53 ). Cette phase est également observée
sur les levres des fissures matricielles de mode I peu ouvertes ou dans les

macropores (fig. 3,54).
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décohésion F/1

toron
longitudinal

interphase

Fig. 343 : Micrographie MEB d’une décohésion entre la fibre et 'interphase

® traction

traction

Fig. 3,44 : Micrographie MEB d’une décohésion entre la fibre et I'interphase



Fig. 3,45 : Micrographie MEB du faciés de rupture aprés un essai de fatigue statique sous air
a1200 °C et 120 MPa ; Interphase en feuillets.



Fig. 3,46 : Micrographie MEB de l'interphase multicouche aprés un essai de traction a
température ambiante.



grains de SiC

d’interphase
résine
Fig. 3,47 : Micrographie MEB sur une section polie de I'interphase
apres essais de fatigue statique a 850°C sous air, 100 MPa et 0,06 %
de pré-endommagement pendant 1 heure, (matériau L)
Traction
interphase
Traction

Fig. 3,48 : Micrographie MEB sur une section polie de l'interphase
apres essais de fatigue statique a 850°C sous air, 100 MPa et 0,06 %
de pré-endommagement pendant 1 heure (matériau L)



traction

tractHon

Fig. 3,49: Micmgrape MEB és vieillissement pent heures 3 850°C, (matériau L).

traction

traction

SiC(1)

traction

Fig. 3,51 : Micrographie MEB apreés vieillissement pendant 10 heures a 850°C, (matériau L).



Fig. 3,49b : Micrographie en MET du matériau L aprés un traitement en fatigue statique
pendant 48 heures a 100 MPa et 850°C



Y
Interphase (PyC/SiC)4

Fig 3,49c: Micrographie en MET du matériau L traité en fatigue statique sous charge de 10(
MPa a 850°C pendant 48 heures



Silice
traction

Fig. 3,52 : Micrographie MEB aprés fatigue statique en traction 2 100 MPa
a 850°C sous air pendant 48 heures.

Fig. 3,53 : Micrographie MEB aprés fatigue statique en traction 2 100 MPa
a 850°C sous air pendant 48 heures.



Silice

Porosité

Interphase

()

Silice

Fissure en mode 1

Fig. 3,54 : Micrographie MEB de la formation de silice dans les macropores (a) et dans
les fissures en mode I et II (b) a 1200°C.



Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

I1.3.2 - Analyses physico-chimiques

L'analyse par spectrométrie d'électrons Auger (AES) des échantillons
apres rupture en fatigue statique a permis de vérifier la composition
chimique des fibres, de l'interphase et de la matrice aprés une exposition
sous atmosphére oxydante plus ou moins prolongée. Il faut rappeler que
I'analyse AES, dont le mode opératoire est exposé au chapitre 1, n'est que
semi-quantitative. L'interprétation est difficile car le silicium conduit a un
pic d'énergie et un facteur de sensibilité différent selon qu'il se combine
pour former de la silice (75 eV) ou du carbure de silicium (92 eV) [Pluvinage

et al., 1993].

- Les fibres

Une couche de composition Si (30 % d'atomes) -O (40 % d'atomes) - C
(30 % d'atomes) dans des proportions qui ne sont pas exactement celles de la
silice (5i02) est analysée sur les fibres a toutes les températures. L'épaisseur
de cette couche est plus ou moins importante selon la température et la
durée de l'essai. Sous cette couche d'oxyde, se trouve la fibre Si-C-O, dont la
composition en surface est trés riche en carbone (60 %) (fig. 3,55). Il peut
s'agir d'une migration du carbone libre qui se produit lors de la réaction

d'oxydation de surface de la fibre.

- L'interphase séquencée (fig. 3,56)

Apres 48 heures de fatigue statique a 850°C, un berceau de matrice
contenant des morceaux d'interphase du matériau L est analysé sur une
épaisseur de 4,4 ksecondes. Entre chaque couche de SiC, la concentration
atomique de carbone diminue, alors qu'elle augmente dans une interphase

non vieillie (cf chapitre 1, fig. 1). La phase carbonée a donc partiellement ou
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Fig. 3,55 : Analyse par spectrométrie d’électrons Auger sur une éprouvette testée
a 850°C sous 100 MPa pendant 48 heures, c6té fibre.
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Fig. 3,56: Analyse par spectrométrie d’électrons Auger sur une éprouvette testée
a 850°C sous 100 MPa pendant 48 heures, coté berceau de matrice.



Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

totalement disparu selon les zones analysées. De plus, on ne compte que
deux couches de composition proche de celle du SiC avant d'atteindre la
fibre, ce qui confirme la disparition de la couche d'interphase la plus fine. La
surface de chaque couche est riche en oxygeéne ; le SiC d'interphase est donc

oxydé.

- La matrice en surface de 1'éprouvette

Apres une exposition d'une heure, a 1200°C, on détecte sur la surface
externe de l'éprouvette (matrice), une couche de composition Si (40%
d'atomes) O (60 % d'atomes) qui est proche de celle de la silice pure (fig.
3,57). La méme couche est observée a 850°C, mais en épaisseur trés faible
(facteur 10), et de composition chimique légérement différente, puisqu'elle

contient 20% d'atomes de carbone (fig. 3,58).

1I3.3 - Fissuration

L'état de fissuration des éprouvettes apres rupture en fatigue statique
a 100 MPa est observé sur des sections polies. On choisit des éprouvettes peu
pré-endommagées (€endo = 0,06%) afin de Dbien différencier
l'endommagement initial et I'endommagement créé pendant l'essai. Pour
chaque température d'essai, on dénombre les fissures et leur espacement
afin de mettre en évidence une éventuelle influence de la température sur
le mode d'endommagement du matériau en fatigue statique.

Quelles que soient la température et la phase d'évolution du matériau
(phase I ou phase II), le nombre de fissures reste constant au cours des essais.
Le pas de fissuration moyen est compris entre 0,8 mm et 1,4 mm (annexe

tableau Al et Fig. Al).

Le matériau L a interphase séquencée a été vieilli. Les résultats de
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Fig. 3,57 : Matrice de SiC exposée al” air a 1200°C pendant une heure.
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Fig. 3,58 : Analyse par spectrométrie d’électrons Auger de la matrice d’une
éprouvette testée a 850°C pendant 1 heure.



Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

l'observation en microscopie optique du mode de fissuration du matériau L
rompu en traction monotone a température ambiante aprés un
vieillissement en fatigue statique a 100 MPa et 850°C sous atmosphere
oxydante pendant une heure, 10 heures ou 20 heures, sont présentés dans
I'annexe (fig. A2, tableaux A2 et A3). Le taux de fissures, initial est fixé par la
déformation de pré-endommagement (i.e. 0,06%). Dans le matériau vieilli
une heure, le nombre de fissures dans la zone utile a doublé lors de 1'essai
en traction. Par contre, il reste constant en phase II aprés un vieillissement

de 10 heures et 20 heures.
III - Mécanismes d'évolution

Lorsque la déformation d'endommagement est inférieure a Ila
déformation élastique du composite (= 70 MPa), les éprouvettes SiC/SiC a
interphase X ne sont pas affectées par le vieillissement sous charge & haute
température sous air. Par contre, quand le matériau a été pré-endommagg, le
comportement de fatigue statique présente une ou deux phases d'évolution.

Ces phases I et II sont liées a des phénomenes physico-chimiques

internes, qui sont décrits dans ce paragraphe.
IIL.1 - Phase I

Les essais de fatigue statique montrent que la chute des caractéristiques
(E,S, ¢, et €res) des matériaux L et R durant la phase I est contrélée par la
température, le débit gazeux (ouverture et nombre de fissures) et le temps.
Par ailleurs, les observations microscopiques et les analyses physico-
chimiques mettent en évidence des modifications de l'interphase dés le
début des essais de fatigue statique sous atmosphére oxydante. Le carbone au

contact immédiat des fibres disparait en grande partie. Ces résultats
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

permettent d'attribuer la dégradation du 2D, a l'oxydation de la (ou des)
couche(s) de PyC d'interphase. Cette oxydation entraine la formation

d'oxydes de carbone gazeux (réactions (6) et (6') et la destruction de la liaison

interfaciale fibre/matrice sur une longueur ldc.

C + O —» COz (6)
2C + O2 —» 2CO (6"

Lorsque la décohésion chimique 1q¢ progresse, la matrice est déchargée
et 'effort de traction est reporté progressivement sur les torons. Lorsque Idc
est égale a la longueur de jauge, la matrice est entierement déchargée et la
totalité de l'effort de traction est supportée par les torons longitudinaux.
Ainsi, le module de rigidité du 2D chute progressivement et tend vers une
valeur minimale Elmini proche de la rigidité des torons longitudinaux (0,5
Ef Vf = 35 GPa). Ceci correspond a l'évolution de type 2. Lorsque la
contrainte ou la température sont trop séveres, les torons de fibres

longitudinales peuvent rompre avant d'atteindre Elmini, ce qui correspond
& P P q P

a 1'évolution de type 1.

L'évolution du transfert de charge entre la matrice et les fibres
longitudinales au cours de I'endommagement peut étre représentée a partir

d'un modele simplifié constitué d'une fibre, d'une interphase et d'une

gaine de matrice. A tout instant t de l'essai, la décohésion 14 entre les fibres

et la matrice est due a la décohésion purement mécanique créée a l'instant

initial sous l'action de la déformation d'endommagement €endo (Idm) et a

la décohésion chimique engendrée par la combustion du carbone

d'interphase ( 1dc):

14(t) = 1dm(t0) + ldc (t) at=0 1d(t) = Idm 7)
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmospheére oxydante

at=tmini ld(t) =ldc=Lg
ou :
Lg est la longueur de jauge (25 mm).
ldm est supposée négligeable devant la valeur de ldc qui augmente
considérablement des la premiére heure de vieillissement. On considérera

donc par la suite que :
1d(t) =ldc(t) (7

On distingue deux zones le long de la décohésion [Guillaumat, 1994]:

- la région 1 : déchargement total de la matrice et report de l'intégralité de
l'effort sur la fibre. Aucun contact entre la fibre et la gaine de matrice ne
subsiste. La contrainte de cisaillement interfacial est nulle sur lgc. (0<x<lgc)

- la région 2 : chargement partiel de la matrice par friction sur une longueur
lpc sur laquelle il subsiste un contact (Ipc<x<lq). Il existe une contrainte de
cisaillement interfaciale supposée constante le long de lpc : 7.

- la région 3 : interphase non endommagée (x>1d).
De méme que 1, loc et lpc évoluent au cours du temps.
1d(t) =1dc(t) = loc(t) + Ipc(t) 8)

Le module d'un composite modele (microcomposite) évolue avec la

longueur de décohésion selon la relation (9) [Guillaumat, 1994].

E

E(t) = 0 )
1+2.N.1dc(t).a.([ o +1J(1+Bc(t))}
| Ly EV—Om 2

o: N estle nombre de fissures,
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Chapitre 3 : Fatigue statigue sous atmosphére oxydante

om est la contrainte de maintien en fatigue statique,

1 (1)
= e
EmVm

Lors de l'oxydation, lpc tend vers ldc, donc 8 tend vers 1. Ensuite, 1dc(t)

augmente (avec § = 1) de sorte que 2.N.1dc tende vers Lg.

Dans la phase I, on a donc :

E, E,

E(t) = ~ (10)
Nl oo 1 2N
Lg L,
A la fin de la phaseI:2nldc=Lg
E E V +E.V
E t) = 0 —~"m m i - E V '
(t) T+a 1+Eme £ V5 (10"
Efo
Si I’'on pose une loi d'oxydation du PyC linéaire, 1dc(t) = k.t alors :
Eg
E(t)= (11)-
® 1+ At
avec :
2.n.a.k
R
g
Les évolutions de E(t), S(t), e(t) et eres(t) sont contrdlées par la
progression de 1dc(t).

L'oxydation du PyC fait croitre Bc(t) vers 1 (loc tend vers 1dc(t)), puis

loc (=lde¢) augmente jusqu'a ce que les fibres longitudinales soient
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

entierement déchaussées (2 n ldc=Lg). La relation (10) décrit la chute de la
rigidité au cours de la phase I.

La figure 3,59 présente la décroissance du module longitudinal en
fonction de la déformation du composite. Elle est de nature hyperbolique, en
accord avec l'équation (11). Pour comparaison est indiquée la décroissance de

E induite par les essais mécaniques de traction & température ambiante.

Dans un composite sollicité en traction a la rupture a température

ambiante, la longueur de décohésion 1q augmente avec la contrainte
appliquée au composite. Durant l'accroissement de 14, T peut étre supposé
constant au cours du temps lorsque la déformation augmente (nature du
contact entre les levre de la fissures dans la région 2 non modifiée). Au cours
de l'essai de fatigue statique sous atmosphére oxydante, la longueur de
décohésion ldc augmente alors que la contrainte appliquée constante ne
modifie pas 'endommagement mécanique. L'augmentation de l'aire et de
la largeur des cycles d'hystérésis indique que la contrainte de cisaillement
interfacial T, qui leur est inversement proportionnelle (relation 12), diminue
au cours de la phase I. La relation (12) donne <(t) la contrainte de

cisaillement interfacial au cours du temps.

szNU—%wfRfc3

X 12
12E_V/S " )
ou :

- b2 et a1 sont les coefficients d'Hutchinson,

- N est le nombre de fissures,

- Rf est le rayon de la fibre,
- BEf et Em sont les modules respectifs de la fibre et la matrice,

- Vf est la fraction volumique de fibres ,

- S est l'aire du cycle,
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

- Om est la contrainte de maintien (valeur maximale de contrainte sur le
cycle).

Le calcul de 7T est effectué sur le matériau L en fatigue statique a
100 MPa pour les différentes températures d'essais (700°C, 850°C, 1000°C et
1200°C). Le tableau I rassemble les résultats des calculs de 1 en phase I et IL

La contrainte de cisaillement interfacial chute continuellement au
cours de la phase I jusqu'a une valeur minimale de 9,1 MPa a 700°C et 7,0

MPa a 850°C (Tableau I).

B O'm.a.Rf
2.Vg(1+a)(1-B()lge ()

T(t) 13)

On peut faire deux hypothéses sur le mode de propagation du front
d'oxydation du PyC:

(i) Dans le cas d'une propagation unidirectionnelle longitudinale,
l'augmentation de lo au détriment de lp, entraine l'annulation de la
contrainte de cisaillement interfacial dés que la combustion du carbone, le
long des fibres longitudinales, est totale. La courbe 3,59 met en évidence que
la chute de 7 n'est pas aussi brutale.

(ii)) Le front d'oxydation multidirectionnel (radial, longitudinal et
circonférentiel) se propage dans un premier temps entre les levres de la
décohésion mécanique Idm et par la suite en pointe de la décohésion ldc
[Lebrun, 1996]. La dégradation de l'interphase provoque la formation de
surfaces de frottement internes qui expliquent l'augmentation de 1'aire et de

la largeur des cycles d'hystérésis au cours du temps.

L'émission acoustique croit considérablement durant la phase I a
charge constante. Les sources d'émission acoustique peuvent étre tres

diverses : création de fissures, ruptures de fibres, frottements, décohésion
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

mécanique ou chimique aux interfaces... .La formation de nouvelles fissures
en mode I dans la matrice, qui supporte un effort de plus en plus réduit, est
exclue. En effet, la fissuration intra et extra-toron observée aprés essai est
semblable a celle de l'état initial. Des ruptures de fibres ne sont que trés
rarement observées sur les sections polies. Lors d'un cycle de décharge-
recharge a température ambiante, on n'enregistre aucune émission
acoustique, donc les frottements internes ne peuvent pas expliquer la
montée de I'émission en phase I. La création de la décohésion fibre/matrice
ldc reste donc I'hypotheése la plus probable, mais il n'existe aujourd'hui
aucune corrélation directe entre 1'émission acoustique et la combustion du

carbone.

La croissance de la déformation permanente (gres) témoigne de deux
phénomenes : (i) la relaxation de l'ensemble des contraintes thermiques
résiduelles (surtout axiales) au sein du 2D lorsque 1dc progresse et libére les
fibres longitudinales ; (i) la création de déformations viscoplastiques
irréversibles comparables a celles qui avaient été observées sur le matériau L
testé en traction a 1200°C sous argon (cf. chapitre 2).

8permatnente - Eviscoplza.stiqw—:e T€ relaxation (14)

Cette viscoplasticité est confirmée par la sensibilité de la vitesse de
déformation résiduelle a la température et a la contrainte de chargement.

Les travaux de Carrere sur le fluage a 1200°C sous argon ont montré
que le régime de fluage des composites SiC/SiC protégés est primaire. Il est
contrdlé par le fluage des fibres SiC Nicalon au niveau des décohésions F/M.

La matrice ne flue pas [Abbé, 1990]. A 1200°C l'absence de régime
secondaire s'explique par l'instabilité de ces fibres qui s'accompagne de la

croissance des grains de SiC et, donc, d'une augmentation de la résistance au
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Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

fluage [Carrere, 1996].

La déformation totale est la somme des déformations élastiques et
permanentes d'origine mécanique (endommagement, refermeture des
fissures) et physico-chimique (viscoplasticité).

totale ~ Eélastique + & permanente (15)

La charge om est constante, mais la charge appliquée aux fibres
augmente lorsque la décohésion progresse, ce qui accroit la déformation
élastique des fibres.

Dans le cas limite out l'intégralité de l'effort de traction est supportée
par les torons longitudinaux (hypotheése 1), la déformation élastique

théorique des fibres se déduit de la relation 16 :

c
th _ "m
Ef élastique E_.V (16)
£E
La déformation élastique des fibres au cours de l'essai de fatigue peut
étre déduite de la déformation totale et de la déformation permanente, par la

relation 17.

(17)

s ol i o — Bt
élastique “totale ~permanente

Les déformations élastiques des fibres longitudinales expérimentales
et théoriques présentées au tableau J sont assez proches lorsque la contrainte
est suffisante pour que le matériau ait une évolution de type 1 ou 2. Par
contre, a faible contrainte, (40 MPa), un écart considérable apparait car

I'hypothese 1 n'est plus valable lors de I'évolution de type 3.
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Om (MPa) 40 80 100 100 120°
0,5 Vf (valeur mesurée) (%)| 18 18 18 17,5 18
th _ “m - 011 | 023 | 0.29 0.3 0.35
€rélas e ———Efvf valeur maxi (%)
exp 3 o,
€iotale  valeur maximale (%) | 0.05 | 025 | 027 | 025 | 0.35
[ _ ~®Xp _ ofxp
8éxlpzahstique = Etotale Spermanente(%) 0.03 | 0.13 0.22 0.2 0.33

Tableau J : Résultats des essais de fatigue statique a 850°C et 0.06 %

d'endommagement comparaison des déformations théoriques et
expérimentales maximales en fin de phase I.

Matériau| PyC (nm) |700°C|800 °C|850°C|900°C
SiC protégé sollicité L 150/200 | =10 =8
a om<Ce R 50 =10 =11
SiC non protégé / 140 >100 | =67 =7
non sollicité [Huger, 1992] ; 40 =27 | =13 =92

Tableau K : Mesures des temps d'obturation en heures en fonction de la

température sous air pour les différentes épaisseurs d'interphase

pyrocarbone des composites étudiés.

om (MPa)| 40 | 80 | 100 | 100 | 100 | 120
Elmini (GPa)| 128 | 58 | 43 | 50 | 42 | 52
0,5 EfVf théorique (GPa) | =38 | =38 | =38 | =38 | =38 | =38
0,5 EfVf (valeur mesurée) (GPa)| 34,2 | 34,2 34,2 | 342 | 332 | 34,2
of (MPa) | 222 | 444 | 555 | 555 | 571 | 666
tmini H)|=12] 3 | 12| 06| 36| 1

Tableau L : Mesures des valeurs minimales du module en fin de phase [, a

850 °C.




Chapitre 3 : Fatigue statique sous atmosphére oxydante

Influence de la température

La température, qui engendre l'accroissement de la cinétique de
réaction du carbone sous air, peut également modifier le régime
d'oxydation. Ceci permet d'expliquer la sensibilit¢é thermique des

o e} o

o

caractéristiques macroscopiques E , S , € et € reg surtout a partir de 1000°C.
Filipuzzi a montré qu'a 700°C, les pertes de masse mesurées, qui sont
linéaires en fonction du temps, correspondent a une combustion du carbone
dans le composite en régime chimique réactionnel. L'oxydation est alors
contrdlée par la cinétique des réactions (6) et (6'). De méme, la perte de
rigidité observée en fatigue statique sous air avec les matériaux L et R en
phase I évolue linéairement en fonction du temps a 700°C. De plus,

'oxydation ne dépend pas de l'ouverture des fissures, ce qui se traduit pas la

[e] (=] o

o
stabilitt de E , S , & et & res pour des matériaux identiquement

endommagés et soumis a des contraintes de maintien différentes (fig. 3,26 a

3,29). D'aprés ces résultats, la progression de ldc en phase I n'est pas
controlée par la diffusion gazeuse a faible température, ce qui permet

d'établir la loi suivante :
Idc () = kat pour T =700°C (18)

ldc est la décohésion fibre-matrice (pénétration de l'oxygene) ;

k est une constante,

t est la durée d'oxydation ;

Par contre, a plus hautes températures (T = 850°C) et a eendo > 0, ldc
est controlée par la diffusion de l'oxygeéne a travers les fissures et les
porosités interfaciales apparues aprés combustion du carbone. D'apres les
travaux de Huger, sur des SiC/SiC non protégés, lorsque la pénétration de
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l'oxydation est suffisante pour que la diffusion en phase gazeuse de type
Knudsen devienne l'étape limitante de la réaction, la consommation du
carbone pyrolytique d'interphase peut alors étre décrite par une loi

parabolique [Huger, 1993] :

(140)? = kot pour T> 850°C (19)
Lorsque I'on introduit la relation (19) dans le calcul de E(t) (relation 10

et 10'), on obtient :

B(t) = Eo
- 1+?u\ﬁ

pour T = 850°C (20)

D'aprés les équations (11) et (20), a 700°C, E(t) est une fonction

1
hyperbolique de alors qu'a 850°C et plus, E(t) est une fonction de :
1+7\,"\/E

T+At

Expérimentalement, on constate que la perte de rigidité a 700°C est
plus lente qu'a 850°C (fig. 3,16).

Compte tenu des résultats expérimentaux, deux possibilités sont
envisageables :

- la variable A' qui dépend de k est une fonction croissante de la
température et elle est beaucoup plus grande a T > 850°C qu'a 700°C,

- la loi de consommation du carbone n'est pas parabolique, mais reste
linéaire. Il serait intéressant de réaliser une mesure en analyse
thermogravimétrique de l'oxydation de ce matériau SiC/SiC protégé fissuré
et maintenu sous charge afin d'ouvrir les fissures. La loi d'oxydation du PyC
pourrait ainsi étre recalculée.

L'oxydation a haute température semble bien contrélée par la
diffusion des gaz, puisqu'a 850°C et 1200°C, E . g 7 ; et :‘, res sont activées
par l'accroissement de om qui augmente l'ouverture des fissures a iso-

endommagement (fig. 3,26 a 3,29). Ceci renforce I'hypothese d'un régime

d'oxydation de type Knudsen.
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Influence de l'épaisseur de PyC (phase I)

I1 faut noter que dans des composites SiC/SiC a interphase PyC de
1 um, certains auteurs ont mis en évidence des cinétiques de perte de masse
linéaires entre 800°C et 1000°C [Windisch et al. 1997]. L'oxydation est
contrblée par les cinétiques de réactions, alors qu'a la méme température
avec l'interphase de 200 nm ou 50 nm, le régime est diffusionnel.

L'épaisseur de PyC semble donc avoir un rble important sur la
détermination du régime d'oxydation.

Si on attribue la chute du module a l'oxydation du PyC, on constate
qu'a 700°C, cette oxydation durant la phase I est d'autant plus rapide que

I'interphase est épaisse (fig. 3,40).

A cela plusieurs raisons possibles :

e L'oxydation du pyrocarbone est largement influencée par le type de
carbone [Shernet et al., 1993], sa microtexture qui peut varier avec l'épaisseur
du dépodt , la morphologie des surfaces de réaction [Luthra, 1988] et la
présence d'impuretés [Walker et al., 1965]. Ainsi, 'oxydation de l'interphase
de 50 nm pourrait étre plus lente que celle de 200 nm a 700°C sous air.

e Les échanges gazeux le long de la porosité annulaire, laissée par
l'oxydation du carbone, sont plus limités dans le cas d'une interphase de 50
nm qu'avec une interphase plus large de 200 nm. Ceci favorise le régime
diffusionnel de Knudsen et ralentit 1'oxydation du PyC dans la décohésion
loin de la fissure de mode I.

e La distance entre les fibres et la matrice laissée aprés combustion du
PyC est beaucoup plus faible dans le matériau R (50 nm) que dans le
matériau S, ce qui pourrait limiter les échanges gazeux et ralentir les
réactions [Filipuzzi et Naslain, 1990]. Pourtant, avec 200 nm de PyC

(matériau S), la chute du module (pas tout a fait linéaire) est moins rapide
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qu'avec 50 nm. L'hypothése de propagation radiale du front d'oxydation est
donc renforcée par cette observation.

* D'autre part, on constate qu'a 850°C, la cinétique d'oxydation du PyC
est plus sensible a I'augmentation de I'ouverture des fissures qu'a celle de

I'épaisseur de pyrocarbone.

Influence du séquencage (phase I

La chute de E est beaucoup plus rapide dans le matériau L que dans S
(200 nm) ou R (50 nm) a 700°C. La consommation de chaque couche de 50
nm dans le multicouche semble étre plus rapide qu'en présence d'une
interphase simple de PyC de méme épaisseur. Le séquencage ne freine donc
pas les phénoménes d'oxydation du PyC, car lirrégularité du dépét des
couches SiC dans linterphase facilite l'accés de l'oxygéne entre les
différentes couches de carbone.

Par contre, a 850°C, en régime de Knudsen, aucune différence
d'évolution entre L et R n'est observée car l'épaisseur de la couche

élémentaire de carbone dans l'interphase est la méme.

II1.2 - Phase II

Lors de l'oxydation du composite SiC/SiC non protégé, la courbe de
variation de masse au cours du temps en analyse thermogravimétrique
[Huger, 1993] présente des similitudes avec la courbe de E(t) sur le matériau
L (évolution de type 2 ou 3).

La cinétique d'oxydation passive du SiC est limitée par la diffusion de
I'oxygéne a travers la couche d'oxyde de silice dont la croissance est

généralement décrite par une loi parabolique :
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_ Kp-dt
2e

de (21)

ou :
e est 1'épaisseur d'oxyde formé,
t est le temps,

Kp est la constante parabolique.

Kp du SiC CVI (matrice) a 1200°C sous air a été évaluée par Filipuzzi a
1,6 10-4 um2min-1 [Filipuzzi, 1991]. La valeur de Kp pour le SiC CVI et pour
les fibres est du méme ordre de grandeur [Carrere, 1996], pourtant, en
dessous de 900°C, la formation de silice en surface de la matrice est beaucoup
plus réduite que sur la fibre. D'aprés Cutard, la matrice ne participe pas a la
cicatrisation, car méme aprés une exposition de 100 heures, elle ne présente
pas de SiO2 [Cutard, 1993]. Le matériau L présente cependant une couche
nanométrique d'oxyde en surface aprés 48 heures de vieillissement comme
le prouvent les analyses AES.

La silice proviendrait essentiellement des fibres et de l'interphase,
comme cela a été montré par les analyses chimiques en spectroscopie
d'électrons Auger. Ce processus a déja été identifié a une température
inférieure a 900°C [Cutard et al., 1993]. Le coefficient d'expansion volumique
de la fibre est d'environ 1,48 et celui de la matrice est de 2,3 [Huger, 1992]. Par
conséquent, la formation des couches de silice sur les fibres et sur les parois

des interphases en SiC CVI, sont susceptibles d'entrer en contact (fig. 3,60).

Lors d'un vieillissement sous charge, le module d'Young ne peut
devenir théoriquement constant qu'a partir du moment ol l'oxydation de

l'interphase de pyrocarbone, responsable de la progression de la longueur de
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décohésion ldc, est stoppée [Huger et al., 1994]. Ceci peut se produire dans
deux cas limites :

(i) Soit tous les accés gazeux sont obturés par la formation de silice
avant que l'intégralité de la couche assurant la cohésion fibres/matrice soit
consommeée. Le module d'élasticité de stabilisation est supérieur a 0.5.Ef.Vf¥,
car il reste des zones de cohésion ot le pyrocarbone contre la fibre est intact.

On constate expérimentalement que, quelle que soit la morphologie de

[V

l'interphase, ce cas se produit lorsque la contrainte appliquée est inférieure
la limite d'élasticité (évolution de type 3) (fig. 3,5). Les temps nécessaires a
I'obturation des décohésions pour les deux matériaux sont présentés dans le
tableau K. Ces temps devraient correspondre, sur les courbes de fatigue
statique, aux instants ou E est minimal, S est maximal, etot et 1'émission
acoustique deviennent constants. Il n'en est pas ainsi. En effet, on constate,
que la vitesse de croissance de la silice est beaucoup trop lente pour combler
50 a 100 nm d'espace présent entre les fibres et la matrice (ou le SiC
d'interphase) en une heure ou deux.

On attribue plut6t le nouveau transfert de charge vers la matrice, a
une formation trés locale de silice sur les parois des fibres en contact avec des
couches d'interphase du fait du réalignement des fils longitudinaux. Ces
points de silice sont visibles apres 48 heures de fatigue statique a 850 °C et
100 MPa (fig. 3,52 et 3,53). La formation de silice commence deés le début de
l'essai, mais elle ne devient visible sur le plan mécanique macroscopique
que lorsqu'elle est en quantité suffisante pour créer le contact fibres-matrice

et rigidifier ainsi le matériau .
(ii) Tout le PyC situé dans les interphases, entre les torons

longitudinaux et la matrice, disparait et le module minimal tend vers

0,5.Ef.Vf (tableau L).
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La diminution de laire des cycles dhystérésis qui traduit
l'augmentation de la contrainte de cisaillement interfacial du matériau L,
s'explique par la formation du joint de silice qui limite les déplacements
relatifs entre les fibres et la matrice lors des cycles de déchargement-
rechargement. Ainsi, comme on le constate dans le tableau L, T augmente en
phase II a 850°C. Sa valeur apres 30 heures de vieillissement atteint 13 MPa
apres étre passée par un minima de 7 MPa a la fin de la phase I. Par contre, a
700°C 7 reste constante au cours de la phase II (1= 10 MPa).

Cette augmentation de T se traduit par une droite de pente positive sur
la courbe d'endommagement du matériau L en fonction de la déformation
résiduelle (fig. 3,59). Au cours de la phase II, cette droite verticale (pente
infinie) a 850°C, passe de la courbe d'endommagement, d'un matériau a
interphase trés faible (presque sans cohésion entre fibre et matrice) a celle

d'un matériau a interphase trés forte (fig. 3.59).

Influence de la température (phase II,

La croissance de la phase oxyde est d'autant plus rapide que la
température (T) est élevée. C'est pourquoi entre 700°C et 850°C, E est
multipliée par 4 pour L et par 9 pour R (fig. 3,7). La silice formée n'est visible
au microscope électronique a balayage a effet de champ qu' & 850°C . A 700°C,

la quantité de verre formé est beaucoup plus faible.

Influence du temps de vieillissement (phase II)

L’observation du taux de fissuration aprés rupture en traction a
température ambiante du matériau vieilli 10 heures et 20 heures a 850°C en
fatigue statique a 100 MPa souligne le comportement fragile du matériau
dont le nombre de fissures matricielles augmente peu par rapport a 1'état
initial. L'interphase de silice qui recharge la matrice par contact ne permet

cependant pas sa multifissuration. La nouvelle interphase fragile entre fibre
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et matrice est donc trés différente, de l'interphase ductile de pyrocarbone par

sa nature et ses propriétés.

Influence de l'épaisseur de PyC (phase II)

A 850°C et 40 MPa, le rechargement de I'éprouvette se produit au
méme instant (= 12 heures) avec l'interphase simple de 50 nm de PyC et
l'interphase séquencée 4 x 50 nm. Par contre, avec l'interphase de 200 nm,
(matériau S), la phase II débute beaucoup plus tard (= > 48 heures).

La réduction de l'espace entre fibre et matrice favorise le rechargement. La
multiplication de faible épaisseur de PyC ne fonctionne pas comme une
couche unique d'épaisseur égale a la somme de couches du séquengage. On
peut penser que : (i) chaque couche de SiC participe au colmatage de l'espace
laissé par le carbone consommé, et/ou (ii) le carbone loin de la décohésion
ne disparait pas totalement, et le rechargement a lieu dés que la décohésion

au voisinage immeédiat de la fibre est cicatrisée.

CONCLUSION

Le comportement en fatigue statique sous environnement oxydant du
composite 2D SiC/SiC & interphase a base de PyC séquencée ou non, est régi
par la compétition de deux phénoménes physico-chimiques. Ils se
manifestent sur le plan macroscopique a des instants différents.

Tout d'abord, en phase I, on observe une dégradation du matériau qui
est contr6lée par la quantité de carbone d'interphase consommée entre les

torons longitudinaux et la matrice.
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Puis, en phase II, la rigidification du matériau est due a la formation
de silice dans les lacunes interfaciales laissées par la combustion du PyC.
Cette nouvelle interphase vitreuse qui est beaucoup plus fragile que le
pyrocarbone ne permet pas au matériau de retrouver le comportement de

référence a température ambiante.

Qs

Ainsi, d'un matériau a interphase forte a 1'état initial, on passe a un
matériau a interphase faible en fin de phase I, puis dans certains cas, a un
matériau a interphase tres forte en phase II.

La variation du taux d'endommagement a isocontrainte ne modifie
pas le comportement en fatigue statique.

Par contre, la contrainte de maintien (om) qui contrdle l'ouverture
des fissures, et la température (T) qui modifie les cinétiques d'oxydation du
carbone et du SiC, ont une grande influence sur les vitesses d'évolution des
propriétés mécaniques du 2D en phase en I et II. Ainsi, on distingue trois
types d'évolution en fonction de T et om, pour lesquelles la dégradation et la
durée de vie sont treés différentes.

En régime non-diffusionnel, c'est la quantité totale de carbone
présente dans l'interphase qui fixe les vitesses d'évolution en phase I, alors
qu'en régime de Knudsen (vers 850°C et plus), c'est 'épaisseur élémentaire
de chaque couche de PyC.

Seul le matériau L évolue en deux phases lorsque la contrainte de
traction est supérieure a 60 MPa, ce qui permet d'accroitre considérablement
la durée de vie du composite SiC/SiC. L'intérét de l'interphase séquencée
(PyC/SiC)4, par rapport a une interphase monocouche de carbone, est ainsi
mis en évidence. Le séquengage ne joue pas le rdle de barriére a l'oxydation
pour lequel il a été imaginé, mais il retarde la rupture.

L'analyse de la rupture en fatigue statique est développée dans le

prochain chapitre.
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ANNEXE

Observation de la fissuration par microscopie optique

Les éprouvettes ont été imprégnées de résine et observées en microscopie
optique aprés chaque essai. Des sections polies ont été réalisées selon trois
plans perpendiculaires : le plan des strates, le plan transverse et le plan
perpendiculaire a 'axe de traction. Les mesures des distances inter-fissures de

toutes les éprouvettes sont exposées dans cette annexe. Aucune attaque au

Murakami n'a été réalisée sur les échantillons observés.

- Pas de fissuration en fatigue statique a haute température sous air

Phase de | Temps d'exposition| T | Nombre de fissures | Distance inter-
FS en fatigue statique | (°C) pour 25 mm fissure moyenne
(h) (mm)
7 0 TA = 60 1,1/0,3
il »90,5 700 =30 0,87
I 6 850 =20 14
1 48 850 =25 0,98
I 1 1000 =15 1,7
I 0,18 1200 =25 1,1

Tableau A.1 : Résultats de 'endommagement a la rupture de matériaux pré-

endommagés a 0,06% et vieillis en fatigue statique a 100 MPa.
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- Pas de fissuration en traction résiduelle apres vieillissement en fatigue
statique a 850°C 100 MPa

Temps de | Contrainte | Déformation | Pasextra- | Nombre de
fatigue maximale maximale toron fissures pour
statique appliquée (%) moyen 25 mm
(h) (MPa) (mm)
0 100 0,06 1,1 =25
1 105 0,37 0,5 = 50
10 115 U5 1,35 =20
20 120 0,17 1,1 =20

Tableau A,2 : Morphologie de 'endommagement des matériaux vieillis & 850°C

sous charge constante (100 MPa, 0,06 % d'endommagement initial), puis

sollicités en traction a la rupture a température ambiante.
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Chapitre 4, Analyse de la rupture

Introduction

La rupture en traction et en fatigue statique a hautes températures et
sous différentes atmospheres (argon, air) est étudiée dans ce chapitre, pour

les matériaux L et R.

Le premier paragraphe expose les méthodes d'observation et les
différents outils de calcul qui permettent d'évaluer le type de rupture de

I'éprouvette, les contraintes a la rupture des fibres (orf), et le module de

Weibull des fibres.

Le second paragraphe présente les principaux résultats obtenus en
observant des éprouvettes rompues en traction monotone et en fatigue
statique. Pour chacune de ces deux catégories d'essai, l'analyse
fractographique, le calcul de orf et du module de Weibull des fibres
permettent de dégager l'influence de l'environnement sur les matériaux L

et R.

Dans le dernier paragraphe, l'interprétation des résultats méne a une

discussion sur les mécanismes de rupture du 2D SiC/SiC & interphase

carbonée monocouche ou a interphase séquencée (PyC/SiC)4.

92



Chapitre 4, Analyse de la rupture

I - Méthodes d'analyse de la rupture

I.1 - Les observations en microscopie électronique a balayage

Aprés les essais, les facies de rupture des éprouvettes ont été
systématiquement observés au microscope électronique a balayage a effets de
champ. La procédure d'observation peut étre décomposée en deux phases :

(i) Tout d'abord une vue globale & faible grossissement (x50), sur
I'ensemble de la section de I'éprouvette, permet de repérer l'existence ou
non de différentes zones qui correspondraient a plusieurs types de rupture.
A ce grossissement on peut également estimer les longueurs d'extraction des
fibres en fonction de la position des torons longitudinaux au sein de la
section de l'éprouvette (ceci permet de vérifier les effets de bord), et de la
position des fibres dans les torons (fibres a coeur ou en bordure).

(ii) Dans un deuxiéme temps, une trentaine de fibres sont choisies au
hasard au sein de plusieurs torons longitudinaux. On observe, a un plus fort
grossissement, la morphologie des facies de rupture de ces fibres. Ils sont

classés par catégories.

I.2 - Contrainte a la rupture locale des fibres longitudinales

Certaines fibres présentent un "faciés miroir" avec trois régions
typiques (fig. 4,1) :
- le miroir qui est une petite zone pratiquement circulaire et lisse. Il est
centré sur le défaut volumique ou surfacique (le plus souvent), a l'origine
de la rupture de la fibre,
- ce miroir est entouré d'une surface plus sombre et mate olt l'on observe

des irrégularités de relief,
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Chapitre 4, Analyse de la rupture

- enfin, le domaine le plus éloigné du miroir, est composé de vallées et de
bosses réguliérement espacées et orientées radialement par rapport au centre
du miroir : le peigne. C'est la zone de propagation instable de la fissure.

La mesure des rayons des miroirs permet de calculer les contraintes
locales de rupture de chaque fibre au sein des torons longitudinaux et
d'analyser le mécanisme de rupture en localisant son origine, le type de
défaut, etc ....

Des études en mécanique de la rupture développées initialement pour les
verres ont permis de relier la contrainte a rupture de la fibre Nicalon au

rayon du miroir [Lissart, 1994] :

Crf=A/1m1/? (1

ou :
A est une constante (A = 2,35 Kjc)

rm est le rayon du miroir.

Dans les publications, de nombreuses valeurs de A ont été proposées
pour les fibres de SiC Nicalon. Elles varient entre 2 MPa.m/2 [Lissart, 1994]
et 3,5 MPa.m1/2 [Thouless et al, 1989]. La valeur retenue ici est 2,45
MPa.m1/2 [Villeneuve, 1991]. On suppose que A n'est pas affecté par la
température et l'environnement (argon, air chaud,..). Une vingtaine de

"rayons miroir", sont mesurés sur quelques éprouvettes testées.

L'incertitude sur la mesure de oy est comprise entre 20% et 30%

(calcul en annexe).
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1.3 - L'analyse statistique de la rupture

Les contraintes a la rupture des fibres SiC en traction sont dispersées.
Leur distribution statistique influence la rupture en traction des torons
longitudinaux au sein du composite 2D. Cette distribution peut étre

caractérisée par une loi statistique de Weibull (2) :

P=1- exp[— _[(G / Gof)maf d‘V:] (2)
¥

ou :
7 est le volume sollicité,

o représente le champ de contrainte s'exercant sur la fibre.

Les parametres de Weibull (mof et oof) permettent de décrire la
distribution des o;f au sein d'un échantillonnage. Le module de Weibull,
mof, traduit la dispersion (équivalent d'un écart type) et le facteur d'échelle,
Oof, reflete la contrainte moyenne de rupture de la distribution.

Ils sont évalués par une méthode de régression linéaire a partir des
contraintes locales a la rupture des fibres des torons longitudinaux (cyf). Ces
N contraintes sont classées par ordre croissant, puis on leur attribue un
numéro de rang i. A chaque rang i, correspond une probabilité P; définie par

la relation (3) :

P, =%5—) (3)

ol :
N est le nombre total de données,

i est le rang de classement de G:f.
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La représentation de In(- In (1 - P;)) en fonction de In (oyf); est une droite (A)

d'équation :
In[-1In(1-P)] = mog In(0¢) +[In(V) — mo;Oo | @)

7t est un volume équivalent de fibre sollicité sur le lequel s'exerce un
champ de contrainte supposé uniforme.

Le coefficient directeur de (A) donne le module de Weibull des fibres
moef. L'ordonnée a l'origine permet le calcul de oy (relation 4). Son calcul
nécessite la connaissance de 9f. Le champ de contrainte a l'interface
fibre/matrice dans un 2D est difficilement accessible. De plus, dans le cas
présent, I'oxydation du pyrocarbone d'interphase accroit, par un processus
chimique, la zone de décohésion créée mécaniquement entre les fibres
longitudinales et la matrice. Il est donc difficile de calculer % équivalent et
de calculer oof. On se contentera d'une comparaison qualitative du facteur
d'échelle d'une éprouvette a l'autre en observant la position relative de

chaque droite A.

II- Résultats

II.1 - Rupture en traction monotone

Fractographie

A température ambiante, les matériaux de type L et R, présentent le
méme faciés de rupture, avec de nombreuses fibres déchaussées (fig. 4,2a et
4,2b). Les lohgueurs des fibres extraites de leur gaine matricielle sont plus

grandes a coeur des torons longitudinaux (jusqu'a 1,2 mm) que sur les bords.
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Fig. 4,2 : Fractographies de 2 matériaux testés en traction a température ambiante.
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Les faciés de rupture des éprouvettes testées a 1200°C sous argon et des
éprouvettes testées sous air, sans rupture prématurée (a 450°C et 700°C),
sont semblables & celui d'une éprouvette rompue a température ambiante
(fig. 4,3). Le taux de fibres non déchaussées est presque nul.

En revanche, a 850°C et 1200°C, les longueurs d'extraction des fibres au
sein des composites testés sous air L et R sont beaucoup plus petites. Elles
atteignent 200 a 300 pm au maximum (fig. 4,4). Certaines zones, souvent au
bord des torons longitudinaux, ne présentent aucun déchaussement. Les

fibres rompent dans le méme plan que la matrice (fig. 4,5).

On distingue quatre types de faciés de rupture dans les fibres

longitudinales (fig. 4,6) :

- des faciés miroir,

- des plans brillants et lisses, perpendiculaires & l'axe des fibres qui
pourraient étre le résultat de ruptures en traction pure avec un rayon miroir
plus grand que la fibre,

- des faciés lisses en biseau qui pourraient correspondre a des ruptures en
torsion ou en flexion simple,

- des faciés a surface tres irréguliére et chaotique. Sur ces faciés, la zone
miroir est extrémement réduite alors que la surface de rupture instable est
trés large.

Les faciés plans sont souvent situés au bord des torons longitudinaux,
alors que les faciés-miroirs n'ont pas de localisation privilégiée (fig. 4,7). Les
facies irréguliers ou en biseaux, sont observés dans des zones de déviation de
la fissure matricielle.

Sur les éprouvettes a rupture non prématurée (température ambiante,
1200°C sous argon et basses températures sous air), le taux de faciés "miroirs"

est majoritaire (Tableau A) ; il est compris entre 58% et 68%. On dénombre
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extraction de fibres

toron transverse

Fig. 4,3 : Fractographies de 2 matériaux testés en traction a 1200°C sous argon.



1200°C

Fig. 4,4a : Faciés de rupture de matériaux de type L testés en traction sous air.



toron longitudinal

toron transverse

Fig. 44b : Fractographie du faciés de rupture d’un matériau de type R testé en traction sous
air.

fibre avec
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bord du toron,
fibres non
déchaussées

macropore

Fig. 4,5 : Fractographie du faciés de rupture du matériau de type L dans le plan de la
matrice au bord des torons longitudinaux, a 1200°C.
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Chapitre 4 : Analyse de la rupture

Matériau | T(°C) Atm.(") Interphase Miroir | Plan | Autres
Epaisseur totale

R TA air PyC 60% 29% 11%
50 nm

L TA air (PyC/SiC)4 58% 26% 16%
500 nm

D TA air (PyC/SiC)3 65% 22% 13%
500 nm

L. 1200 argon (PyC/SiC)4 68% 21% 11%
500 nm

L 450 air (PyC/SiC)q 68% | 28% | 4%
500 nm

L. 700 air (PyC/8iC)4 68% 22% 10%
500 nm

R 850 air (PyC/SiC)y 58% 7% 35%
500 nm

L 1200 air (PyC/SiC)q 45% | 5% | 40%
500 nm

R 1200 air (PyC/5iC)q 62% 8% 30%
500 nm

Tableau A : Répartition par catégories des faciés de rupture des fibres

longitudinales, aprés des essais de traction 2 température ambiante, sous

argon a 1200°C, et sous atmopshére oxydante a 450°C, 700°C, 880°C et 1200°C.

(*) Atm. : Atmosphere



Chapitre 4, Analyse de la rupture

21% a 29% de facies plans. Les facies irréguliers ou en biseaux sont peu
nombreux (10 a 16%).

En traction sous air, a haute température, lorsque I'éprouvette rompt
entre 200 MPa et 240 MPa, au lieu de 360 MPa, le pourcentage de facies plans
diminue beaucoup (5 % a 8 %) alors que celui des ruptures en biseaux ou
avec éclats de fibres, est important (jusqu'a 40%) (fig. 4,8). La proportion des

facies "miroir" est la plus élevée ; elle varie entre 45% et 62% (Tableau A).

Les contraintes a rupture locales des fibres (Tableau B)

La relation (1) permet de calculer les contraintes a rupture locale des
fibres présentant un faciés de type "miroir". On effectue deux moyennes de
orf des fibres longitudinales, selon qu'elles sont déchaussées ou non.

A température ambiante, la contrainte a rupture moyenne des fibres
déchaussées du matériau L est de I'ordre de 3240 (616)* MPa et 2970 (416) MPa
pour les fibres sans extraction. Dans le matériau R, les fibres déchaussées
cassent a 1675 (600) MPa et les non déchaussées a 2130 (852) MPa.

La différence entre orf des fibres déchaussées et non déchaussées est
trop faible vis a vis de l'écart type pour pouvoir conclure sur une réelle
indépendance de ces deux familles de fibres.

Sous argon a 1200°C, oy moyenne égale 2550 (509) MPa pour des fibres
déchaussées et 2670 (386) MPa pour les fibres peu déchaussées. Ces deux
valeurs sont comparables a la contrainte a la rupture des fibres SiC au sein
du composite testé en traction a température ambiante. Les propriétés a la
rupture en traction ne sont donc pas modifiées par la température et en

environnement inerte d'argon.

* écart type On-1
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Chapitre 4, Analyse de la rupture

En traction monotone sous atmosphére oxydante, la contrainte a la
rupture des fibres est inchangée aux basses températures (450°C et 700°C). A
850°C et 1200°C, les fibres déchaussées cassent a 2200-2800 MPa. En revanche,
les contraintes a la rupture des fibres non déchaussées, qui se situent le plus
souvent sur les bords des torons sont divisées par deux. Elles sont comprises
entre 1450 MPa a 1850 MPa. Ce résultat est mis en évidence par la taille
respective des miroirs des fibres déchaussées et non déchaussées (fig. 4,9).
Bodet a également montré, lors d'essais de traction sur des fibres Nicalon,
(longueur de jauge de 254 mm) qu'aprés une exposition de courte durée
sous air a 1200°C et 800°C la contrainte & rupture chute respectivement 2
1400 MPa et 2000 MPa [Bodet et al., 1993]. Ainsi, la stabilité thermomécanique
de la fibre observée sous atmosphere oxydante jusqu'a 1000°C [Pluvinage et
al., 1991], ou 1200°C [Raghuraman et al., 1995], n'est pas vérifiée dans un

composite.

-

Evolution des paramétres de Weibull

Pour chaque essai de traction, on procéde a l'analyse statistique de la
distribution des contraintes a la rupture des fibres (tableau B).

A température ambiante, le module de Weibull des fibres est compris
entre 5 et 7 pour le matériau L. Il est un peu plus bas pour le matériau R
(2,2/3). Les valeurs de b (I'ordonnée a l'origine) oscillent entre -42 et -56 pour
le matériau L et entre -17 et -23 pour R (fig. 4,10). Ces résultats sont en accord
avec les essais menés sur des monofilaments et sur des meches de 500 fibres
Nicalon traitées £, dont les modules de Weibull sont compris entre 3,4 et 5,9
(cf. Chapitre 1 §I.1). Les propriétés des fibres, ayant servi a 1'élaboration des
composites testés, n'ont donc pas été modifiées au cours du cycle de

fabrication.
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Facies de rupture de fibres
longitudinales déchaussées situées au
coeur du toron en traction monotone a

haute température sous air.

Facies de rupture de fibres
longitudinales sans déchaussement
situées en bord de toron en traction

monotone a haute température sous air.

Fig 4,9 : Micrographie en MEB pour la comparaison des miroirs de rupture obtenus
en traction monotone sous atmosphere oxydante a ceux obtenus en traction monotone
a température ambiante.
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Fig. 4,10 a: Distribution statistique des contraintes a la rupture des
fibres longitudinales au sein des composites 2D SiC/SiC de type L et R,
testés en traction a température ambiante .
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Fig. 4,10 b : Distribution statistique des contraintes a la rupture des
fibres longitudinales au sein des comp051tes 2D SiC/SiC de type L et R,
testés en traction monotone a température ambiante .



Chapitre 4, Analyse de la rupture

Sous atmosphére inerte a 1200°C, pour les fibres déchaussées du
matériau L, le module mef égale 6,2, et 8,2 pour les fibres peu déchaussées
(fig. 4,11). Donc, lors de l'essai de traction, les propriétés a la rupture des
fibres ne sont pas réduites par la température et l'environnement inerte
d'argon.

Sous atmosphére oxydante, les droites A, obtenues par la méthode de
régression linéaire, sont proches et paralléles. Le module de Weibull des
fibres ne change pas, il reste compris entre 3,5 et 4,9 pour le matériau L et
entre 3,2 et 3,4 pour R (fig. 4,12 et 4,13). A 450°C et 850°C, les ordonnées b
restent également similaires a celles obtenues & température ambiante
(-40<b<-28 pour L et -25 pour R). Par contre, a 1200°C, on constate un léger
décalage de la distribution des contraintes & la rupture des fibres non
déchaussées vers la gauche 2 la figure 4,12b (matériau L). Ce décalage est

moins net lorsque l'on observe les fibres déchaussées.

I1.2 - Rupture en fatigue statique sous atmosphére oxydante

Fractographie

Le facies de rupture d'un échantillon vieilli sous charge et en
atmosphere oxydante (air) dépend de la température d'essai et de la durée de
vieillissement. On distingue deux types de faciés :

- A faible contrainte et moyenne température (850 °C), lors d'essais
longs, les faciés sont plats, les longueurs d'extraction de fibres sont trés
faibles voire nulles (fig. 4,14 a). La rupture est fragile. Ce type de facies a
également été observé a 1000 °C par Frety et al. [Frety et al., 1992].

- Le deuxiéme type de faciés est observé aprés des essais courts a des

températures élevées 1200°C (quelle que soit la contrainte appliquée) ou a
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2 | —e— Argon1200°C (fd)

? —fF— Argon 1200°C (fnd) %
- | —A— Température ambiante .
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Fig. 4,11 : Distribution statistique des contraintes i la rupture des fibres—-
longitudinales au sein du composite 2D SiC/SiC de type L, testé en traction a
température ambiante et sous atmosphére inerte (argon) a 1200°C.
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Fibres non déchaussées

Fibres déchaussées

Facies mixte

Fig. 4,14 : Micrographie en MEB de deux types de faciés de rupture des éprouvettes
Faciés plat (a) et facies mixte (b) et (c).



Chapitre 4, Analyse de la rupture

des contraintes élevées et des températures modérées (par exemple, 120 MPa
a 850 °C). Les éprouvettes rompent dans un "mode mixte" avec coexistence
de zones de déchaussement comparables a celles du matériau non oxydé et
de zones avec des fibres trés peu extraites qui sont trés souvent situées sur le
pourtour des torons longitudinaux (fig. 4,14 b). Plus l'essai est court, plus
I'étendue des régions déchaussées est importante (fig. 4,15). On observe le
méme phénomeéne sur des SiC/SiC a interphase simple de 200 nm de PyC
[Pluvinage, 1993].

Les facies des fibres sont principalement des miroirs et des plans.
Comme en traction monotone sous air a 850°C et 1200°C, on note la présence
de nombreux éclats de surface sur les fibres. IIs ont souvent une forme

conique (fig. 4,16).

Les contraintes locales a la rupture des fibres

Les rayons de la zone miroir, sur les faciés des fibres longitudinales
dans les matériaux L et R, sont beaucoup plus grands qu'a température
ambiante (fig. 4,17). Ceci traduit une chute importante des contraintes locales
a la rupture des fibres.

Le calcul de orf en fonction de la température et de la contrainte de
maintien en fatigue statique est présenté au tableau C. Le tableau D
récapitule les valeurs moyennes obtenues.

Pour le matériau de type R, les contraintes a la rupture de fibres sont
comprises entre 940 MPa et 1280 MPa, ce qui correspond a une dégradation
de 50% a 60 %. Pour le matériau de type L, les contraintes a la rupture
moyennes sont comprises entre 1000 et 1700 MPa, dégradation de 45% a
70%. Au dela de 700°C, l'augmentation de la température n'accroit pas la

détérioration de oyt
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morceau de
fibres accroché

interphase
dégradée

&clats sur les fibres

Fig. 4,16 : Micrographie en MEB du faciés de fibres rompues en fatigue
statique sous air a 700°C et 120 MPa (a) et 850°C et 100 MPa (b) .



e 2 T - * ~ - S L] : N
Rupture en traction & température ambiante.

Rupture en fatigue statique a 850°C, sous 120 MPa (durée de vie = 25 minutes).

Fig 4,17 : Comparaison des rayons des miroirs de rupture obtenus en fatigue statique
sous atmosphere oxydante (air) a ceux obtenus en traction a température ambiante.



Chapitre 4 : Analyse de la rupture

(OI(;) orupture (MPa) [ Orf (non déchaussées) (MPa) | Orf (déchaussées) (MPa)
1200 60 1280 7
(15%)*
1200 80 948
: (17%)
1200 100 1200 1841
(17%) (17%)
1200 120 1052 1008
(15%)
1000 100 1204 1253
(21%) (17%)
850 80 1346 /
(21%)
850 100 1648
(32%) .
850 100 1329
(30%) -
850 100 1088
(22%) -
850 120 1293 1192
(20%) (26%)
700 100 1296
(22%) x
700 120 985 1185
(21%) (19%)
(32%) (22%)
OT Srupture (MPa) | 6rf (non déchaussées) Ecart type
i (MPa) on-1 (MPa)
1200 60 1281 309
850 60 896 114
850 40 1015 310
700 100 941 157

Tableau C : Résulutats des mesures expérimentales des contraintes a la

rupture des fibres Nicalon a partir des rayons de miroirs au sein des

composites SiCf/SiC 2D de type L (en haut) et de type R (en bas) aprés essais

de fatigue statique sous air a haute température.

* Les chiffres entre parenthéses représentent 1'écart type sur la moyenne




Chapitre 4, Analyse de la rupture

T (°C) ambiante 450 850 - 700 1200
(non vieilli)| (non vieilli)
R 2400 MPa / 940-1015 MPa | 1280 MPa
Chute de orf 0 / 60 -58 46
(%)
L 3100 MPa 2370 MPa | 1000-1700 MPa | 1200 MPa
Chute de orf / 23=0n-1 70-45 61
()

Tableau D : Contraintes moyennes a la rupture des fibres Nicalon en
fonction de la température d'essai en fatigue statique sous air. Mesures
expérimentales des contraintes a la rupture des fibres Nicalon au sein des

composites 2D SiC/SiC (matériau L) a partir des rayons de miroir.

La contrainte a la rupture varie sensiblement avec la contrainte
appliquée. Par contre, la température d'oxydation a une grande influence sur
la rupture des fibres (chute d'environ 23 % a 450°C et 50 % a 70 % dés 700°C).
D'aprés les travaux antérieurs, les caractéristiques mécaniques de la fibre SiC
Nicalon® sous air a 1200°C sont réduites. En effet, leur résistance 4 la rupture
est de 960 MPa au lieu de 1500 MPa & 24°C [Frety et Boussuge 1994], ou encore
660 MPa (95,7 MPa) au lieu de 2110 MPa (306 MPa) aprés deux heures de
traitement thermique sous atmosphére oxydante a 1200°C [Mah et al., 1984].

La littérature est trés pauvre en résultats sur linfluence de la

température sur la rupture des fibres entre 700°C et 850°C.

* NLM202
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Chapitre 4, Analyse de la rupture

Evolution des paraméires de Weibull

Les distributions des contraintes a la rupture en fatigue statique sous
air & 700°C, 850°C et 1200°C pour les matériaux L et R sont présentées aux
figures 4,18 a 4,21. Les ruptures ne suivent pas tout a fait une loi statistique
de Weibull. Les points expérimentaux des contraintes les plus élevées
s'écartent de la droite A dans la représentation In-In.

Les tableaux E et F reportent les valeurs de mof et de b des matériaux L
et R pour différentes températures et contraintes de maintien en fatigue
statique sous air.

La variation de la contrainte de maintien o, entre 60 MPa et 120 MPa
ne modifie pas la position de A. Dans la gamme étudiée, elle n'a donc pas
d'influence sur les parameétres de Weibull (mof et Orf).

Les températures élevées (700°C, 850°C et 1200°C) changent peu mof
(fig. 4,22), mais elles ont une grande influence sur 'ordonnée a I'origine de

la droite A (fig. 4,23). La constante b varie de =-30 & 700°C a =-70 a 1200°C.

T (°C) om (MPa) mof b
1200 60 4.8 -35,1
850 60 9.3 -63,8
850 40 11,2 -79,2
700 100 3,5 -25,4

Tableau E : Paramétres statistiques de Weibull obtenus en fatigue statique

sous air a haute température, matériau de type R.
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Fig. 4,18 : Distribution statistique des contraintes a la ruptute des fibres longitudinales
au sein du matériau de type L, en fatigue statique sous air a 1200°C, avec 6y, variable.
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Fig. 4,19 : Distribution statistique des contraintes a la rupture des fibres longitudinales au
sein du matériau de type L, en fatigue statique sous air & 850°C, avec o variable.
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Fig. 4,20 : Distribution statistique des contraintes a la rupture des fibres longitudinales au
sein du matériau de type L, en fatigue statique sous air i 700°C, avec oy variable.
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Fig. 4,21
Distribution statistique des contraintes a la rupture des fibres longitudinales au sein du
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fonction de la contrainte a la rupture locale des fibres, (a) et de In (o¢f ), (b).
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Chapitre 4, Analyse de la rupture

T om (MPa) mof b
60 7,6 -55,2
80 6,5 -44.8
1200 100 45 -33,2
120 2,3 -58,3
1000 100 7 -45,1
80 53 -27,6
850 100 3,9 -28,6
120 52 -37,4
100 516 -37,4
700 120 2.8 -37,3
140 4,5 -32,8

Tableau F : Parametres statistiques de Weibull obtenus en fatigue statique

sous air a haute température, matériau de type L.

I1.3 - Rupture en traction monotone aprés fatigue statique

Afin de comprendre les effets du vieillissement en fatigue statique sur
les propriétés a la rupture du composite L ou R, des essais de traction
monotone a température ambiante ont été menés sur des éprouvettes
vieillies en fatigue statique sous atmosphére oxydante a 850°C, 3 un niveau
de contrainte bas (40 MPa, L et R) et 4 un niveau de contrainte haut (100
MPa) (L seulement). Ces éprouvettes étaient toutes pré-endommagées
initialement a 0,06%. Leur évolution en fatigue est de type 2 (cf. Chapitre 3).

Les résultats de ces essais de traction résiduelle montrent que la

contrainte et la déformation a la rupture du composite chutent rapidement
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Chapitre 4, Analyse de la rupture

au cours de l'essai de fatigue, surtout dans la phase I. Pour le matériau L,

vieilli a 100 MPa, on observe une dégradation de or de 40% apres 30

minutes, jusqu'a maximum 70% au bout d'une heure (tableau G).

Durée de 0 30 mn 1h 10 h 20 h
FS (h)
oRr (MPa) 366 215 105 115 120

eRr (%) 1,058 0,44 0,37 0,25 0,17

Eo (GPa) - 121 42 60 80

Tableau G : Evolution des propriétés a la rupture du composite 2D SiC/SiC L

avec le temps de vieillissement sous air a 850°C/100 MPa.

Cette évolution est une fonction quasi linéaire du temps de
vieillissement (fig. 4,24). Il en est de méme pour €R qui passe de 1,05 %
(nominal) a 0,37 % des la premiére heure. Le matériau perd 58% de sa
capacité d'allongement en trente minutes et 68% en 1 heure.

Au-dela de cette premiere heure, le vieillissement n'a plus
d'influence sur la contrainte a la rupture qui reste constante (110 + 10 MPa ).
La diminution de eR ralentit également; elle vaut 0,25% aprés 10 heures de
fatigue statique et 0,17% aprés 20 heures.

Le matériau R est vieilli a 40 MPa. Son évolution en fatigue est de
type 3 (cf. Chapitre 3 § IL.1). Les tractions résiduelles, jusqu'a la rupture,
menées a température ambiante, apres 1 heure, 20 heures et 63 heures de
vieillissement, montrent la dégradation des propriétés a la rupture de R. La
contrainte a la rupture chute de 300 MPa a 266 MPa en 1 heure, et elle atteint
96 MPa apres 63 heures (tableau H). La déformation a la rupture varie de
0,95% a 0,7% (1 heure), puis a 0,22% en 63 heures. La figure 4,25 montre que

la variation de (OR, €r ) ralentit dans la phase II (enfre 20 heures et 63 heures).
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Chapitre 4, Analyse de la rupture

Le matériau L vieilli dans les mémes conditions (63 heures a 40 MPa)
conserve des propriétés a la rupture supérieures a celles du matériau R.
(tableau H). Ce résultat montre que dans ces conditions le matériau L est
beaucoup moins sensible au vieillissement que R. L'interphase séquencée

semble donc ralentir la dégradation des caractéristiques a la rupture du

composite.
ty (heures) 0 1 20 63
Matériau R | or (MPa) 300 266 144 96
ER (%) 0,95 0,7 0,48 0,22
Matériau L | or (MPa) 366,2 *(20,5) / V4 190
€R (%) 1,05 ({,1) / / 047

Tableau H : Niveau de rupture des matériaux R et L sollicités en fatigue
statique a 850°C, sous 40 MPa, gendo = 0,06% pendant une durée tv, puis
rompus en traction résiduelle a température ambiante.

tv : temps de vieillissement

Fractographie

Les facies de rupture des éprouvettes aprés rupture en traction sont
observés systématiquement pour les différentes températures d’essais (entre
700°C et 1200°C). Les torons longitudinaux des éprouvettes du matériau L,
vieillies 30 minutes et 1 heure a 100 MPa, présentent un déchaussement
comparable a celui du matériau non vieilli. Aprés 10 heures, les faciés sont
de "mode mixte". Les longueurs de déchaussement sont beaucoup plus
faibles, et des surfaces sans extraction de fibres apparaissent au bord des

torons. Cette zone plate s'étend avec le temps d'exposition (fig. 4,26).

* Valeur moyenne obtenue avec les 5 essais de traction sur le matériau L 2 température ambiante (écart
type)
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Chapitre 4, Analyse de la rupture

Le facies de rupture du matériau R présente les mémes
caractéristiques, avec des extractions trés faibles au bord du toron et plus
importantes au coeur (fig. 4,27). Apres 63 heures de vieillissement & 850°C et
40 MPa, un tres grand nombre de fibres cassent dans le plan de la matrice.
(fig. 4,28). On constate la présence d'une majorité de faciés miroir mais
également de nombreuses fibres endommagées, sur lesquelles on observe de

nombreux éclats (fig. 4,29).

Contraintes locales d la rupture des fibres

Le calcul de oyfa partir des rayons des miroirs sur le matériau de type
L a 850°C et 100 MPa montre que la contrainte & la rupture des fibres chute
deés la premiére heure a 1647 MPa (au lieu de 2670 MPa en moyenne sur le
composite nominal). Par la suite, orf se stabilise entre 1000 MPa et 1300 MPa,
ce qui correspond a la fourchette d'incertitude sur le calcul (6pn-1 = 240-438
MPa) (tableau I).

Dans le matériau R, apres 63 heures de vieillissement & 850°C, 40 MPa,
la contrainte a la rupture moyenne des fibres longitudinales en traction est
de 1015 MPa au lieu de 2400 MPa dans un matériau non vieilli. Les
propriétés des fibres en ont donc diminué de plus de 50 %. Aprés 63 heures 2
40 MPa, la contrainte locale a la rupture moyenne des fibres longitudinales
dans le matériau a interphase simple de PyC (R) est plus faible que dans le

matériau L a interphase séquencée (PyC/SiC)s.

-

Evolution des paramétres de Weibull

L'analyse statistique de ces contraintes a la rupture met en évidence la

conservation du module de Weibull des fibres SiC avec le vieillissement
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Fig. 4,27 : Micrographie MEB du faciés de rupture du matériau de type R vieilli a 1"air
pendant 63 heures a 850 °C et 40 MPa, puis rompu en traction a température ambiante.

toron
longitudinal

Fig. 4,28 : Micrographie MEB du faciés de rupture du matériau de type R vieilli a I"air
pendant 63 heures a 850 °C et 40 MPa, puis rompu en traction a température ambiante :
majorité de faciés de torons longitudinaux sans extraction.



biseau avec éclats

éclats

(b)

Fig. 4,29 : Micrographie MEB du faciés de rupture en traction du matériau de type L
apres vieillissement a 1'air sous charge a 100 MPa, 850°C pendant 1 heure :

(a) éclat sur les bords des fibres en forme de biseau,

(b) éclat sur fibre en forme de cone.
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Fig. 4,29 : Micrographie MEB du faciés de rupture du matériau R :

présence de nombreux éclats céniques. sur les faciés des fibres longitudinales aprés traction
résiduelle & température ambiante sur le matériau vieilli 63 heures a 850°C sous air, a 40
MPa, et pré-endommagé a 0,06 % .



Chapitre 4, Analyse de la rupture

sous charge en atmosphére oxydante. Pour le matériau de type L, mys reste
compris entre 3 et 6 (tableau I). Pour R, aprés 63 heures, myf est 2 fois plus

élevé (mof =11,2) et la valeur de b est beaucoup plus basse que dans le

matériau nominal (-80 au lieu de -20).

temps de Orf M Nbre Mof b
vieillissement (heures) | (MPa) | d'observations
0 2670 3 éprouvettes 6,1 -49
1 1647 20 3,67 | -27,6
(524)
10 1088 26 51 | =359
(242,9)
20 1338 26 37 | -268
(438)

Tableau I: Résultats des évolutions des propriétés a la rupture en traction
des fibres longitudinales au cours de la fatigue statique a 850°C, 100 MPa,

endommagement initial 0,06%, matériau de type L.

I1.4 - Les durées de vie

Les durées de vie (dv) en fatigue statique du composite SiC/SiC a

interphase séquencée ou a interphase simple varient beaucoup en fonction
de la température et de la contrainte de maintien (tableau J). A 700°C, 850°C
et 1200°C , la durée de vie est une fonction décroissante de o, dans le
domaine [60 MPa, 140 MPa] (fig. 4,30). Lorsque om est inférieure & Gélastique,
la durée de vie tend vers une limite infinie car le matériau non fissuré

évolue trés lentement. A 140 MPa, la durée de vie tend vers 0.
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Chapitre 4, Analyse de la rupture

L'augmentation de la température fait chuter la durée de vie surtout

au dela de 1000°C (Tableaux J et K).

om (MPa)| 60 80 100 120 140
T(°C) / eendo (%)
700/ 0,06 - - > 24 19,5 59
850/ 0,06 >78 | 78 48 |033/042| -
1000 / 0,06 262 | 25 1 g 2
1200 / 0,06 >18 [1/06] 0,18 0,06 -

Tableau ] : Résultats des durées de vie expérimentales (en heures) des

composites SiC/SiC a interphase séquencée (PyC/SiC)4 en fatigue statique

sous atmosphére oxydante, (matériau L).

durée de vie (heures) R 5

om (MPa)| 40 60 100 40 100
T (°C)/ eendo (%)

700/ 0,06 / >60 11 / /
700/ 0,25 / i 11 / 2
850/ 0,06 > 63 18 1,81 | >48 1,5
1200 / 0,06 '] 4,3 0,06 i /

Tableau K : Résultats des durées de vie expérimentales des composites
SiC/SiC a interphase simple de 50 nm et 200 nm de PyC en fatigue statique

sous atmospheére oxydante.

En fatigue statique et durant les phases I et II, aucune différence
d'évolution des éprouvettes avec la variation d'endommagement n'a été
observée (cf. chapitre 3). Il semblerait donc logique que la durée de vie soit la

méme. En effet, 'augmentation du taux d'endommagement de 1'éprouvette
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Chapitre 4, Analyse de la rupture

du matériau de type R testée a 700°C et 100 MPa ne modifie pas le temps a la
rupture. Par contre, ce n'est pas le cas du matériau de type L testé dans les
mémes conditions (Tableau L et fig. 4,31). On peut supposer que les
variations observées sont comprises dans l'intervalle d'incertitude de la
durée de vie, qui est une donnée trés dispersée (cf courbes de Woehler). 11
faudrait accroitre considérablement le nombre d'essais pour pouvoir fournir
une courbe de distribution statistique des durées de vie du 2D SiC/SiC en

fatigue statique sous atmospheére oxydante.

déformation de pré- 0,06 0,25 0,75
endommagement | (mode 1 de [ (modes 1 et2) [ (modes 1.2 et 3)
(%) fissuration)
850°C >48 h 71,2 60
100 MPa
700°C 78 > 24 40
100 MPa

Tableau L : Résultat de l'influence de 'endommagement sur la durée de vie

en fatigue statique a l'air, matériau L.

A 700°C, aprés un endommagement a 0,25%, sous une charge de 100
MPa, le matériau R (50 nm de PyC) rompt aprés 11 heures de vieillissement
sous air, le matériau J (200 nm de PyC) casse au bout de 2 heures, alors que le
matériau L (4 x 50 nm de PyC) n'a pas cassé aprés 24 heures de
vieillissement. L'emploi d'une interphase séquencée (PyC/SiC)4 plutot
qu'une interphase simple de PyC, accroit la durée de vie du 2D SiC/SiC
(Tableaux L et K), alors que l'augmentation de 1'épaisseur d'interphase de
carbone semble la faire chuter.

A plﬁs haute température, l'usage de l'interphase séquencée permet

encore d'accroitre la durée de vie. Par exemple, a 850°C et 60 MPa aprés un
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endommagement a 0,06%, la durée de vie du matériau L est plus de 4 fois
supérieure a celle du matériau R. Par contre, la variation d'épaisseur de la
couche de PyC, dans l'interphase simple ne modifie pas la durée de vie

(Tableau L).

IIT - Mécanismes de rupture, discussion

Les niveaux de rupture en traction sont beaucoup plus bas en
environnement oxydant que sous atmosphére inerte. Ceci démontre
I'existence de mécanismes de rupture spécifiques, relatifs a 1'oxydation. Il
faut distinguer deux cas :

(i) 'essai de traction monotone, au cours duquel l'effort appliqué sur le
composite augmente et provoque la multifissuration de la matrice SiC.

(ii) I'essai de fatigue statique, au cours duquel la contrainte est constante, ce
qui permet de conserver le réseau de fissures matricielles créées initialement

(cf. chapitre 3).

IT1.1 - En traction monotone

A température ambiante, le changement d'interphase au sein du 2D
SiC/SiC ne modifie pas la morphologie du faciés de rupture. Les longueurs
d'extraction des fibres ou les répartitions des faciés de rupture de fibres par
catégories sont identiques.

L'alignement des points expérimentaux sur la droite (A) (méthode de
régression linéaire fig. 4,10) permet d'affirmer que la distribution des
contraintes a la rupture des fibres au sein des torons longitudinaux du 2D
suit une loi statistique de Weibull basée sur l'existence d'une ou plusieurs
populations de défauts intrinséques. Les parameétres statistiques des fibres au

sein du matériau L sont supérieures a celles des fibres dans le matériau R. Le
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Chapitre 4, Analyse de la rupture

séquencage de l'interphase améliore donc le comportement a la rupture des

fibres a température ambiante.

Sous atmosphere inerte a 1200°C, la distribution statistique suit
également une loi de Weibull (fig. 4,11), le coefficient de corrélation linéaire
est tres proche de 1. Les fibres ne sont pas affectées par la température car la
durée de l'exposition est trés courte au cours de l'essai de traction (5 minutes
maximum). Ceci explique la conservation des propriétés en traction a la
rupture du composite. Cependant, 1'argon ne reste pas sans effets sur les
fibres lorsque l'exposition est prolongée. En effet, Bodet a montré que la
croissance, plus ou moins importante, de grains de SiC se manifeste dans les
fibres Nicalon au dessus 1000°C. Elle s'accompagne d'un gradient de porosité
de la surface vers l'intérieur de la fibre et elle est fonction de la durée et de la

température du traitement thermique (cf. chapitre 2) [Bodet, 1993].

L'oxydation du pyrocarbone d'interphase modifie la résistance a
rupture du composite 2D SiC/SiC de fagon significative. En effet, lors des
essais de traction sous air, la rupture se produit a 200 MPa a 1200°C et a 250
MPa a 850°C pour les deux matériaux L et R (cf. chapitre 2). Yang et al. ont
observé un comportement similaire [Yang et al., 1994].

A faibles températures (450°C), les fibres sont stables et résistantes a
l'oxydation et leurs propriétés de rupture (orf, mof) restent constantes. Ceci
explique pourquoi, le niveau de rupture est similaire a celui obtenu a
température ambiante.

Par contre, a plus haute température, la rupture se produit bien avant
la saturation de l'endommagement. Il y a combinaison de deux
phénomenes. (i) La consommation de l'interphase de PyC détruit le transfert
de charge (Idc = loc) et accroit la décohésion entre les fibres et la matrice (I4c

= loc)-
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Ainsi, lde (= loc) définit le volume de fibres % supportant l'effort de
traction. Lorsquil augmente, on accroit la probabilité de présence d'un
défaut intrinséque ou extrinséque entrainant la rupture des fibres. La vitesse
de consommation du PyC étant activée par la température [Filipuzzi, 1991].
¥ s'étend d'autant plus rapidement que la température est élevée. On
comprend ainsi pourquoi la rupture du composite se produit plus tét a
1200°C qu'a 850°C. La rupture prématurée du matériau est observée si le

temps d'essai est suffisamment long (surtout a 700°C).

Modification des propriétés des fibres sous atmosphére oxydante?

Le niveau de rupture du composite en traction est dicté par celui des
fibres déchaussées (phase de rupture instable) alors que les fibres non
déchaussées correspondent a la phase de rupture stable des torons
longitudinaux. La figure 4,12 a 1200°C pour les fibres déchaussées montre
que m et 6R diminuent ce qui explique la rupture prématurée observée en
traction monotone sous atmosphére oxydante. Elles ne sont pas affectées, car
le front d'oxydation progresse de l'extérieur du toron vers l'intérieur et la
rupture se produit avant qu'il n'ait atteint les fibres du coeur, d'autant plus
que l'essai est court.

Avec les fibres non déchaussées sur les bords de torons, on observe un
décalage de la droite (A) vers les faibles contraintes (fig. 4,12).

VX est maximal mais la rupture de la fibre se produit toujours dans le
plan de fissuration matricielle indiquant que le défaut le plus pénalisant se
trouve au droit de la fissure. En effet, cette zone est particuliérement exposée
ce qui favorise l'oxydation de l'interphase et la formation de défauts

extrinséques (oxydation, contacts, ...).

D'autre part, a 850°C et 1200°C sous air, la distribution statistique des

contraintes locales a la rupture des fibres s'éloigne de la loi unimodale de
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Weibull, suggérant la présence de 2 populations de défauts qui se traduisent
par une variation brusque de la pente m sur les figures 4.12 et 4.13.
Cependant, ce phénomeéne est encore plus marqué en fatigue statique sous
atmosphére oxydante. Les mécanismes, qui régissent la rupture du
composite en traction, seront donc examinés a partir des résultats d'essais de

fatigue statique.

II1.2 - En fatigue statique

Pour le matériau L, a 850°C, la diminution des propriétés a la rupture
se produit lors de la premiére heure de vieillissement. Par la suite, elles
restent plus ou moins stables. Ainsi, lors des essais interrompus, le niveau
de rupture aprés 10 ou 20 heures de traitement reste le méme qu'aprés 1
heure.

Ces deux phases coincident avec celles observées en fatigue statique
lors de 1'évolution de type 2 (cf. chapitre 3 § IL.1). Pour les mémes durées de
vie, la rupture du matériau R en fatigue statique se produit a2 des niveaux de
contraintes encore plus faibles. Le séquencage permet d'accroitre la durée de
vie. Il a un rdle essentiel dans les mécanismes de rupture sous atmosphére
oxydante. Son effet est surtout visible a des températures modérées de
I'ordre de 850°C ou 700°C.

Les fibres conservent leurs modules mgf, mais les distributions sont

constituées de deux domaines, et, les contraintes locales a la rupture des

fibres sont beaucoup plus basses. Cette diminution de orf peut-étre due a :
e L'augmentation de la taille des défauts intrinseques, ce qui se

traduirait par une modification des propriétés des fibres,
(et/ou)
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Chapitre 4, Analyse de la rupture

* La formation de défauts extrinséques tels que contacts entre deux

surfaces dures SiC/SiC ou ponts de silice introduit des concentrations de

contraintes et fragilise les fibres.

Modification des propriétés des fibres ?

L'augmentation des "rayons miroirs" a haute température sous air,
pourrait étre en relation avec celle de la taille des défauts intrinséques.
Cependant, il est difficile de localiser ces défauts en microscopie électronique
et de définir leur taille. On observe quelques bulles au coeur de la fibre (fig.
4,33) et les rayons miroirs qui en résultent sont parfois plus grands que le
rayon de la fibre (faciés plan, fig. 4,32). Ces défauts intrinséques n'entrainent
pas toujours la rupture, et ce sont alors d'autres défauts plus pénalisants,
situés généralement en surface, qui la provoquent (fig. 4,33). Au droit des
fissures, 4 1200 °C, on constate la présence de défauts de surface des fibres qui
n'apparaissent pas a 850°C (fig. 4,34). Ils pourraient correspondre & une
modification chimique locale de la fibre. Mah et al. ont observé la formation
de défauts similaires sur des fibres vieillies sous air & 1200°C [Mah et al,,
1984]. La couche de silice qui se forme en surface de la fibre a cette
température, n'est pas assez €paisse ou trop perméable pour stopper la
diffusion d'oxygeéne et protéger la fibre qui se couvre de crevasses. Par contre,
a 1300°C et 1400°C, les défauts en surface sont moins développés, car la
cinétique de formation du SiO7 est accrue.

Cette décomposition locale des fibres peut expliquer la diminution de
leur résistance et les ruptures du composite en phase I obtenues lors des
essais de fatigue statique a 1000°C et 1200°C.

Le fluage a 1200°C sous air des fibres SiC-Nicalon a été étudié par
Bodet et al. et Di Carlo et al. [Bodet et al., 1993], [Di Carlo et al., 1995]. Ce
dernier montre que le logarithme décimal de la durée de vie de ces fibres

varie linéairement avec la contrainte appliquée. Une durée de vie d'une
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Fig. 4,34 : Micrographie MEB de la modification locale de la fibre au droit des fissures
apres un traitement en fatigue statique sous air:

(a) 2 850 °C, pendant 1 heure,
(b) 2 1200 °C, pendant 1 heure.
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heure correspond a 600 MPa alors que la durée de vie n'excede pas quelques
minutes au dela de 700 MPa (fig. 4,35).

Si I'on fait I'hypothése d'une rupture de toute la section de matrice
avec décohésion sans contact entre les fibres et la matrice (donc sans
frottement) sur toute la longueur de jauge, lorsque le composite est soumis a
120 MPa et a 80 MPa, les fibres longitudinales supportent une contrainte
respective de 600 MPa et 400 MPa (pour Vf = 0,4). D'aprés les résultats de Di
Carlo et al., les durées de vie de ces fibres sont alors respectivement d’une
heure et supérieure a 100 heures. Cependant, les durées de vie
expérimentales sont en général beaucoup plus faibles.

Par contre, le niveau de rupture locale des fibres, estimé a partir des
"rayons miroirs", correspond a des durées de vie proches de celles du
composite. Par exemple, aprés un essai a 1200°C et 120 MPa, les contraintes a
la rupture des fibres sont de I'ordre de 700-900 MPa ce qui correspond a une
durée de vie trés limitée de la fibre, et la durée de vie expérimentale du 2D
est de 0,33 heures.

A 1200°C, la rupture en fatigue du composite sous atmosphére

oxydante est donc pilotée par la durée de vie des fibres de SiC.

Formation de défauts extrinséques ?

A plus basse température (850°C, 700°C), le phénomeéne de rupture

n'est pas expliqué par une dégradation des fibres qui semblent intactes. Cette
modification locale des fibres n'est plus nette. Elles sont stables et leurs
propriétés intrinséques restent inchangées. L'hypothese d'accroissement des
défauts intrinséques est écartée. De méme, lors des essais de traction sous air,
les temps d'exposition des fibres sont trés courts pour oxyder les fibres (14

secondes a 1200°C et 45 secondes a 850°C).
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Chapitre 4, Analyse de la rupture

En fatigue statique, la sollicitation appliquée a I'éprouvette est
comprise entre 80 MPa et 120 MPa, ce qui correspond a une contrainte
effective sur les fibres longitudinales de 460 MPa a 690 MPa. Pourtant, le
niveau de rupture des fibres, mesuré a partir du miroir, est compris entre
1000 MPa et 1400 MPa. La rupture de la fibre est donc liée a des
surcontraintes locales.

On remarque que la distribution statistique de ces contraintes ne suit
pas tout a fait une loi statistique de Weibull, car la représentation de In(-In
(1-P)) en fonction de In(c) n'est pas linéaire. Sur les figures 4.18, 4.19 et 4.20,
on peut distinguer un changement de pente brutal entre In(crf) = 6,7 et 6,8.
Les deux portions de droite mises ainsi en évidence correspondent a deux
populations de défauts a 1'origine de la rupture des fibres. La portion de la
courbe la moins pentue présente une pente comparable a celle obtenue a
température ambiante. Cette portion de la distribution correspond donc a
des défauts intrinseques.

La partie de la courbe la plus pentue indiquant une valeur de module
de Weibull trés grande est liée & des ruptures de fibres sous faible contrainte
(800 MPa). On peut donc penser qu'il existe d'autres types de défauts qui
provoquent la rupture des fibres, tels que des défauts extrinséques. Ces
défauts observés au Microscope a Balayage Electronique & effet de champs
sur les fibres forment des éclats de 2 & 6 um qui sont dix fois plus grands que
les défauts intrinseques observés a température ambiante (50 nm a 1 pm)
(fig. 4,36). La présence de ces défauts explique la chute de la contrainte a
rupture locale de fibre .

En effet, dans le cas ot le défaut ayant provoqué la rupture, peut-étre
assimilé a une demi-ellipse, le facteur d'intensité de contrainte critique est

évalué a partir des équations (7) et (8) (fig. 4,36) :
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ol a et ¢ sont respectivement la demi-taille du petit axe et la demi-taille du
grand axe de l'ellipse (fig. 4,36).

Par exemple, la croissance de a et ¢ d'un facteur 10, ne modifie pas o,
mais divise ¢ par \/ﬁ . Ainsi, la contrainte a rupture nominale des fibres
(température ambiante) est divisée par 2 ou 3 en présence d'un défaut
extrinseque ou intrinseque.

En outre, la dispersion des tailles de ces gros défauts devrait étre plus
faible, donc le module de Weibull correspondant plus grand ; ce qui est en

accord avec les figures 4.13, 4.18 et 4.20.

De nombreux défauts observés sur les facieés des fibres longitudinales
ont une forme conique (fig. 4,29 et 4.37). Ces cOnes de rupture sont typiques
de ceux créés par contact.

Par exemple, autour du contact hertzien, on note la présence de
contraintes maximales de tension. Les fractures qui se développent en mode
I suivent les lignes de tension maximales, ce qui conduit a des cénes de
fracture [Franck et Lawn, 1967](fig. 4.38). La valeur de ces contraintes est
égale a un dixieme de la pression de contact Po, qui s'exprime en fonction de
la force normale de contact F, de la géométrie du contact (linéaire, circulaire,
ponctuel ou elliptique) et des propriétés des matériaux en contact (E et v).

Plus la rigidité E est grande, et plus les contraintes locales dans la zone

sous pression sont €levées. On comprend ainsi pourquoi il est préférable
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d'introduire un matériau souple comme le PyC (Et = 10 GPa [Lissart et al.,

1993] ) entre deux matériaux céramiques extrémement rigides tels que la
fibre Si-C-O (Ef = 200 GPa ) et de la matrice SiC (Emq = 400 GPa).

L'apparition de zones de contact hertzien s'explique par un
enchainement de phénomenes physiques qui se produisent sous
atmosphére oxydante.

Tout d'abord, la combustion de pyrocarbone d'interphase au contact
immédiat de la fibre, que I'on observe dans les 1 & 3 premieres heures d'essai
(phase 1), laisse un espace vide entre les fibres et la matrice. Les fibres tissées,
qui ne sont pas tendues lors de l'infiltration du matériau par l'effet de
texture (embuvage), sont alors libres de se déplacer dans leur gaine
matricielle. Les fibres des torons longitudinaux qui supportent presque tout
l'effort de traction se réalignent. Cette tension provoque des déplacements
radiaux des fibres qui viennent en contact de la matrice ou le SiC
d'interphase (fig. 4,34). Ainsi, au lieu d'étre en contact avec le carbone qui est
un matériau souple et lubrifiant, la fibre frotte sur un matériau dur de
nature voisine (Si-C-O sur SiC). De plus la surface interne de la gaine de
matrice aprés disparition du PyC présente une rugosité importante (fig. 4,39
et 4,40). A cela s'ajoute la formation ponctuelle de ponts de silice, observés
en phase II. La combinaison de tous ces phénomeénes est susceptible de
provoquer des pressions locales de type hertzien sur les fibres et des effets
d'entaille, expliquant les ruptures.

Les ruptures prématurées observées en traction monotone sous
atmospheére oxydante a 1200°C et 850°C sont liées au méme mécanisme. Les
durées d'essai sous air sont trés courtes (14 a 45 secondes). Par conséquent, la

cinétique d'oxydation du carbone pour créer ldc sous contrainte est tres

rapide.
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Fig 4,40 : Micrographie en MET de la zone interfaciale fibre interphase du matériau L.
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Par ailleurs, la formation de silice observée entre la fibre et la matrice
est susceptible d'engendrer elle aussi une surcontrainte locale sur la fibre qui
fait chuter le niveau de contrainte a la rupture, localement. Gline et Cawley
ont montré par un calcul par éléments finis, qu'une goutte de silice collant
la fibre Nicalon a la matrice SiC (CVD), multiplie par 24 le champ de
contrainte locale sur la fibre. La liaison de silice ainsi formée transforme le
matériau composite en un bloc monolithe fragile dans lequel la fissure se
propage sans dévier [Gline, Cawley, 1997].

Ce phénomene expliquerait les ruptures de fibres dans le plan de la
tissure matricielle qui est la zone la plus favorable & la formation de silice

sur la fibre et la matrice [Filipuzzi, 1991].

Influence de la contrainte appliquée et de I'endommagement

La contrainte a la rupture d'un SiC/SiC non protégé (0,1 um de PyC) et
non endommagé aprés un vieillissement a 900 °C pendant 10 heures, n'a
presque pas chuté [Pluvinage et al, 1991]. Il semblerait donc que
l'endommagement initial et la charge appliquée au matériau favorisent sa
dégradation. D'une part, le chargement permet d'une part, la création de
fissures dans la matrice SiC permettant 1'accés de l'oxygene dans les torons
longitudinaux, méme loin des bords usinés. D'autre part, il facilite les
réactions d'oxydation en maintenant I'ouverture des fissures.

Enfin, l'augmentation de I'effort appliqué sur les fibres, qui a tendance
a aligner le toron longitudinal avec l'axe de traction en limitant l'effet de
texture, augmente la pression locale entre chaque fibre et la gaine de SiC qui

l'entoure. Ceci accélére la rupture et modifie la durée de vie.

Influence de la température
La température joue également un role essentiel des 600°C, car elle

contréle la disparition du PyC et la formation de silice. Il n'existe pas de
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données objectives sur l'influence de la température sur les caractéristiques
mécaniques des fibres en dessous de 1000°C.

Au dela de 1000°C, la température fragilise les fibres sur lesquelles on
observe des décompositions locales favorisant la rupture en phase I et des
dépdts de silice. C'est pourquoi, les températures élevées changent peu mof,

mais elles ont une grande influence sur b.

Réle de l'interphase séquencée

Le carbone joue un réle protecteur vis a vis des fibres. L'oxydation des
fibres, méme localement, nécessite la disparition de la quasi totalité de la
couche de carbone qui la masque. Assez paradoxalement, a 700°C, la durée de
vie du matériau S dont l'interphase de carbone est plus épaisse, est 5 fois
plus faible que celle de R. La combustion du carbone étant sans doute plus
lente, dans le matériau R, la durée de vie, qui en dépend, augmente.

A 850°C, le régime d'oxydation du carbone de type diffusionnel mis en
évidence (cf. chapitre 3) rend la durée de vie indépendante de I'épaisseur de
carbone. Les volumes de fibres sollicités croissent a la méme vitesse et la
probabilité de rupture sous l'action d'un défaut extrinseque ou intrinseque
évolue de la méme maniere au cours du temps.

Le séquengage de l'interphase permet de limiter les contacts directs
entre les fibres et la matrice gréce a plusieurs couches intermédiaires de SiC
oxydées. De plus, des résidus de PyC qui subsistent entre les couches de SiC
les plus éloignées des fibres, amortissent le contact entre la matrice et les

fibres et permettent de limiter les ruptures de fibres (cf. analyse AES).

CONCLUSION

La rupture du matériau SiCf/SiC 2D a interphase PyC ou (PyC/SiC)n

est un phénomeéne qui est trés sensible a l'atmosphere ambiante. Sous
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atmosphere neutre, a 1200°C, aucune dégradation des propriétés en traction
a la rupture n'est observée. Par contre, sous atmosphére oxydante la rupture
se produit beaucoup plus t6t. La chute des caractéristiques est d'autant plus
importante que la température est élevée. A 850 °C, l'essai de traction
résiduelle sur une éprouvette vieillie une heure en fatigue statique (fin de
phase I) permet de constater la rapidité de détérioration des caractéristiques a
la rupture du matériau. Aprés une heure, soit la contrainte a la rupture se
stabilise, soit elle devient supérieure a la contrainte  la rupture des fibres et

il y a rupture du matériau.

La rupture est contré6lée par les fibres qui supportent une part de plus
en plus importante de l'effort de traction, lorsque l'oxydation du carbone
progresse.

Les mécanismes de rupture prépondérants sont liés, d'une part a la
création de défauts extrinseques de contact a la surface des fibres et, d'autre
part a la formation de ponts de liaison de silice. En effet, lors de la réaction
d'oxydation du carbone en phase I de la fatigue statique, il se forme des
contacts locaux entre fibres SiC et matrice/interphase SiC qui sont deux
matériaux durs. Ce phénomeéne engendre des concentrations de contraintes
qui conduisent a la rupture des fibres. Leurs faciés de rupture présentent des
miroirs trés larges et des éclats coniques typiques de la rupture par pression
de contact. Par ailleurs, des ponts de silice qui apparaissent entre fibre et
matrice (phase II de la fatigue statique) fragilisent les fibres et augmentent le
champ de contrainte local. Les fibres rompent alors dans le plan de la
fissuration matricielle.

L'hypothése d'une chute de la contrainte a rupture intrinséque des
fibres due a la température et a l'oxydation n'est pas démontrée a des

températures inférieures a 1000°C. Par contre, & haute température (1000°C et
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plus), au mécanisme de rupture par pression locale, s'ajoute la dégradation

locale des fibres et la chute de leurs propriétés intrinseques a la rupture.

La durée de vie des composites SiC/X/SiC dépend la réactivité du
carbone d'interphase. Elle résulte donc de la compétition entre Ila
température, et la diffusion gazeuse le long des fissures et des décohésions.
La contrainte Om, l'endommagement initial et la morphologie de
l'interphase, régissent ainsi le régime d'oxydation et la vitesse de

progression du volume de fibre soumis a la contrainte maximale.
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CONCLUSION GENERALE

La présente étude s'inscrit dans le cadre plus général des recherches
conduites au Laboratoire des Composites Thermostructuraux sur la
compréhension et I'optimisation du comportement thermo-mécanique des

composites a matrice et fibres en carbure de silicium.

Dans un premier temps, les interphases ont été élaborées par
infiltration chimique en phase vapeur selon des conditions optimisées. Les
quatre matériaux fabriqués sont revétus d'un "seal coat" protecteur en
surface. Ils different par leur interphase. Les matériaux R et S sont des 2D
SiC/SiC a interphase simple de PyC de 50 nm et 200 nm. Les matériaux D et
L possédent une interphase séquencée (PyC/SiC)3 et (PyC/SiC)4 de 500 nm,
dont 1'épaisseur de chaque couche de PyC mesure respectivement 100 nm et

50 nm.

Ces quatre matériaux ont ensuite été caractérisés en traction a température
ambiante et a hautes températures en environnement inerte et oxydant.

A température ambiante, la variation de 1'épaisseur totale de PyC dans
l'interphase simple ou séquencée (entre 50 nm et 200 nm) n'influence pas le
comportement macroscopique qui reste conforme a celui mis en évidence
par Aubard, Guillaumat et Droillard.

En atmospheére neutre (argon), la température (1200°C) modifie peu les

propriétés a la rupture du composite a interphase séquencée, mais elle accroit

124



Conclusion générale

le nombre de fissures intra-torons a la saturation et la contrainte de
cisaillement interfacial.

Par contre, lors de la traction sous atmosphere oxydante, dés 850°C, on
constate une chute des propriétés a la rupture du matériau a interphase’
simple ou séquencée. Le séquencage ne joue pas le réle souhaité de
protecteur contre 1'oxydation lors de l'essai de traction car les cinétiques de
cicatrisation par la silice sont trop lentes pour combler l'interstice interfacial
et les fissures intra torons ne sont pas déviées loin des fibres. L'oxygene
accéde au coeur du matériau par les fissures créées en mode I dans la matrice
externe et interne, puis dégrade les couches de carbone les plus proches de la
fibre. Cette décohésion fibre/matrice d'origine chimique se propage ainsi tres

rapidement.

Afin d'analyser les effets de l'environnement, des essais de fatigue
statique isothermes ont été réalisés a 700°C, 850°C, 1000°C et 1200°C sous air
avec les matériaux L, R et S. Le niveau de contrainte appliqué varie entre 40
MPa et 140 MPa.

Trois types d'évolutions ont été observés. Elles sont composées d'une
seule phase (évolution de type 1) ou de deux (évolutions de type 2 et 3).

Lors de la premiére phase, la combustion du pyrocarbone interfacial
des couches a proximité immédiate de la fibre entraine la dégradation de
I'ensemble des propriétés mécaniques du matériau. La rigidité et la
contrainte de cisaillement interfacial T chutent, la vitesse de déformation est
importante et la matrice se décharge localement. Dans 1'évolution de type 1,
la phase I (5,8 heures maximum a 700°C et 140 MPa) s'achéve par la rupture
compléte du matériau. Dans I'évolution de type 2, lorsque la quasi totalité de
l'effort de traction est supportée par les torons longitudinaux, la phase I (1 h

a 3 heures) est suivie d'une phase de restauration (phase II beaucoup plus

125



Conclusion générale

longue) du matériau qui ne se déforme plus. Le composite se rigidifie par la
formation d'une interphase oxyde proche de la silice qui vient combler les
lacunes laissées par le carbone consommé. La matrice est ainsi localement
rechargée. La contrainte de cisaillement interfacial t réaugmente, mais elle
n'atteint quune valeur modérée par rapport a sa valeur dans le matériau
nominal. L'évolution de type 3 est similaire a celle de type 2, car elle
présente les 2 phases de dégradation et de restauration du matériau.
Cependant, la transition entre ces deux étapes se produit bien avant que la
décohésion le long des fibres longitudinales soit totale. L'évolution de type 3
souligne le comportement dual du 2D SiC/SiC en fatigue statique sous
atmosphere oxydante, qui est régi par la compétition entre le phénomeéne
d'oxydation du PyC d'interphase en phase I et la formation d'une couche

d'oxyde vitreuse en phase IL

L'influence de la température et de la contrainte appliquée est
importante. L'élévation de température entre 700°C et 1200°C et de la
contrainte de maintien entre 40 MPa et 140 MPa accélére les phases I et II. Le
passage de I'évolution de type 1 a courte durée de vie a une évolution de
type 2 ou 3 dépend des conditions de températures et du niveau de
contrainte appliquée au composite. Aux faibles contraintes (40 MPa a 120
MPa) et températures modérés (700°C, 850°C), le composite évolue en deux
phases. Par contre, a 1000°C et 1200°C pour des contraintes supérieures a
80 MPa et 100 MPa respectivement, on observe une évolution de type 1. En
réduisant l'ouverture des fissures, on tend vers un régime d'oxydation
diffusionnel qui limite les disparitions du carbone dans l'interphase et
accroit la durée de vie. En régime réactionnel, 1'augmentation de 1'épaisseur
de la couche de carbone accélere la phase I et conduit rapidement a la

rupture.
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La tolérance a I'endommagement du matériau est également un point

important souligné par cette étude. En effet, le comportement en fatigue est

insensible au niveau d'endommagement initial (entre gendo = 0,06 % et
gendo = 0,75 %).

Aux trés faibles contraintes de maintien (40 MPa), lors de 1'évolution
de type 3, la "restauration" du matériau n'est pas liée au séquencage mais
uniquement a la distance entre la fibre et la premiére couche de SiC. Par
exemple, a 850°C et 40 MPa, aprés un pré-endommagement a 0,06 %, un
matériau a interphase simple a le méme comportement qu'un matériau a
interphase séquencée dont la couche élémentaire de carbone a une épaisseur
identique.

Ce travail prouve, expérimentalement, que dés que la contrainte
appliquée en fatigue statique est supérieure a 80 MPa, le séquencage de
l'interphase (PyC/SiC)4 accroit considérablement la durée de vie du
composite 2D SiC/X/SiC. Par exemple, a 850°C et 100 MPa, la durée de vie est

multipliée par 26.

Les mécanismes de rupture en fatigue statique ou en traction
monotone sous atmosphere oxydante ont été mis en évidence dans cette
étude ; (i) La combustion de la couche de carbone pyrolytique lors de la
phase I, engendre la formation de contacts entre les fibres SiC et le carbure de
silicium de la matrice ou des couches d'interphase. Les surfaces de contacts
de ces deux matériaux de rigidité équivalente sont le siege de surcontraintes
locales entrainant la rupture des fibres. Les faciés de rupture présentent alors
des défauts coniques de type hertzien ; (ii) La couche d'oxyde qui se forme en
surface des fibres et de la matrice forme des points de "colle” qui accroissent
le champ de contraintes local et provoque la rupture des fibres, le plus

souvent dans le plan de fissuration matricielle. On explique ainsi les faciés
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des éprouvettes plats que l'on observe lorsque les ruptures se produisent en

phase II.

PERSPECTIVES

Il ressort de cette étude que la mise en oeuvre de matériaux
multicouches microséquencées comme matériaux compliants d'interphase
se traduit par de trés nettes améliorations de la résistance mécanique en
milieu oxydant sur des éprouvettes de composites a architecture fibreuse
tissée. Une nouvelle propriété du séquencage est mise a jour : il permet de
multiplier par plus de 20 la durée de vie sous air et dans un domaine de
températures modérées (700°C, 850°C). Ces améliorations ne sont cependant
pas encore suffisantes, surtout en ce qui concerne les contraintes admissibles
par le matériau (120 MPa maximum).

Les différentes hypotheses avancées afin d'expliquer les évolutions en
atmospheére oxydante de ce matériau 2D et les mécanismes de rupture,
serviront sans doute de base pour de nouveaux travaux, en vue d'optimiser
l'utilisation de structures multicouches dans des environnements agressifs
et de parfaire la compréhension des phénomeénes mis en jeu. Une de ces
voies pourrait étre l'utilisation d'une interphase nanoséquencée, qui s'est
révélée prometteuse. Ce nouveau concept doit étre testé sur un composite a

I'échelle macroscopique.
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Résumé

Cette thése porte sur un nouveau concept d'interphase : les
interphases séquencées constituées par l'alternance, & 1'échelle de
quelques dizaines de nanometres, de couches minces de matériaux aux
propriétés physiques et mécaniques différentes, (matériaux rigides et
souples). Le matériau de cette étude est un composite 2D a fibre et matrice
carbure de silicium (SiC) réalisé par infiltration chimique en phase
vapeur (CVI), et contenant une interphase séquencée de carbone et de SiC
(PyC/SiC)np.

L'adjonction de couches rigides de SiC au sein des couches souples de
carbone n'altére ni la ténacité, ni les propriétés mécaniques du matériau
testé en traction unidirectionnelle & température ambiante. Au contraire,
le séquencage constitue un obstacle efficace a la propagation des fissures
aux interfaces et loin de la fibre.

Lorsque ce composite est sollicité en traction & haute température (entre
700°C et 1200°C) et en atmosphére oxydant (air), ses propriétés se
dégradent car les couches de PyC au sein de l'interphase s'oxydent
rapidement. L'évolution physico-chimique et morphologique de
l'interphase lors du vieillissement du composite sous charge (60-140 MPa)
en atmospheére oxydante est analysée.

La durée de vie du composite a interphase multicouche est améliorée de
fagon significative par rapport 4 un composite & interphase simple de
PyC.

Mots clés

Composite 2D tissé SiC/SiC, interphase multicouche', comportement
mécanique, fatigue statique, oxydation, durée de vie, propriétés
interfaciales, atmospheére oxydante.

Summary

The mechanical behaviour and the life time in static fatigue (60-140
MPa) at high temperature (700°C to 1200°C) in air were investigated on a
2D woven SiC/SiC composite with a multilayered interphase involving 3 or
4 PyC/SiC sequences ((PyC-SiC)4,3). The lifetime of the composite with the
multilayered interphase was found to be significantly improved over that
of the composites with a single PyC layered interphase.
The chemical and morphologic interphase evolution is analysed during
the ageing tests.

Key words

2D woven SiC/SiC composite, multilayered interphase, mechanical
behaviour, static fatigue, oxidation, lifetime, interfacial properties,
oxidising atmosphere.





