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INTRODUCTION

sssvsessecscss

Le concept composite est défini comme 1'association de différents solides
au sein d'un materiau unique dont les propriétés sont originales par rapport a
celles de chacun des constituants pris séparément [1]. Dans le cadre des
matériaux de structure, les composites présentent des caractéristiques
spécifiques intéressantes, alliant une faible densité & de bonnes propriétés
mécaniques. La configuration la plus courante associe deux constituants: (i)
un renfort constitué de fibres longues, destiné a supporter l'essentiel des
contraintes mécaniques appliquées au matériau et (ii) une matrice jouant vis
a vis du renfort le role de liant et de protection, et assurant le transfert de
charge. C'est ainsi que les matrices métalliques sont renforcées par des fibres
céramiques afin d'étre rigidifiées alors que les matrices céramiques peuvent
étre associées a des fibres métalliques ou céramiques pour pallier leur

fragilité.

1- LES COMPOSITES A FIBRES LONGUES

Les composites a fibres longues peuvent étre classés en trois catégories
selon la nature de la matrice et, par voie de conséquence, de la gamme
d'utilisation possible en température : les composites a matrice organique, a

matrice métallique et & matrice céramique.



1.1- Les composites a matrice organique

L'utilisation des composites & matrice organique (i. e. polyester,
polyépoxyde ...) renforcée par des fibres de verre, de carbone ou de nature
organique (e. g. polyamide aromatique), s'étend aux applications les plus
courantes a basses températures. Ces matériaux qui présentent des
résistances mécaniques spécifiques (rapportées a 1'unité de masse)
excellentes, ont trouvé un large éventail d'utilisation dans des domaines allant
du secteur des articles de sport et de loisirs & l'industrie aéronautique et
spatiale. Cependant, la stabilité thermique des matrices organiques devient

insuffisante pour des températures supérieures a 250°C.

1.2- Les composites a matrice métallique

Les composites & matrice métallique sont mis en ceuvre aux moyennes
températures (T < 600 ° C). Pour des considérations de densité, ces matrices
sont généralement des alliages d'aluminium, de magnésium ou de titane,
renforcées par des fibres de carbone, de carbure de silicium ou d'alumine. En
raison de la difficulté de leur élaboration et de leur coiit, 'industrialisation de
ces matériaux reste limitée. Cependant, la mise au point de nouveaux
procédés, tel que le forgeage liquide, leur ouvre des perspectives nouvelles

(pieces de moteur) [2].

1.3- Les composites a matrice céramique (CMC)

Pour les applications 4 hautes températures, e. g. dans des turbines a

gaz, les seuls matériaux envisageables sont les céramiques. Elles présentent



une excellente réfractairité, de hauts modules d'élasticité, une dureté élevée,
des masses volumiques relativement faibles, une bonne inertie chimique (le
carbure de silicium, par exemple, résiste en atmosphére oxydante au-dela de
1400 °C) et sont généralement des isolants électriques [3, 4]. Les liaisons fortes
covalentes ou iono-covalentes au sein de ces matériaux expliquent leurs
propriétés. Leur principal inconvénient est leur fragilité ; les systémes de
glissement étant peu nombreux, les céramiques ne possédent pas de
déformation plastique. Elles sont donc trés sensibles aux effets d'entaille et aux
défauts préexistants. Leurs propriétés sont gouvernées par la nature, la taille
et la répartition de ces défauts. La population de ces défauts étant difficilement
maitrisable, une grande dispersion de la résistance a rupture est
généralement observée [5, 6].

Une fagon d'améliorer les caractéristiques mécaniques des céramiques
consiste a limiter la taille et le nombre de défauts. L'optimisation de
I'élaboration d'éléments de petit volume permet ainsi de produire des fibres
céramiques de faible diametre (quelques pm) qui atteignent 3000 MPa pour la
contrainte a rupture et des allongements de 1'ordre de 1% [7]. Les renforts
produits a partir de ces fibres peuvent avoir des architectures trés simples ou
tres complexes. La structure sera unidirectionnelle (composite 1D) dans le cas
d'un chargement uniaxial, mais elle pourra étre multidirectionnelle
(composite n-D) dans le cas de chargements plus complexes. L'association de
ces fibres longues avec une matrice céramique aboutit & des matériaux
réfractaires (composites 4 matrice céramique : CMC) dont les caractéristiques
mécaniques sont compatibles avec leur utilisation en tant que matériaux de
structure (ils sont aussi appelés matériaux composites thermostructuraux).
Le choix des directions préférentielles, du taux de fibre et de matrice, allié au

choix des propriétés intrinséques de la matrice et/ou des fibres (inertie



chimique, conductivité thermique et/ou électrique...) permet 1'obtention d'une
piece aux propriétés modulables répondant spécifiquement a la configuration
d'utilisation établie lors de sa conception. Cette notion prend toute son
importance dans le cas des CMC pour lesquels les possibilités de mise en
forme et d'usinage sont extrémement limitées compte tenu de la dureté, de la
rigidité, de la réfractairité et de la fragilité de chacun des constituants.

Les premiers composites thermostructuraux ayant connu un
développement industriel significatif sont les composites carbone-carbone. Ces
matériaux sont utilisés pour leurs intéressantes propriétés thermomécaniques
(tuyeres, divergents, protection thermique dans le secteur aéronautique et
spatial), pour leurs caractéristiques tribologiques (systéme de freinage dans le
secteur des transports) ou enfin pour leur biocompatibilité (prothéses osseuses
et vasculaires en chirurgie). Les propriétés spécifiques des composites
carbone-carbone permettraient de les employer dans de larges domaines
d'application s'ils ne s'oxydaient & l'air & partir de 500°C. Afin de pallier cet
inconvénient, des recherches furent conduites en vue de remplacer tout ou
partie de la matrice carbonée par une matrice présentant une meilleure tenue
a l'oxydation. C'est ainsi furent developpés les composites & matrice carbure :
SiC [8], TiC [9], B4C [10] ; nitrure : BN [11], et enfin oxyde : AloO3 [12] et ZrOs
[13]. Parallélement, la nature des fibres céramiques commercialisées s'est
également diversifiée (carbone, carbure de silicium, alumine...). De cette
diversité, de nombreuses combinaisons fibre-matrice sont apparues
permettant ainsi de mieux répondre aux diverses applications a hautes

températures.
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2- ELABORATION DES CMC

2.1- Les différentes méthodes d'élaboration

Elaborer un composite & matrice céramique revient & incorporer une
céramique a haut point de fusion au sein d'une préforme poreuse constituée de
fibres céramiques. Il existe trois types de procédés : voie solide, voie liquide et
voie gazeuse.

La voie solide dérive des techniques de la métallurgie des poudres et
s'applique essentiellement aux composites a fibres courtes.

Dans le cas de la voie liquide, une barbotine, un précurseur organo-
métallique ou un hydrosol (procédé sol-gel) sont utilisés pour imprégner la
préforme fibreuse. Le pré-imprégné ainsi obtenu est ensuite séché, pyrolysé et
densifié par compression a chaud. Pour réaliser le composite final, la
séquence imprégnation-séchage-pyrolyse est répétée le nombre de fois
nécessaire a l'obtention d'un taux de matrice (Vi) désiré. Cette technique
conduit 4 des matériaux comportant une porosité résiduelle qui peut étre trés
faible (typiquement Vp < 5 %). Elle semble étre prometteuse compte tenu des
temps d'élaboration relativement courts comparés a ceux pratiqués dans le cas
du procédé d'infiltration par voie gazeuse. En revanche, elle peut induire une
altération du renfort.

Pour la voie gazeuse, I'enrobage des fibres se fait par dépot chimique a
partir d'une phase vapeur ou CVD (Chemical Vapor Deposition). La méthode
repose sur la mise en ceuvre d'une réaction chimique hétérogéne a partir
d'espéces gazeuses qui conduit au dépdt d'une céramique solide & la surface

d'un substrat porté en température.



2.2- Procédés d'élaboration par voie gazeuse

Le procédé CVD a été notamment developpé et industrialisé dans le
secteur de la microélectronique dans le cadre de 1'élaboration de couches
minces semi-conductrices (Si, AsGa...), isolantes (SiOg, AlsOg3, BN...) ou
conductrices (W, WSis...) pour circuits intégrés ou dispositifs optoélectroniques
[14]. Plus récemment, des matériaux comme le diamant [15] ou des
supraconducteurs [16] ont été synthétisés par CVD. Un des intéréts majeurs de
cette méthode réside dans le fait que sa mise en ceuvre est réalisée 4 une
température trés inférieure a celle de fusion ou de décomposition de la
céramique déposée (e. g. 1000 °C au lieu de 3000 °C environ pour le nitrure de
bore hexagonal). Cet atout explique que la CVD soit un procédé de choix
d'élaboration des CMC.

Cependant, la connaissance des mécanismes intervenant dans le
processus de densification s'avére encore trés incompléte en raison de leur
complexité. La synthése par CVD d'un solide dans un réacteur a parois
chaudes (Fig.1) comprend la séquence d'étapes phénoménologiques suivante
[17,18]:

® 1) transport par convection forcée des gaz introduits & proximité du

substrat,

® 2) réaction chimique en phase homogene : formation d'espéces

gazeuses réactives (stables & haute température et basse pression) a

partir des espéces introduites,

* 3) transport par convection et diffusion des espéces réactives de la

phase gazeuse vers la surface du substrat,

* 4) réactions chimiques hétérogénes au contact du substrat telles que :

(a) adsorption des espéces réactives, (b) réactions chimiques de surface
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~entre espéces adsorbées, (c) migrations de surface et incorporation des
espéces solides produites, (d) désorption des espéces gazeuses produites,
* 5) transport par convection et diffusion des produits de réaction de la
surface du substrat vers la phase gazeuse,
® 6) transport par convection forcée des gaz produits et des gaz

n'ayant pas réagi, de la zone réactionnelle vers la sortie du réacteur.

Ces étapes, souvent interdépendantes, sont régies par des mécanismes
physiques (1, 3, 5 et 6) et chimiques (2 et 4), dont la compréhension fait appel
aux notions de mécanique des fluides, de transferts de chaleur ou de matiére,
de thermodynamique et de cinétique chimique, homogéne et hétérogene. Dans
la mesure o ces étapes se produisent séquentiellement, la plus lente est dite
limitante elle détermine la vitesse du processus global (c. a. d. la vitesse de
dépdt de la céramique). Le processus de CVD est contrdlé soit par les transferts
de matiere (étapes 3 et 5) soit par les réactions de surface (étape 4). L'influence
des variations des parameétres CVD (température, pression et débit total) est
différente suivant le type de régime cinétique établi. Ainsi, dans le cas d'une
limitation par les transferts de matiere, une augmentation de débit total
entraine une variation importante de la vitesse de dépdt alors qu'elle est
indépendante des variations du débit total dans le cas d'un régime contrdlé par
les réactions de surface.

Dans la mesure ou le substrat & densifier est une préforme
multidimensionnelle poreuse, la technique directement dérivée du procédé
CVD est dite Infiltration Chimique en Phase Vapeur ou CVI (Chemical Vapor
Infiltration). Cette méthode est mise en ceuvre au plan industriel pour infiltrer

une matrice de carbone ou de carbure de silicium selon un procédé



isotherme/isobare (ICVI)! . Les vitesses de réaction sont lentes afin de ne pas
boucher prématurément l'entrée des pores, ce qui implique des cycles de
densification relativement longs. Néanmoins, il est possible d'infiltrer
simultanément de nombreuses pidces de géométrie complexe, ce qui n'est pas
le cas si on applique un gradient de température et de pression a la préforme
dans le but d'accroitre la vitesse de densification (procédé FCVI2 variante du
procédé ICVI) [19].

Enfin, de nouvelles études sont en cours jouant sur l'alimentation en gaz
réactifs et sur le pompage des gaz produits en séquences successives de trés

courtes durées (CVI pulsée) [20,21].

3- LES COMPOSITES SIC/SIC

L'évolution vers les matériaux composites SiC/SiC s'est effectuée a la
suite du développement d'une nouvelle génération de fibres SiC ex-
polycarbosilane (PCS) par Yajima et coll. [22]. Ces fibres sont
commercialisées3 sous la forme de méches multifilamentaires tissables. En
raison de leurs caractéristiques thermomécaniques [23] et de leur compatibilité

chimique avec nombre de matrices elles ont été a la base de l'essor des CMC.

3.1- Les fibres SiC (ex-PCS)

La production des fibres & base de carbure de silicium a été rendue

possible grice & la synthése de polymeres organosiliciés filables et donnant

1 développé par la Socité Européenne de Propulsion sur la base de recherches conduites au
Laboratoire de Chimie du Solide

2 développé par Oak Ridge National Laboratory

3 Fibres Nicalon de Nippon Carbon
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aprés réticulation et pyrolyse un fort rendement en céramique. Le
polycarbosilane (PCS) représenté par la formule -(MeHSiCHg),- posséde ces
caractéristiques. Des fibres crues sont filées a partir du PCS fondu a une
température de 1'ordre de 300 °C, sous courant d'azote. Elles subissent ensuite
| un traitement de stabilisation sous air ou sous oxygéne afin de les rendre
infusibles ; durant cette étape, elles s'enrichissent en oxygéne. Enfin, la
derniére étape du procédé est une pyrolyse sous gaz inerte et a température
allant jusqu'a 1200°C. Le résidu obtenu est constitué d'une phase
microcristallisée de SiC B (taille moyenne des grains : 2,5 nm), de carbone libre
et d'une phase oxycarbure amorphe SiCxOy (avec x+y= 4) [24-25]. Les
caractéristiques mécaniques & température ambiante des fibres ex-PCS (E =
200 GPa, oR = 2800 MPa) associées & une faible densité (d= 2,566), a une
utilisation aisée sous forme de méches multifilamentaires et de tissus et & une
bonne tenue a 'oxydation les prédisposent a occuper une place de choix dans
I'élaboration de matériaux composites a matrice céramique.

Cependant, le systéme instable que constitue la fibre a tendance a
évoluer vers un état d'équilibre lorsqu'il est porté en température [26]. La
contrainte & rupture chute rapidement au-dessus de 1200°C et le module
décroit progresivement avec la température [23,27]. De plus, 1'évolution
thermochimique de la fibre SiC-ex PCS peut conduire a la formation de
couches de carbone et/ou de silice & sa périphérie qui jouent un réle important

dans le comportement mécanique des composites SiC/SiC [28-30].
3.2- La matrice SiC

La matrice de SiC est déposée a l'intérieur d'une préforme a partir d'un

mélange gazeux méthyltrichlorosilane/hydrogéne, dans des conditions de CVI



favorables & 1'homogénéité du dépdt (T= 1000°C, P= 5-50 kPa) [31]. La matrice
SiC (CVI) posséde une rigidité supérieure et une déformation a rupture
inférieure a celle des fibres ce qui confere aux composites SiC/SiC un

comportement mécanique original.

3.3- Le Comportement mécanique des SiC/SiC

Dans le cas des SiC/SiC, la matrice se fissure la premiére lorsque le
matériau est sollicité mécaniquement, et son comportement sera étroitement
lié au couplage fibre/matrice. Si la liaison entre la fibre et la matrice est forte,
une fissure amorcée dans la matrice se propage dans la fibre en mode
d'ouverture (mode I), sans quasiment consommer d'énergie. Il en résulte une
rupture prématurée des fibres qui ne peuvent plus jouer leur rdle de renfort.
Le matériau présente alors un comportement fragile. En revanche, lorsque la
matrice et les fibres sont plus faiblement liées, la fissuration provenant de la
matrice est déviée en mode II par l'interface fibre/matrice, ce qui procure au
matériau un comportement pseudo-ductile résultant en fait de mécanismes
d'endommagement correspondant 4 une multifissuration de la matrice. Au
cours de ces endommagements, la rigidité du matériau composite diminue
globalement et progressivement alors que localement le phénomeéne n'est pas
progressif. Ce type de comportement élastique endommageable est illustré a la
figure 2. Les cycles charge-décharge permettent de le distinguer d'un compor-
tement élastoplastique puisque l'augmentation de la souplesse du matériau
est accompagnée de déformations résiduelles trés faibles. Toutefois lorsque les
déformations ne sont pas entiérement réversibles et que des boucles
d'hystérésis apparaissent, la compréhension de ces comportements devient

plus délicate en raison de l'anisotropie des modes d'endommagement et de
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Fig. 2 : Représentation d'un comportement
élastique-endommageable
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leur couplage. Dans le cas ou la liaison fibre/matrice n'est pas trop faible, la
diminution de la rigidité par endommagement permet au composite de
s'adapter & des surcontraintes locales par un transfert des efforts allant des
zones endommagées vers des zones plus rigides. Par contre, dans le cas d'une
interphase trop faible, 1a décohésion entre la fibre et la matrice s'effectue sans
transfert de charge et 1a macrofissure progresse dans le matériau en laissant
intactes les fibres qui se retrouvent seules a supporter les efforts appliqués. Les
deux types de comportement des matériaux SiC/SiC correspondant a des
liaisons fibre-matrice faibles mais d'intensités différentes sont représentés a la
figure 3 [32]. Dans ces deux types de comportement, la propagation de la
macrofissure au sein du composite (Fig. 4 d'aprés [33]) s'accompagne de
phénomeénes consommateurs d'énergie : (i) décohésion interfaciale
fibre/matrice (déviation des fissures), (ii) multifissuration de la matrice
(tranfert des efforts vers les zones non encore endommagées qui le deviennent),
(iii) frottement des fibres déliées, (iv) rupture des fibres, (v) déchaussement des
fibres.

L'intensité du couplage fibre/matrice doit &tre contrdlée dans les
matériaux composites & matrice SiC ; la capacité de l'interface a transférer les
efforts entre fibre et matrice doit étre optimisée de maniere a retarder le début
de la rupture des fibres sans pour autant limiter le développement des
mécanismes de fissuration jusqu'a saturation. L'intensité de ce couplage
dépend de considérations thermo-mécaniques (e. g. frettage de la fibre par la

matrice) et de la nature physico-chimique des zones interfaciales .
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Fig. 3 : Représentations de comportement de SiC/SiC a interphase de
carbone ayant un couplage Fibre/Matrice différent (d'aprés 32):
a) couplage faible avec un transfert de charge important
b) couplage faible avec un transfert de charge peu important
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Fig. 4 : Phénoméns 'eomgeet se rouisant lors de la
propagation d'une fissure au sein d'un composite fibreux
céramique-céramique d'aprés [33]
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Fig. 5 : Influence de la présence d'une interphase de BN sur le
comportement mécanique de composites a matrice
céramique élaborés a partir: (a) de fibres SiC non revétues,
(b) de fibre SiC revétues d'un film de BN d'aprés [34]
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- 3.4- L'interphase

Dans les SiC/SiC, le controle de l'interface est généralement réalisé par
I'interposition entre la fibre et la matrice d'une phase supplémentaire de faible
rigidité, appelée interphase. L'effet de l'interphase au plan mécanique est
illustré a la figure 5 [34]. Toutefois, cette interphase peut étre engendrée in-
situ, c'est le cas notamment des matériaux composites a fibre SiC (ex-PCS) ou
I'évolution thermochimique de la fibre peut se traduire par l'apparition de
couches de carbone et/ou de silice en périphérie de fibre, ce qui favorise
l'accroissement de la tenacité du composite (i. e. composites 4 base de fibres
SiC (ex-PCS) et de matrices SiC ou vitrocéramique) [30,35]. Ce mode de
formation de l'interphase met en jeu des phénoménes de diffusion a 1'état
solide et de consommation de la fibre par le départ d'espéces gazeuses. Il peut
donc étre préférable de déposer cette interphase & la surface des fibres
antérieurement a leur enrobage par la matrice, ce qui n'exclue pas la
formation de la double couche silice/carbone durant cette phase [36].

Les matériaux d'interphase les plus fréquemment utilisés sont le
carbone et le nitrure de bore hexagonal (Tableau 1). Ces deux matériaux
posseédent des caractéristiques trés voisines : (i) une faible rigidité (= 80 GPa)
comparée a celles des autres constituants des matériaux composites SiC/SiC et
(ii) des structures lamellaires fortement anisotropes.

Les fibres céramiques sont trés sensibles aux effets d'environnement et
les matériaux les utilisant doivent donc étre élaborés selon une voie dite
"douce", excluant les hautes températures (frittage) et les hautes pressions
(pressage). La CVI est un procédé de choix pour 1'élaboration des interphases
dans la mesure ol elle n'implique pas des températures d'élaboration élevées

et qu'aucune contrainte mécanique n'est imposée au renfort fibreux. Ce



fibre interphase matrice réf.
BAS, N312,, c vitrocéramique | [13]
BAS N312 BN (NH3) vitrocéramique [13]
mullite N 440 BN (BCl3-NH3) mullite [14]
SiCSCS6 BN (BCl3-NHs) mullite [14]
carbone AS4 BN (BCls-NH3) mullite [14]
carbone T300 C (CHa) sic [15]
SiC Nicalon® C (CHa) vitrocéramique [16]
SiC Nicalon* C (C2Hs) SiC [17]
SiC Nicalon* C (CHa) SiC [15]
SiC Nicalon* C (C3Ha) SiC [11]
SiC Nicalon* BN (BCls-NHj3) SiC [2]
SiC Nicalon* BN (BF3-NH3) SiC [15]
SiC Nicalon* BN Zr0O2-SiO2 [7]
SiC Nicalon* BN Zr02-SiO2 [7]

* Nippon Carbon, ** Nextel, *** AVCO, **** Hercules, ***** Toray, + alumino-silicate

Tableau 1 : Exemples de composites comportant des interphases
(C ou BN) élaborées a partir d'un precurseur gazeux



procédé a été utilisé a diverses reprise= dans le cadre de recherches destinées a
améliorer les caractéristiques mécaniques des composites a matrice
céramique [30,37-44]. Par ailleurs, les études conduites par H. O. Pierson et H.
Hannache [45-11] ayant démontré qu'il est possible d'infiltrer une matrice de
nitrure de bore au sein d'une préforme fibreuse a partir du systéme
précurseur BF3-NHj3, cette solution a été retenue pour déposer une interphase
de BN dans les composites SiC (ex-PCS)/SiC (CVI) afin d'en améliorer la
tenacité.

Malgré 1'expérience acquise au cours du développement des procédés
d'élaboration des matériaux composites thermostructuraux, I'optimisation des
conditions d'infiltration permettant d'obtenir un dép6t homogeéne en épaisseur
et réparti uniformément au sein de la préforme reste encore relativement
empirique. Toutefois, il a été montré au Laboratoire que le dépét de céramique
au sein d'un milieu poreux ne peut étre obtenu que si le processus est pour
I'essentiel contrdlé par les réactions de surface. Il est donc apparu souhaitable
d'aborder 1'élaboration en couche mince de nitrure de bore (BN) par une étude

cinétique sur substrat plan, afin de définir ces conditions.

4- OBJECTIFS ET CONTENU DU PRESENT TRAVAIL

Le présent travail avait pour objectifs (i) de mieux comprendre le
processus de CVD du nitrure de bore a partir des sources gazeuses trifluorure
de bore (BF3) et ammoniac (NH3) et (ii) d'améliorer la tenacité des matériaux
composites SiC/SiC par l'interposition d'une interphase de nitrure de bore
entre la fibre SiC (ex-PCS) et 1a matrice SiC CVI chargée d'atténuer l'intensité

de leur couplage.



Dans un premier temps, une étude cinétique nous a permis
d'approfondir les connaissances des mécanismes physiques et chimiques qui
contrdlent le dépot de BN. Dans ce but, un réacteur CVD (décrit a 1'annexe I) a
été congu et réalisé afin de suivre in situ et en continu la vitesse de dépot de BN.
" Dans un second temps, des matériaux composites SiC (ex-PCS)/BN/SiC a
épaisseur d'interphase variable ont été élaborés et caractérisés aux plans
mécanique et physico-chimique.

Les résultats de ces études font 1'objet du présent mémoire qui s'articule
autour de trois chapitres présentés sous la forme de publications soumises a
des revues scientifiques.

Le premier chapitre décrit l'influence des variations des paramétres
pression, température et débit total sur la cinétique de dépdt de BN. Les
énergies d'activation apparentes sont déterminées pour différents domaines de
température et de pression totale. La transition entre régime de dépot contrdlé
par les réactions de surface (régime chimique) et régime régi par les transferts
de matiére (régime physique) est établie en suivant l'influence des variations
des parameétres expérimentaux sur la vitesse de dépdt. Cette étude est menée
pour deux compositions initiales de la phase gazeuse. L'influence du type de
régime cinétique contrdlant le processus CVD sur la morphologie et la
structure des dépdts est abordée .

Le deuxiéme chapitre présente l'influence de la composition initiale de
la phase gazeuse sur la transition entre les deux régimes. Dans les domaines
de régime chimique, les lois cinétiques apparentes de dépot sont établies et les
ordres partiels de réaction par rapport aux espéces introduites précisés. Des
mécanismes de dépdt, en accord avec ces lois cinétiques et des analyses

chimiques (microsonde X) effectuées sur des dépéts obtenus dans les domaines



d'application de ces lois, sont proposés pour expliquer le processus de dépot de
BN.

Enfin, le comportement mécanique des matériaux composites SiC/SiC a
interphase BN d'épaisseur variable fait 1'objet du troisiéme chapitre. Une
optimisation des conditions d'infiltration de préformes 2D & base de fibres SiC
(ex-PCS) a permis de déposer une interphase sur ces fibres sous la forme de
couches minces de BN turbostratique. Les préformes ont été ensuite densifiées
SiC par CVI4 . Ces matériaux ont été testés en traction, en cisaillement et au
choc & température ambiante. Les modifications des caractéristiques
mécaniques et des comportements d'endommagement constatées sont
attribuées a la variation de 1'épaisseur d'interphase et a 1'évolution de la
nature physico-chimique (controlée par microscopie électronique en
transmission et spectrométrie des électrons Auger) de la zone périphérique des

fibres au cours de I'élaboration de cette interphase.
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ABSTRACT

A proper control of the CVD of boron nitride from the B-N-H-F-Ar system
(BF3-NH3-Ar mixtures), as very thin films in electronic devices or ceramic
matrix composites, needs a thorough knowledge of the mechanisms of the
process. An experimental study is used to assess the kinetics of the CVD of
boron nitride for two compositions of the gas phase, the influence of the CVD
parameters, including the temperature, the total pressure and the total flow
rate, on the two main phenomena which govern the kinetic process. The

transition from mass transfer to chemical reaction rate-controlled processes



can be induced by all the mentioned parameters. For a given total flow rate
(Qtot= 119 sccm), a pressure-temperature diagram is proposed, which defines
the boundaries of both kinetic control domains for two compositions of the
precursor. In the surface reaction controlled regime, the thermal variations of
" the BN deposition rate obey different Arrhenius laws depending on the total
pressure, precursor compositions and temperature range. The transition
between the two kinetic mechanisms of deposition induces changes in
morphology and structure of the deposits. In the regime corresponding to high
reactant gas supersaturation (low temperature, low pressure), dense
turbostratic deposits are obtained. Conversely, under lower supersaturation
(high temperature and high pressure), the deposits exhibit a porous surface

morphology and contain a crystalized phase.

KEY WORDS: : Boron Nitride, CVD, Kinetics, Rate-controlling-regime.

1- INTRODUCTION

Boron nitride, as thin films obtained by chemical vapor deposition
(CVD), is used in many electronic devices for its high electrical resistivity,
high thermal conductivity and chemical inertia [1].

Hexagonal-BN has a lamellar structure very similar to that of graphite
and a better resistance towards oxidation. In the field of ceramic matrix
composites (CMC) it has been suggested to prepare, by BN chemical vapor
infiltration (CVI) within fibrous porous preforms, BN-based CMC as an
alternative to carbon-carbon composites for applications at high temperature

in oxidizing conditions [2-6].



More recently, it has been shown that the occurrence of an interphase
(e.g. pyrocarbon) between the fiber and the matrix of a CMC can improve the
toughness of the material by monitoring the strength of the fiber-matrix
bonding [7-8]. The use of BN as interphase has been studied in various CMC
(made of SiC based fibers and zirconia, mullite, glass-ceramics or SiC
matrices) in order to achieve high toughness values under severe
environmental conditions [9-13].

Various precursors have been used for the CVD of BN : (i) a single
source species containing boron and nitrogen, such as borazine BgN3Hg [14] or
B-trichloroborazine BgN3gH3Clg [15] ; (ii) a mixture of NH3 with diborane BoHg
[16] or related organoborane species such as B(CoHg)3z [17] ; and (iii) a mixture
of NH3 with a boron halide e. g. BClg [18-20] or BFg3 [3-5]. In the chemical
system NHg-BF3, boron fluoride molecule has a high enough thermal stability
to permit the chemical vapor infiltration (CVI) of turbostratic BN in porous
fibrous bodies whose structure is consistent with its use as interphase [21].

A control of the properties (e. g. thickness) of very thin BN films needs a
good knowledge of the deposition mechanism which can be determined
through a thorough kinetic study.

The purpose of the present contribution is to give a detailed experimental
study of the CVD of BN from BF3-NHg-Ar mixtures in order (i) to describe
quantitatively the dependence of the BN growth rate on the experimental CVD
parameters, (ii) to derive the conditions of a mass transfer or a chemical
reaction controlled kinetic process and (iii) to study the influence of these

conditions on the morphology and the stucture of the deposits.






2- EXPERIMENTAL

The BN deposits on graphitel or sintered a-SiC2 substrates were
carried out in a hot wall low pressure CVD reactor (Fig.1). The deposition
chamber consists of a vertical cylindrical tube (50 mm in diameter and 700 mm
in length) located inside a stainless steel water cooled protection. The hot
reactional area is obtained with a graphite susceptor (150 mm in height)
heated by r.f. induction. BFg3 and NHg injection nozzles are located in a hot
enough zone in order to prevent their obstruction by formation of complex
compounds such as BFgNH3 or BF4NH4 ( which are solid at low temperatures).
Below the injection nozzles, the isothermal reactional area is large enough (the
temperature is T + 5 ° C over a height of about 50 mm) to permit a creeping
laminar forced flow all around the substrate (Reynolds numbers much lower
than 100). The cylindrical graphite substrate is hung on a microbalance with a
tungsten wire. Therefore, the mass of BN deposited on the substrate can be
continuously recorded versus time with an accuracy of 2.5 ug. The growth rate
is derived from the steady state part of the mass-time curves. The
microbalance? is protected from corrosive gas up-stream by a counter-flow of

argon which is added to the stream of reactive species (BF3 and NHg).

1 from CARBONE LORRAINE
2 from CERAMIQUES ET COMPOSITES
3 B 85 from SETARAM
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The reactor is equipped with accurate controlling systems for the
regulation of temperaturet (1125 < T < 1925 K) and total pressure5 (0.5 < P < 60
kPa). All the gas flow rates (Qprs, QNH3 and QA,) are measured with mass
flowmeters® , their variation ranges being : 0 < Qgr3 < 200 sccm, 0 < QnH3 < 200
scecm and 0 < Qar < 300 scem (scem stands as standard cm3 mn -1 ). The initial
composition of the gas phase is described by the ratios o = QNH3/QBF3 and P =
QA/(QNH3 + QBF3)-

The BN CVD films were characterized by X-ray diffraction (XRD with a
filtered Cu-Ka radiation diffractometer)’” , scanning electron microscopy

(SEM)® and optical microscopy.

3- GROWTH KINETICS

3.1- Influence of temperature

The logarithm of the growth rate R is plotted in figure 2 as a function of
the reciprocal temperature for various total pressures ranging from P = 0.5 to
40 kPa, a total flow rate Qo fixed at 119 sccm and an initial composition of the
gas phase given by o = 1.2 and B = 0.6. The temperature T is varied from 1125 to
1925 K.

For low total pressures (P < 10 kPa), very similar variations are observed
within three distinct temperature ranges: (i) for T < 1300 K, the growth rate is

very low and slightly thermally activated with an apparent activation energy of

4 818 P from Eurotherm

5 252 A from MKS Instruments
6 AFC 25 from ASM

7 D 5000 from SIEMENS

8 JSM 840 A from JEOL
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100 + 20 kd.mol-1, (ii) for 1300 < T < 1600-1750 K, the results correspond to
higher deposition rates with a higher apparent activation energy of 290 + 15
kJ.mol-1 and (iii) for T > 1600-1750 K, the growth rate no longer depends on the
temperature.

At higher pressures (P > 10 kPa), a single Arrhenius law is observed
with an apparent activation energy of 185 * 15 kJ.mol-1. The transition towards
a non-activated growth rate occurs for temperatures as low as 1350 - 1400 K.

Other Arrhenius plots (Fig. 3), recorded for another initial composition
of the gas phase (o = 0.7), similar total flow rate (Q¢ot= 118 scem) and dilution
ratio (B= 0.6), exhibit a single domain of thermally activated growth rate with
an apparent activation energy of 265 + 15 kJ.mol-1. Matsuda et al., for the BCls-
NHj3-Hs system, determined an activation energy of only 134 kJ.mol-1 [19]. The
corresponding value given by Tanji et al. for the same system and P = 0.266 kPa
is 210 kJ.mol-1 [20].

For all these Arrhenius plots, a transition from an activated to a non-activated
kinetic regime is observed. The temperature of the transition between these two

regimes and the corresponding level of growth rate depend on the total pressure.

3.2- Influence of total pressure

The variations of the growth rate as a function of the total pressure are
shown in figures 4 and 5 for T = 1250, 1350, 1450 and 1700 K, Qtot= 119 sccm, o=
1.2 and B= 0.6 in the 0.5 - 60 kPa pressure range. Rather similar behaviours
are observed for the various investigated temperatures : at low pressure, R
increases with the total pressure, reaches a maximum value and then
remains rather constant or decreases. The same variations are found for an o

ratio of 0.7 at 1350 and 1550 K (Fig.6).
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On the basis of this pressure influence study, it can be noted that the
pressure corresponding to the maximum of the growth rate is decreased by
raising the temperature. Similar results were reported by Matsuda for BClg-
NHg-Hg system [19].

The curve plotted for o= 1.2 and 1700 K seems to be rather singular
because of the important decrease of the growth rate after its maximum value
and the stabilization which occurs at about 20 kPa. This kind of variation was

previously reported in the case of SiC deposition [22].

3.3- Influence of total flow rate

The growth rate is plotted in figures 7 to 9 as a function of the total flow
rate (ranging from 30 to 600 sccm) for an initial composition defined by o= 1.2
and B= 0.6, for 1 <P <30 kPa and T = 1350, 1450 and 1700 K.

For T= 1350 K and P < 10 kPa (Fig. 7), the growth rate is not influenced by
the total flow rate, whereas for 30 kPa two distinct behaviors occur : from 30 to
200 sccm R raises rapidly, up to a maximum value, and then slightly
decreases for higher flow rates. Similar variations, with a transition beetween
two regimes, are observed for (i) T= 1450 K and P= 15 kPa (Fig. 8) and (ii) T=1700
K and P= 5 kPa (Fig. 9). This transition occurs at a total flow rate of about 200
scem for 1350 K and 1450 K and 120 scem for 1700 K.

For o= 0.7, the variations of the deposition rate of BN are given in figure
10. For T= 1350 K and P= 2 or 5 kPa, R does not depend on the total flow rate. At
1550 K and 5 kPa, the transition previously noticed takes place at 300 sccm.
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4- DISCUSSION

The present experimental results, recorded in large ranges of
temperature, total pressure and total flow rate, can be used to determine the
transition from a kinetic process limited by mass transfers to a chemical
reactions rate-controlled process.

The total flow rate Qto¢t influences directly the mass transfers by
convection (enhanced by increasing Qiot) and diffusion (also raised by
increasing Qiot which decreases the boundary layer thickness) and does not
affect reaction rates. As a consequence, Qtot is a very convenient and sensitive
parameter to be used in order to confirm the type of rate-controlling
phenomenon for a given couple P-T.

As evidenced in the Arrhenius plots (Fig. 2 and 3) and the curves R=
f(Qtot) (Fig. 7-10), the thermally activated domains (at low temperatures)
correspond to a process rate controlled by the chemical reactions where R is
found independent of Qtot. In the thermally non activated part (high
temperatures), mass transfers become the limiting phenomena of the process :
Qtot variations result in important variations of R. Then, a temperature of
transition is determined for each Arrhenius curve recorded at a given total
pressure P. Such transition temperatures was previously proposed by Tanji et
al. for the BCl3-NH3-Ng system and only one pressure P = 0.266 kPa [20], and
reported by Matsuda et al., for the same system, to depend on the total pressure
(0.66 < P < 7.9 kPa) [19].

As discussed elsewhere, if the kinetic process is controlled by the mass
transfers by diffusion and convection in a cylindrical reactor subjected to a

creeping laminar flow around the substrate, the growth rate is found not to



depend on the total pressure [23]. Conversely, the chemical reaction kinetics
are usually highly dependent on the total pressure, due to the reaction orders
with respect to the various chemical species involved in the deposition process.
Consequently, the present results (Fig. 4-6) exhibit a pressure-induced
' transition from a chemical control (in the low pressure range) to a physical
control (in the high pressure range) of the overall kinetic process of BN
deposition.

The influence of the total flow rate variations on R (fig. 7-10) shows that
the transition from a chemical reaction to a mass transfer controlled kinetics,
can be also induced by decreasing the total flow rate. This Q-induced transition
was previously reported in the literature for a few other systems [24-27].

As discussed above, an increase in total pressure induces a transition
from a chemical to a physical rate controls. Nevertheless, at a high
temperature (T= 1700 K), specific variations of the deposition rate as a function
of the total flow rate are observed (Fig. 9). In that case, a decrease of the total
pressure below 5 kPa results in the reverse transition, i. e. R increases with Q
for P= 1 kPa which corresponds to a mass transfer control of the process. This
feature, which seems characteristic of the high temperature range, is
consistent with the shift of the transition temperature observed in the plots
shown in figure 2.

For a Qo value of 119 scem, the curves giving the growth rate versus T,
on the one hand, and P on the other hand, permit to define various couples (T,
P) corresponding to the transition zone between both limiting phenomena.
They are plotted in a (T, P) diagram for B = 0.6 and o = 1.2 in figure 11. These
couples, derived from the R = f (P) and Log R = f (1/T) curves, are in rather good
accordance. The other set of growth rate measurements carried out for a NH3

depleted initial gaseous mixture (o = 0.7) is used to draw the corresponding
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transition zone. The figure 11 evidences a similar boundary and a markedly
less important domain with a chemical control.

It is known that rate-limiting CVD phenomena and local
supersaturation (difference between the actual partial pressures of the
~ reactant species at the surface Pg and the equilibrium partial pressure of
reaction Peq) are closely linked : in chemical reaction rate controlled domain,
the supersaturation is large (Pg >> Peq), on the contrary it is small in mass
transfer controlled kinetics region (Pg =~ Peq) [28,29]. In order to observe the
influence of these different conditions on the morphology and the structure of
the CVD BN deposits, some of them, obtained on SiC substrates, were
characterized by XRD, SEM and optical microscopy. The conditions of
synthesis of these samples (named A,B,C,D and E) are shown in figure 12 (for
o= 1.2).

As shown in figures 13 and 14, the deposits obtained in reaction rate
controlled domain (A, B and E) exhibit a rather smooth surface and a good
thickness homogeneity all around the substrate. The corresponding XRD
patterns (Fig. 15 a,b) contain a single broad peak reflection (002), characteristic
of a turbostratic BN (d(pp2)= 3.45- 3.50 A). Under these conditions of high
supersaturation, adatoms are expected to have limited surface mobility (which
is inhibited by the other adsorbed reactants atoms). This feature promotes
continuous nucleation which favours very small grain size and thus, the
formation of a smooth surface morphology.

For other conditions (C, D), the deposits becomes more porous and
exhibit a significant thickness gradient (Fig. 16 and 17). The XRD patterns
(Fig. 18), exhibits a second sharp peak at a higher angular value (d(go2)= 3.35
A) assigned to the (002) reflection which seems to indicate the occurrence of

two phases differently crystalized. Similar results were reported for the BCls-
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Fig.13 : Scanning electron micrograph of BN deposit
layer prepared at T= 1550 K and P= 4 kPa
(sample B)






Fig.14 : Optical micrograph exhibiting the homogeneity of
the BN deposit thickness obtained at T= 1550 K
and P= 4 kPa (sample B)
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Fig.15 : XRD patterns of BN deposit exhibiting the (002) reflection
a) T= 1300 K and P= 25 kPa (sample E)
b) T= 1550 K and P= 4 kPa (sample B)
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Fig.16 : Scanning electron micrograph of BN deposit
layers prepared at
a) T= 1800 K and P= 4 kPa (sample C)
b) T= 1550 K and P= 25 kPa (sample D)



- - » yodo = i e bl ¥ Tewt 3
5 [ e T Wy . _ ﬁfi&: wrﬂ_ 9 B qpﬂ;w
. ’ q B . Fiags ay i

=1 1 f n 5

P - | r \ *1?:_4_ =

7-:- .J.,.,: ' Tan % ‘j i
't-y- K —l» ¥ - ;% &L E;Sr g iy ._:I'l

- A ¥ N
i L ! .
. S - = F‘- ' 15 .
e
T i . . ; .
is == =
=R [ I
- i = I
|
\
z  #C e ' - [ [ N



Fig.17 : Optical micrograph exhibiting the inhomogeneity
of the BN deposit thickness obtained at T= 1800 K
and P= 4 kPa (sample C)
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Fig.18 : XRD pattern of BN deposited at T= 1550 K and P= 25 kPa
exhibiting the two (002) reflections (sample D)



NH3-Hga-Ar system [30]. These deposits are synthezised under mass transfer
conditions and it is noteworthy that the heterogeneous thickness of their
profiles is in good accordance with the simulation of silicon deposition profiles
performed for such conditions in the Si-H-Cl system [23]. Under these
conditions of low supersaturation, the adatoms are expected to have a greater
surface mobility and to find stable growth sites which results in a larger grain
size.

As a conclusion, it can be said that the transition between the two types
of kinetic process correlates with the changes in morphology, structure and
microstructure of the deposits, as previously reported for the CVD of Si and

SiC [28, 31 and 32].
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ON THE KINETICS OF BORON NITRIDE CVD FROM BF3-NHg-Ar :
2 . INFLUENCE OF THE PRECURSOR COMPOSITION AND CHEMICAL
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R.NASLAIN

Laboratoire des Composites Thermostructuraux,
(UMR-47,CNRS-SEP-UB1),
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ABSTRACT

An experimental study is used to assess the kinetics of boron nitride
CVD from BF3-NHg-Ar mixtures and the influence of the initial gas phase
composition on the transition from mass transfer to chemical reaction rate-
controlled processes. The extension of the chemical reaction rate-controlled
domain in the coordinates Ppp,-PNp, is determined for three temperatures
(1250, 1350 and 1450 K) and a given total flow rate (Qior= 119 sccm). In the
surface reaction controlled regime, the kinetic laws are established ; apparent
partial reaction orders with respect to BF3, NHs, Ar and HF are given for
various conditions. The apparent partial reaction orders with respect to Ar and
NH3 are nil and those with respect to BF3 and HF are depending on
temperature and total pressure. Finally, reactional mechanisms, according to

the kinetic laws and chemical analyses performed on deposits obtained in the



domains corresponding to these laws, are proposed to explain the chemical

processes of BN deposition. One mechanism assumes the occurrence of the

BF3:NH3z adduct in the gas phase at low temperatures ; the other, at higher
temperatures, is based on the hypothesis that NHg is preferentially adsorbed

on the substrate and reacts with the BFg present in the gas phase.

KEY WORDS : Boron Nitride, CVD, Kinetics, BF3, NH3, Reactionnal

mechanisms
1- INTRODUCTION

Chemically vapour deposited boron nitride exhibits very interesting
physical and chemical properties which are known to highly depend on the
conditions of synthesis (i. e. electrical properties and sensivity to the moisture
[1D.

Whatever the gas mixture used as precursor of BN, the change of the
experimental parameters (i. e. pressure, temperature and total flow rate)
induces important variations in density, morphology, structure of the deposits
and stablity to moisture [2-8]. Moreover, the oxygen plays an important
catalytic role in the "graphitization process" of turbostratic boron nitride [9].
The influence of the initial gas phase composition on the nature of the deposit
was approached in previous studies [3,4,10] that described the variation of
morphology and growth rate as a function of the ratio NH3/BClj.

The companion article (part 1) [11] detailed the influence of the main
CVD parameters on the BN deposition kinetics, in the BF3-NHg-Ar system.
Moreover, the initial composition of the gaseous precursor defined by the «

ratio of the partial pressures of NHg and BF3 : o = PNH4/ PBr4 seemed to be a



critical parameter. Indeed, the extension of the chemically controlled
deposition domain was found to be very different for two distinct o values.

The purpose of the present contribution is : (i) to study more precisely the
influence of the a-parameter on the transition from mass transfer to chemical
 reaction rate controlled processes and on the chemical composition of the
deposit and(ii) to determine, in the different thermally activated domains, the

kinetic laws and to propose an approach of the chemical mechanisms.
2- RESULTS

2.1- Influence of the initial gas phase composition on the transition
between physical and chemical rate control.

The influence of the initial composition of the gas phase upon the
transition between the diffusion-controlled and the reaction-controlled regimes
is studied following the method developed in part 1 [11]. The experiments were
performed by using the previously described apparatus for three temperatures
(1250, 1350 and 1450 K) with an o ratio ranging from 0.5 to 5, the dilution ratio B
(B= Pa,/ PNH3"‘PBF3) and the total flow rate (Qot=110-120 sccm) being
maintained constant.

Under these conditions, the variations of the growth rate, as a function of
the total reactive pressure (defined as Pip = PNHg+ Pprg), and the
corresponding total pressure (P= Pp,+Pty = (1+B) Pty ) are shown in figures 1
to 3. For the three temperatures, the curves exhibit two distinct parts. At low
pressures, the growth rate increases with Pty and then remains rather
constant or slightly decreases. A transition pressure range, located around the

maximun of growth rate-total reactive pressure curve, is defined for each a
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ratio at a given temperature, total flow rate and dilution ratio. The (o,Py,)
couples are then plotted in the plane (PBF3:PNH3)- The interest of such a
representation mode is detailed in appendix. The plots established for T= 1250
K (Fig. 4) define the limit between two domains. In the low pressures domain,
the deposition rate is limited by chemical reaction kinetics. For higher total
reactive pressures, mass transfers become the limiting phenomena of the
deposition process. Total reactive pressure values which induce the transition
between these two regimes are constant for o 2 1. For o < 1, the transition
pressure decreases with a. The chemical rate-controlled domain is narrowed
when BF3 becomes the major species in the initial gaseous phase.

As the temperature is increased, the extension of the reaction-controlled
domain decreases but exhibits the same shape, (Fig. 5). This is in accordance
with the tendencies determined from the (P,T) plots in [11], and with the
general trend in CVD processes which is to favor physical rate limitation by

increasing temperature [10-13].

2.2- Apparent reaction orders

When the chemical reactions are the rate-controlling steps in the CVD
process, it is of interest to assess experimental apparent reaction orders with
respect to the reactant species (NH3 and BF3) introduced in the gas phase. The
influences of HF (the main gas product) and Ar (used as dilution species) must
be also studied in order to derive complete kinetic laws and to suggest chemical
mechanisms for the deposition process. In the case of HF (the main reaction
product), the added partial pressure is rather important with respect to total

reactive pressure Py,.
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The influence of various partial pressures on the deposition rate of BN
was quantitatively studied for three temperatures (1250,1350 and 1450 K) and
conditions of total reactive pressure suitably defined according to the
conclusions of the last section. In order to determine the apparent reaction
order with respect to a species i, the experiments are performed by
maintaining constant the flow rates Qj and the partial pressures P; of all the
species j (with j#i) and by varying the total pressure and the partial flow rate
and pressure of the considered species i . The data are shown in figures 6 to 19
as In R = f (In P; ) curves. These are found to be straight lines and for HF
species the slope n3 is negative. In order to get a finite value for the growth rate
R when Pygy is very low, a kinetic law of the following kind can fit with the

experimental results :

o K0 exp ( €4/ AT) [P, "1 . [Py, 172, [Pyl
1+ (k”o exp (- 8"a/SRT) [PHF]l™3)

where R is the reaction rate (mg/mn.cm?), k'y and k" the pre-exponential

factors of the kinetic constants, €'; and £€", the apparent activation energies, R

the perfect gas constant, T the temperature, P; the partial pressure of the
species i (with i=1 to 4) and n; the apparent reaction orders with respect to the

reactants (NHg, BFg), the product (HF) and the dilution species (Ar).

If k"gexp (- £"/RT) [Pypl™8 << 1. e. [Pgpl = 0), this law could be

written as :

R =k'g exp (- £'5/ RT) [Pprg I"! . [PNHgI"2. [PaArI™
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On the contrary, when k" exp (- €"y/RT) [Pgrl™3 >> 1, the kinetic law

becomes :

R = kg exp (- (€'3-€")/ RT) [Pprg I"1 . [PNpgl"2. [Pypl™3. [P ™
or

R =k exp (- Ey/ RT) [PBF3 I, I.-PNH3]n2- [Pyp]P3. [Py J04

where kgis the pre-exponential factor of the kinetic constant, and

E,=€';-€", the apparent activation energy.

The plots In R = f (In Ppp,), recorded for T= 1450 K and shown in figure 6,
exhibit an apparent reaction order nj = 1. This value is obtained for Pgp,
ranging from 0.5 to 2 kPa and two partial pressures of NH3 (1.5 and 2 kPa). For
NHg, the apparent reaction order ng is derived from two different sets of
experiments carried out for Pgr, equal to 1 and 0.5 kPa. In both cases it is
considered to be zero (Fig. 7).

Data concerning Ar and HF [0.6 < Pyp< 1.35 kPa] are shown in figures 8
and 9. As could be expected, the apparent reaction order with respect to argon
derived from three different runs in the total pressure range (1-6 kPa), is
observed to be zero (ng4 = 0). The significant negative value (ng = —3) of the
apparent reaction order with respect to HF suggests the important role played
by this species in the formation of BN.

As a result, the following kinetic law is proposed for T= 1450 K and the
domain of partial pressures defined in figure 9 and 10 :
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R =k exp (- Ey/RT) [Py, I'. [PNgyl% [Papl . [PAl° (Law A)
where E; = 290 + 15 kJmol-1 [11], < kg > = 1.03.10 14 mg.Pa%/cm2.mn
< kg > is an average value calculated from all the experimental

growth rates obtained in presence of added HF at 1450 K

The data reported for T= 1350 K in figures 8, 11, 12, and 13, give the same
partial orders with respect to all the species studied as in the preceding case.
The same kinetic law is proposed for a given domain of partial pressures

of BF3 and NH3 (Fig. 14) and 0.55 < Pyp< 1.4 kPa:

R = kg exp (- Ey/RT) [Pgp, I'. [Png, 1% [Prrpl ™. [PA,]° (Law A)
where E, =290 + 15 kJmol'l [11], < kg > = 6.5.10 14 mg.PaZ/cm2.mn
< kg > is an average value calculated from all the experimental

growth rates obtained in presence of added HF for 1350 K

From the In R = f (In P; ) graphs established for T= 1250 K and shown in
figures 8 and 15 to 19, it can be seen that the apparent reaction orders with
respect to NHg and argon are unchanged (ng = ng =0).

On the other hand, the influences of the partial pressures of BF3 and HF
on the deposition rate of BN are more complex. The data recorded from several
runs, show the existence of two distinct partial reaction orders with respect to
each species :

-n;=0andng=-1
-n; =1.5and ng =-2
As a consequence, two different kinetic laws depending on the values of

partial pressures of BF3 and NH3 (Fig. 20) are proposed :
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For1 <Pug<4kPaand 0.5 <Pgp<1kPa

R = kg exp (- Ey/RT) [Ppp, 1° [Png, 1% [Prpl . [PA ] (MLawB)
where E; = 100 £ 20 kJ mol-1 [11], < kg > = 9.3.10 3 mg.Pa/cmZ.mn
< kg > is an average value calculated from all the experimental
growth rates obtained in presence of added HF for 1250 K and

1 <P <4kPa

For 6 <P <18 kPa, 1.1 <Pgp<2kPa

R =k exp (- E/RT) [PgF, I [PNH3]0- [PEFl 2. [Pa, )0 Waw C)
where E, = 185 + 15 kJmol-1 [11], <k > = 5.4.10 5 mg.Pa0-5/cmZ.mn
< kg > is an average value calculated from all the experimental
growth rates obtained in presence of added HF for 1250 K and

6 < Piy< 18 kPa

3 - DISCUSSION

The apparent reaction order with respect to argon is zero for the three
temperatures and the pressure range studied. This species has been used to
prevent diffusion of corrosive gases in the microbalance. It does not participate
directly to the reaction of BN formation. In the considered range of B ratio, Ar
does not affect the kinetic process.

The deposition rate does not depend on the initial partial pressure of
NHg, whatever the experimental conditions of temperature and pressure.
Other authors have previously reported a similar result for two CVD systems
where NHg is used as nitrogen source : BN deposited from BCl3-NHg-H,
mixtures [10], and SigNy formed from Si(CHg)4-NHgz-Hy mixtures [14]. A nil



apparent partial order in heterogeneous catalysis could be linked to a major
adsorption of NHg3 or a species derived from it, e.g. the Lewis adduct BF3:NHg3
(identified on the cold walls of the reactor). Therefore, two different paths are

considered :
Reversible adsorption: NHj + *g <==> NHg* (1)
{Lewis acid-base reaction: NHg + BFg <==>BFg:NHg (2)
Adduct physisorption: =~ BF3:NHg+ (*g *§ )<=>BFg:NHg** (2)

where * stands for an adsorption site of the substrate surface.

Although the surface electrons are somewhat delocalized, there remains
an excess of electron density on *j surface sites and a corresponding lack of
electron density on the *g sites. Consequently, any N-containing molecule
adsorbs preferentially on a *g site and any B-containing one on a *y site, since
a B--N bond is much more energetically favored than N--N or B--B bonds. This
is why equation (1) involves only *g sites and equilibrium (2') involves (*g*y )
site pairs.

The choice between different kinetic laws can arise from the nature of
the major adsorbed species, NHg or the adduct BF3:NHg3. Adduct formation (2)
is known to be a rapid reaction at low temperatures [15]. Reaction (1) should be
considered at higher temperatures than reactions (2)-(2").

BFg species seems to play different mechanistic roles according to the
CVD conditions, as indicated by the three different partial orders 1, 1.5, and 0.
The 0 order may arise from the existence of a major adsorption effect as for
NHg ; in this case, equilibria (2)-(2') account for 0 order simultaneously for BF3
and NHj. These equilibria are expected at low temperatures ; indeed, partial

order O is obtained for BF3 at low temperatures and low pressures (law B). On



51

the other hand, first-order kinetics with respect to BF3 are expected at higher
temperatures, where equilibrium (1) is predominant. BF3 can then react with

the abundant NHg* to give some intermediate adsorbed species:

— either by an Eley-Rideal (E R) mechanism :
NHg* + BFg <===> BF3:NHg * 3)
BF3:NHj3 * + *)y <==> B=N** + 3 HF (3"

— or by a Langmuir-Hinshelwood (L. H) bimolecular mechanism :
BF3 <+ *N <===> BF3* (4)
BFg* + NH3 * <===> B=N** + 3 HF (4"

The partial order 1.5 arises probably from more complex mechanisms,
involving complex intermediates such as cyclic compounds and/or competition

between two or more reaction paths.

The apparent partial order relative to HF is either -3, -2, or -1 depending
on the conditions. Etching is not believed to occur, because even a HF-rich gas
phase composition does not lead to weight loss. Explanation of negative integer
orders can lie in the number of HF molecules which must be eliminated in

order to obtain some critical intermediate species.

3.1- Mechanism A (T > 1300 K)

In this case, the gas phase adduct formation is not important ; on the

other hand, NH3 adsorption is predominant (Eq. (Al)). BF3 reacts with it

according to an E-R or L-H mechanism. Both paths result in the formation of



B=N** chemisorbed intermediate and elimination of 3 HF molecules (Eq. (A2)).
The remaining B=N** adsorbed molecule is then slowly and irreversibly
incorporated to the deposit network (because it probably has to migrate to a

stable site (Eq. (A3)). The mechanism is summarized by the following

equations:

NH3 + *B <==> NH3* (Al)
BF; + NHg* + ¥y <=> B=N** + 3 HF (A2)
B=N** —> BN + (*g*y ) (A3)

The final rate R derived from equation (A3):
R = k3.[B=N**]
The intermediate [B=N**] is calculated upon the assumption of quasi-
steady-state regime:

=N**
g[idt—} = kg PBF3 [NHg*].6n— kg [B=N** ] P?iF — kg [B=N**] =0

ko Ppr, [NHo*1.6
leg+ kg Py

[B=N**] =

where 0y is the fraction of *) sites uncovered and [NH3*] the fraction of *g sites
N N 3

covered with NHg.
If kg <<k Py, then [B=N**]~ K, [NHg*] 6y Ppp, Py, with Kp =kg /k 5

Under the double assumption that [NH3*]= 1 and that 8=~ 1 (predominant
adsorption of NHg on *g, partial orders corresponding to those actually

observed (law A) are derived from the following equation :



R=k3 KpPpp, Pyyp (Eq. 1)

In order to determine the influence of o on the chemical composition of
~ the deposits prepared under the conditions of the law A, thick films of BN were
synthesized, at 1450 K and Pty= 1.5 kPa, on flat sintered a-SiC substrates and
analysed by using an electron probe X-ray microanalyser (EPMA)! . The
results are listed in Table 1. It was found that N/B ratios are nearly equal to
the stoichiometric value when o>1.

On the other hand, when o<1 (i. e. PNH,; < Ppr, in the initial gaseous
mixture), the obtained deposit contains more boron than nitrogen in atomic
percentage. The apparent reaction orders have not been determined for these o
values, but this chemical composition suggests competition between two
mechanisms, one conducting to BN, the other to boron containing species (i. e.
oxides). The latter assumes a non-negligible BF3 adsorption ( the major species
in the gaseous phase) and a decrease of NH3 adsorption, in contradiction with

the hypotheses leading to the eq. 1.

3.2- Mechanism B (T s 1300 K, 1 s Py s 4 kPa)

In this case, and as suggested by the partial nil orders with respect to
NHj3 and BFj3, the BF3:NH3 adduct exists in the gas phase (Eq. (B1)) and
physisorbs majoritarily on the substrate following (2') (Eq. (B2)). An
intermediate stage is the formation of a chemisorbed species BFo-NHjy by
elimination of one HF molecule (Eq. (B3)). This intermediate species is then

irreversibly incorporated to the substrate, eliminating slowly and irreversibly

1 75 fromCAMEBAX



& B (%at.) N (% at.) O (%at.) N/B (at.)
0.5 48.4+0.5 42.1+1.4 9.2+ 1 0.87 0.05
0.7 47.7+0.6 42.7+0.5 8.4+0.4 0.89 + 0.03
1 48.0 + 0.7 42.4+0.5 9+0.2 0.88 + 0.03
1.2 46.4+ 0.5 44.0+0.3 8.9+0.3 0.95 + 0.02
2 45.3+ 0.5 44.8+0.5 9.3+0.3 0,99 + 0.02
5 44.4 +0.4 43.6+0.7 11.8+ 0.7 0.98 + 0.02

Table 1 : EPMA derived atomic compositions of the deposits
for T= 1450 K, Pur= 1.5 kPa, Qtot= 119 sccm and p= 0.6




two more HF molecules (Eq. (B4)). The mechanism is summarized by the

following equations:

NHj3 + BF3 <==>BF3:NHj; (B1D
BF3:NHj3 + (*g*N) <==> BF5:NH; ** B2)
BFg3:NHj ** <==> BFo-NHy** + HF (B3)
BF2-NHp ** —>BN + 2HF + (*g*y) (B4)

The final rate R is expressed from reaction (B4) as :
R = k'y.[BF3-NH, *¥]
The intermediate [BFp-NHjy **] is derived upon the assumption of quasi-

steady-state regime:

d[BFo-NHo** ' : '
[B 2dt 2] = k'y [BF3:NH3**] - k' 3 [BFo-NHp**] Py - k's[BFy-NHy**]=0
_ kl3 [BngNHR**]
{BFo-NH,*] = k'y + k' 3Py

If k'y <<k.gPqp, then [BFy-NH, **]~ K'3 [BF3:NHz* P,

with K'3 =k'3/k' g
From equation (B2), [BF3:NHg**] is determined as :
[BF3:NH3**] = K'2.PpF,:NH; OBN
where Opy represents the fraction of pairs of sites (*g*N ) uncovered and obeys

the balance equation:

OpN = 1- [BFg:NHg**]



with [BF3:NH3**] representing the fraction of pairs of sites (*g*N ) covered by
the adduct .

From the two preceding equations, [BF3:NHg**] is calculated to be :

K'9.PBF,:NH;
[BFg:NH3*] =77 K'9.PBrg:NH;

Involving the equilibrium (B1), another expression is derived :
K'9.K'1.PNH., PBF
B :NIi Wk = 1 1 3 3
[ F3 3 ] 1+ Kz.K IPNH3 PBF3

The adduct présence at the surface becomes independent of Pgp, and PNy,
when K'9.K'y PNy, PBF>> 1. Partial orders corresponding to those observed
experimentally (law B) are thus obtained, as shown by the following theoritical

kinetic law :

R~k Ko P (Eq.2)

The experiment data show that the activation energy is three times
smaller in this case than in mechanism A, due possibly to the lower
physisorption energy of the adduct involved here with respect to that
corresponding to the chemisorption of NHz and BF3.

The above mechanism is consistent with : (i) the stoichiometry of the
deposits actually observed for T= 1250 K and Ptr= 1.5 kPa, and (ii) the reaction
order with respect to BF5 constant and equal to zero, whatever the values of o

(Table 2).

3.3- Mechanism C (T s 1300 K, 6 s Py, < 18 kPa)

The noninteger partial order in BFg3 suggests the existence of more

complex or intricate reaction paths. The adsorption of a majoritary NHgz-



& B (% at.) N (% at.) O(%at.) N/B(at.)
0.5 46.7 + 1 48.0+ 1.4 5.3+ 1 1.03 + 0.05
0.7 48.1+0.8 49.4 + 0.6 2.4+0.3 1.03 £ 0.03
1 46.3+1.9 48.2+1.8 4.5+ 0.3 1.04 + 0.07
1.2 45.7 +1.6 48.5+1.5 4.4+ 0.5 1.05 + 0.05
2 46.7 £ 0.3 49.3 + 0.2 3.0+ 0.1 1.05 + 0.01
5 47.3+1.8 49.5+1.5 3.4+0.3 1.04 + 0.06

Table 2 : EPMA derived atomic compositions of the deposits

for T= 1250 K, Pur= 1.5 kPa, Qtot= 119 sccm and B= 0.6




containing species at the surface should be valid (NH3 partial order is 0).

Nevertheless, no complete set of equations could be properly written yet.
4- CONCLUSION

The present experimental kinetic study of the CVD of BN from BF3-NHgz-
Ar mixtures establishes the influence of the initial gas phase composition on
the transition from mass tranfer to chemical reaction rate-controlled processes
for three temperatures. The latter domain (in terms of PNHg PBFg) i8
significantly narrowed when (i) BFg becomes the major reactive species, and
(ii) the temperature is increased.

In the chemical rate-controlled regime, three distinct experimental

kinetic laws have been written (when a >1) as:

Law A
R = kg exp (- Eo/RT) [Ppr, 1. PNl [Phpl=S. [Pa1°
where E, = 290 + 15 kJmole-1 and
< ko > = 1.03.10 14 mg.Pa%/cm2.mn, for T= 1450 K and Pt <4 kPa
<ky > = 6.5.10 14 mg.Pa%/cm2.mn, for T= 1350 K and Py <9 kPa

LawB
R = kg exp (- E/RT) [Ppp, I°. [Pyp,l° [Pupl . [P A’  (Law B)
where E, = 100 * 20 kJ mole-! and < ko >=9.3.10 3 mg.Pa/cm?2.mn
for T = 1250 K and 1 <Pty <4 kPa



LawC
R = kg exp (- E/RT) [Py, 115. [PNHSI’. [PHFI2. [PA,10 (Law C)
where Ej, = 185 + 15 kJmole-! and < ky > = 5.4.10 3 mg.Pa%5/cm2.mn
for T = 1250 K and 6 < Py, < 18 kPa

Two mechanisms, accounting for these kinetic laws, are proposed to
explain the chemical deposition processes of BN ; one corresponding to law A
and the second to law B. The former is based on the hypothesis of a
predominant NHj adsorption, the adsorbed species reacting with BF3
according to Eley-Rideal or Langmuir-Hinshelwood mechanisms with the
simultaneous evolution of three HF moleceules. The latter assumes the
occurrence of the BF3:NH3 adduct in the gas phase, its physisorption on the
solid and the evolution of three HF molecules in two steps.
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APPENDIX

The figure Al rei)resents a plane (Ppr,,PNH,) Where the coordinates of a
given point are related to o and Py, according to the following transformation:

a
PNH;3 = Tyq Pir

1
Ppry = 74q Pir

This transformation is merely the inverse expression of a and Py, as
functions of Pyy, and Ppp, - Any point M of coordinates ( Ppr; » PNHg ) is
characterized by a total reactive pressure equal to the sum of its coordinates
(Ptr = PpF, + PNy )- The a value is given by their ratio (o = Pyy,/ Ppr,). All
the points corresponding to the same total reactive pressure (Pi;) build up a
segment, between M; (Pt,,0) and My (0,P¢;). A shift towards M, along this
segment increases the o ratio. Similarly, the points corresponding to a
constant o ratio form a straight line joining the origin O and M. Along this
line, the total reactive pressure increases by moving away from the origin.
Varying the partial pressure of one of the reactive species (PgF3 or PNH3 )

corresponds to moving along a segment parallel to the appropriate axis.
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MECHANICAL CHARACTERIZATION AND IMPACT BEHAVIOR
OF SIC (EX-PCS) FIBER/ SIC (CVI) MATRIX COMPOSITES
' WITH A BN-INTERPHASE.
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351, Cours de la Libération, 33405 TALENCE

ABSTRACT

The mechanical behavior of three CVI-processed 2D woven SiC/BN/SiC
composite materials with different initial BN interphase thicknesses of 0.15,
0.50 and 2.7 um, respectively, has been investigated by means of tensile, shear
and impact tests. A major parallel study has been the characterization of the
interfacial zones, through AES and TEM analyses and an assessment of how
they relate to the composites behavior. The results have established the
efficiency of a BN interphase in promoting a non-linear/non-brittle tensile
behavior coupled to an high impact resistance. An important influence of
variations in the initial BN interphase thickness on the resulting mechanical
behavior has also been evidenced. An increase in the BN interphase thickness
leads to a continuous decrease in the values of elastic constants, whereas the

tensile strength and the impact characteristics go through a maximum for the
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intermediate interphase thickness value of 0.5 um. Characterization of the
fiber [ matrix interfacial zones has revealed the presence of a SiO2/C double
layer at the BN/ fibe.r interface, which might result from a decomposition
undergone by the ex-PCS fiber during processing. The presence of important
discontinuities in this C/SiO2 sequence is thought to be responsible for the
overall poor mechanical behavior of the material with the thinner initial
interphase. It is suggested that the influence of the interphase thickness on the
mechanical properties, in the case of SiC (ex-PCS) fiber /BN /SiC (CVI) matrix
composites, results from both changes occurring in the composition and
morphology of the interfacial zones and modifications of the interfacial forces
induced by variations in the accomodation of the radial residual clamping

stress.

KEYWORDS: Ceramic Matrix Composite, SiC/SiC,BN Interphase,
Mechanical Characterization, Impact test, TEM, AES.

1- INTRODUCTION

SiC/SiC composites, as other continuous fiber reinforced ceramic matrix
composites (CMCs), usually exhibit an high impact resistance, with respect to
monolithic ceramics, coupled to an extended non-linear behavior under
tension loading. These properties are directly related to the occurrence of
various well identified energy dissipating mechanisms such as matrix
microcracking, fiber/matrix debonding and/or sliding and fiber pull-out,
which contribute to increase dramatically the work of fracture and resistance
to crack propagation, and to avoid catastrophic failure [1, 2]. Besides, it is now
well established that the onset of these energy dissipating mechanisms

requires an adequatly low shear strength interface between the fibers and the
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matrix [3, 4]. This requirement is usuélly achieved through the use of an
interfacial compliant material, referred to as the interphase. So far, carbon
has been the most wi&ely used interphase material, either deposited on the
fiber surface prior to infiltration of the SiC-matrix in the case of CVI-processed
SiC/SiC composites [5, 6] or formed in-situ as the result of a chemical reaction
between the fiber and the matrix in hot-pressed SiC/LAS composites [7].
However, the efficiency of a carbon interphase in materials intended for service
at elevated temperatures is limited by its low resistance to oxidation [8, 9].
Boron nitride has been recently suggested as an alternative to carbon for
being used as a coupling interphase in various CMCs [10]. As a matter of fact,
hexagonal boron nitride possess the graphite-like turbostratic layered
structure (i.e. similar to pyrocarbon) which is thought to help into the onset of
the energy dissipating mechanisms described above. In addition, it provides a
high refractoriness, a better resistance towards oxidation as compared to
pyrocarbon and it also gives rise to an oxide, i.e. BgOg, which remains in a
condensed state over a rather wide temperature range. BN as an interphase
material has already been successfully used in various composite systems
including even lately CVI-processed SiC/SiC composites [11,12]. A SiC/BN/SiC
composite (with a unique BN interphase thickness of the order of 1 pm) has
also been recently extensively studied in terms of composition and
microstructure of the interfacial zones [13,14]. Among the various results
depicted in this last study, one of particular interest concerns the presence of a
Si09/C amorphous double layer at the BN/fiber interface (possibly due to the
decomposition of the ex-PCS SiC fiber during processing) which was thought to
play an important role into determining the propagation path of microcracks
in the fiber/matrix interfacial zones. Conversely, no detailed investigation of

the mechanical behavior of SiC/BN/SiC composites has been yet reported.
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The aim of the present contribution was therefore to report the results of
a study performed on CVI-processed SiC/BN/SiC composites in terms of room
temperature tensile, ‘shear and impact behavior. A special attention was
devoted to the influence of the initial BN interphase thickness on the resulting
mechanical characteristics of the composites. Similar studies previously
performed on SiC/SiC composites with a carbon interphase have indeed
already shown that an optimum in the interphase thickness has to be found in
order to get a good balance between the onset of the toughening mechanisms,
on the one hand, and elevated strength and stiffness values, on the other hand
[15,16]. Possible modifications in the microstructure of the interfacial zones
resulting from variations of the BN interphase thickness were also
characterized through AES and TEM analyses (with a view to correlate the

observed differences in the mechanical behavior).
2- EXPERIMENTAL PROCEDURE
2.1- Materials

The materials used in the present investigation were prepared according to a
two-step CVI procedure, from a 0° stack of ex-PCS Si-C-O fiber! two
dimensional (plain-weave) fabrics. In the first CVI step, the BN interphase
was deposited within the preform porosity, from a BF3-NHg3 mixture at a
temperature of about 1000° C and under reduced pressure, according to a
procedure which has been described elsewhere [17]. Three different interphase
thicknesses of 0.15 um, 0.50 um and 2.7 pm (determined through AES and TEM

analyses) were thus processed. The corresponding SiC/BN/SiC composite

1 Nicalon fibers (NLP 201 ceramic grade) from Nippon Carbon
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materials will be further referred to as inaterial A, B and C, respectively. In
the second CVI-step, the matrix was deposited? within the porosity of the 2D-
SiC/BN preform, from a CH3SiClg/Hg precursor, also at about 1000° C and
under reduced pressure, according to the well known isothermal/isobaric
CVI-process [18]. The fiber content was kept constant for the three materials
and approximatly equal to 37 vol % while a remaining porosity of about 6 vol %
was measured (by mercury porosimetry technique?). This residual porosity,
which is inherent to the CVI-process, is apparent on the typical
microstructure exhibited in Figure 1. Pertinent informations concerning the
materials apparent density and respective interphase and matrix volume
contents (calcuted according to a procedure explained in appendix) are listed
in Table I. It is worthy of note that material C has an interphase volume
content of the same order than its matrix content and might be therefore more
reasonably considered as SiC/BN tows sealed together with a SiC matrix. In
fact, such an interphase thickness was only selected in order to enhance the
possible changes which might appear in the mechanical behavior as well as in
the microstructure of the interfacial zones when the interphase thickness is

increased.
2.2- Mechanical tests

Mechanical tests used to identify the mechanical characteristics of the
materials in the plane (1,2), i.e. the plane of the plies, were run at room
temperature, in tension along the fiber axis and in shear. Shear

characterizations were derived from the Iosipescu shear test, which

2 by SEP, Le Haillan (France)
8 9200 from Micromeritics






Fig.1: Microstructure of a CVI-processed SiC/BN/SiC
2D woven composite (material A, interphase
thickness = 0.15 um)






Table | : Interphase and matrix content of the

SiC/BN/SiC materials

Material | BN interphase Apparent Interphase Matrix
thickness densit content, Vi content, Vm
(Lm) (g.cm™) (Vol. %) (Vol. %)
A 0.15 £ 0.05 2.74 £ 0.03 1.7 £ 0.1 55.3+£0.7
B 0.50 £ 0.07 2.69 £ 0.03 52+03 51.8+0.5
C 270 £ 0.1 2.45 £ 0.02 27.0+£1.5 30+0.3

In the three materials, the fiber content (V) and the residual porosity were kept

and/or found constant and equal to 37 % (+ 0,5) and 6 % (+ 0,3), respectively.
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description and adaptation to CMCs héve been formerly reported [19]. The
dimensions, geometry and orientation of the specimens used are represented
in Figure 2. All these tests were performed at a constant strain rate of 0.02
%.min"! in order to remain under quasi-static conditions, using strain gauges
glued on each wide specimen faces, at 0° and 90° for the tensile specimens and
at + 45° in the central area for the shear specimens, respectively. During the
tensile tests, acoustic emission was recorded continuously and
loading/unloading cycles were interposed in order to follow the occurrence and
the extension of damage over the materials.

The impact tests were performed with an instrumented Charpy
equipment according to a technique which has been described elsewhere [20].
A representation of the specimen geometry, dimensions and orientation is also
exhibited in Figure 2. An impact velocity of 3 m.s-1 was imposed for all the
tests during which load versus time curves were continuously recorded.
Microstructures and fracture surfaces of broken tensile specimens were

examined by optical and scanning electron microscopy, respectively.
2.3- Characterization of the interfacial zones

The structure and composition of the interfacial zones present between the
fiber and the matrix were studied by means of transmission electron
microscopy (TEM)4 and Auger Electron Spectroscopy (AES)5 . TEM analyses
were performed on thin foils normal to the fiber axis, prepared by mechanical
dimpling and by ion beam thinning, from unbroken as-processed materials.

AES deph profile analyses were conducted on the fracture surfaces of broken

4 2000 FX from JEOL
5 PHI 590 SAM from Physical Electronics/ Perkin Elmer
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Fig. 2 : Dimensions, geometry, orientation (with respect to the fibrous
preform) and loading mode of the specimens used for the

mechanical tests performed under : a) tension ; b) shear ; ¢) impact
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tensile specimens, on both pulled-out fibers and troughs left by these pulled-out
fibers on the matrix side. A complete profile of the interfacial zones was thus

systematically obtained.
3- ANALYSIS OF THE RESULTS
3.1- Mechanical behavior

The room temperature tensile and shear properties of the three different
SiC/BN/SiC materials are summarized in Table II, in terms of elastic
constants (i.e. Young's modulus Ej, shear modulus Gj2 and Poisson's ratios
v19, respectively), tensile rupture stress and rupture strain, and stress at first
apparent damage (61p, as determined by acoustic emission recording).

The tensile stress-strain curves obtained for each material are plotted in

Figure 3.

3.1.1- Tensile tests

Under tension loading, the three composites behave as typical
damageable materials exhibiting a linear part and a knee followed by a non-
linear domain on the ¢-€ curves (Fig. 3a). The general phenomena associated
with this behavior may be more easily assessed from the typical stress-strain
curve shown as an exemple in Figure 3b, over which the loading/unloading
cycles performed during the test and the recording of the total acoustic
emission count are included.

A slight deviation from linearity occurs before the knee and corresponds
to the first significant damage detected by acoustic emission. An extented non-

linear part following this initial deviation then takes place along with a nearly
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Table ll: Measured SiC/BN/SiC composites tensile

and shear properties

Material E1 G12 V12 O1D O1R €1R
(GPa) | (GPa) (MPa) (MPa) (%)

A 230+5 [ 79+2 | 0.15+0.01 655 172+8 | 0.15+0.01

B 230+5 | 55+1 | 0.15+0.02 65+5 187+5 | 0.34+0.05

C 140+10 | 501 | 0.13+0.02 | 50+5 162+5 | 0.42+0.02

E1, G12, v12 are the Young's modulus, the shear modulus and the Poisson's ratio,
respectively. 1R and €1R are the stress and strain to rupture, whereas 1D

represents the stress at first apparent damage.
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constant increase in the total acoustic emission count. This markedly non-
linear behavior is related to the occurrence and the multiplication of matrix
microcracking and fiber/matrix partial debonding without any fiber failure
(the failure strain of the SiC-CVI matrix is much lower than that of the ex-PCS
Si-C-O fiber). Close to rupture, a decrease in the acoustic emission slope,
corresponding to a saturation stage in matrix microcracking, occurs. The load
is then entirely transferred to the fibers until the propagation of a macrocrack
leads to the material failure.

Loading/unloading cycles performed during the test, point out the
damage consequences, i. e. a progressive decrease in the material longitudinal
stiffness along with an extension of the hysteresis loops and residual strains.
Residual strains may be attributed to the conjugation of several phenomena :
(i) the presence of fragments of matrix removed from their initial position and
crushed upon unloading, as illustrated by increased stiffnesses at the lower
end of the loops [21], (ii) the onset of irreversible frictions [22] and (iii) the effect
of normal residual stresses (i. e. parallel to the loading direction) present in
the composite from processing [23]. Conversely, the area contained in the
hysteresis loops developed upon unloading and reloading is usually related to a
dissipation of energy due to the work of the forces variously involved (i. e. debris
crushing, friction between fibers and matrix or between debris). As a
consequence of these considerations, it has also been suggested [21] that the
most meaningfull value of the damaged material longitudinal stiffness is
obtained upon reloading, in the upper part of the hysteresis loop (as
represented by the dot straight lines on Figure 3b).

Comparisons between the tensile behavior of the three materials lead to
the following remarks concerning the consequences of an increase in the BN

interphase thickness. An increase in the interphase thickness from 0.15 pm to
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0.5 pm (i. e. materials A and B, respect{velly) does not lead to any noticeable
change in the Young's modulus (230 GPa) and the stress at first apparent
damage (65 MPa) while these values are significantly reduced down to 140 GPa
and 50 MPa, respectively, when the interphase thickness is raised up to 2.7 pm
(material C) (Table II). Conversely, Materials B and C exhibit comparable
strains to rupture, of the order of 0.3- 0.4 %, while material A failed after only
0.15 % of elongation. Furthermore and as a consequence of these observed
trends in the modulus and strain to rupture values, material B exhibits the
highest failure strength (187 MPa). Examination of the acoustic emission
recordings performed during the tests revealed some noticeable differences
into the development of the damaging phenomena. Thus, contrary to material
B, material A did not exhibit any decrease in the A. E. slope before failure. This
behavior suggests that failure occured before any saturation stage into matrix
microcracking was reached. On the other hand, the A. E. response of material
C presented the most important slope in its linear part and an extended
plateau before rupture, indicating therefore that saturation matrix cracking
might have been reached within a relatively narrow stress range. These
remarks are seemingly consistent with the observed stress-strain behaviors, i.
e. highly non-linear hardening but premature rupture for material A and bi-
linear hardening for material C.

It is also important of note that, in all cases, the changes occurring in
the materials modulii due to the onset of damage always correspond to linear
elastic materials. In other words, prolongation of the upper parts of the
reloading sequences always go back to the origin of the stress/strain axis.

Measurement of the in-plane transverse strains leads to initial Poisson's
ratio values vi9 almost similar for materials A and B (of the order of 0.15) and

slightly smaller for material C (0.13). The variations of the transverse strains
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€2 as a function of the applied stress (Fig. 3a) remain linear over the major part
of the curves until a given stress, different for the three materials, over which
the behaviors then slightly differ. For materials A and B, the transverse strain
remains constant until failure occurs, while for material C a non linear
behavior takes place. It should be noted that the stresses over which the
linearity is lost are largely superior to the stresses at first damage previously
obtained from the axial strains.

The mechanism responsible for the transverse strain behavior of
materials A and B, although not fully understood, may be somewhat related to
an effect of matrix microcracking and fiber/matrix debonding which, at some
point, induce an increase of lateral strain opposing Poisson's effect.
Conversely, in the case of material C, the persistent decrease in transverse
strain indicates that the Poisson's effect is always preponderant. The
important BN content of this material may be held responsible for this
behavior, i. e. the cracking/debonding effects would be counterbalanced by the
high elastic deformation capability of the soft compliant interphase material.

Finally, the onset and the extension of damage into the materials may
also be represented by their continuous variations in longitunal stiffness [24],

according to the following equation :
D=1-E;/E 10 (1)

where D represents the damage parameter (0 <D <1 ; D = 0 for the undamaged
material and D = 1 when rupture occurs),
E10is the initial Young's modulus (in the loading direction),

Ei is the sequent modulus (for the materials tensile behavior may be described

as damageable-elastic).



73

The evolution of the damage parameter D as a function of the applied stress is
plotted in Figure 4 for the three materials. The general tendencies are similar
to those previously esAtablished from E.A. recordings but the following direct
comparisons may be added : (i) the highest level of damage is reached with
material B, (ii) in the case of material A, rupture occurred prematurely before
any saturation step was reached (i. e. no plateau is observed), at a maximum
level of damage largely inferior to that of material B and C, and (iii) the slope of
the linear part , i. e. the damage growth rate, increases with an increase in the

BN interphase thickness.

3.1.2- Shear tests

Characterization of the composites under shear, carried out through the
Iosipescu shear test, leads to overall behaviors similar to those exhibited under
tension, i. e. a linear part followed by an extended non linear domain.
However, it should be mentionned that the previous studies devoted to the
adaptation if this shear test to CMCs [19] have shown that, once damage is
initiated into the material, pure shear conditions are not maintained at the
specimen center, i. e. exact values may not be any longer derived from the
stress/strain curves. Nevertheless, the presence of significant linear domains
allows the calculation of the shear modulii G12. From the results listed in table
IT, it may be seen that, contrary to the trend followed by the Young's modulus,
an increase in the interphase thickness leads to a consistant decrease in the
shear modulus, with values standing between 79 GPa (material A) and 50 GPa
(material C).
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Fig.4 : Variations of the damage parameter D as a
function of the applied tensile stress for
the three SiC / BN / SiC composites
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3.1.3- Fractography

Examination of fractured tensile specimens provided the informations
listed in Table III, related to matrix cracking and failure modes. The three
materials all exhibit matrix multiple cracking (Fig. 5), and fibrous fractures
(Fig. 6), i. e. with numerous pulled-out fibers. The smallest value of saturation
crack spacing (i. e. the highest crack density) is observed for material B.
However, care should be taken into comparing these values since it was
impossible to identify matrix cracks inside each individual fiber bundle in the
case of material C (due to the low matrix content/large interphase thickness).
In that case, the crack spacing value reported in Table III was determined in
the matrix rich areas contained between the fiber bundles, which is not as
representative of the damage mechanisms involved as inside the fiber bundles.
Conversely, the observed average pull-out length, or more precisely in the
present case, the range over which was observed to fall ~ 80 % of the pulled-out
fibers, appears to increase with an increase in the interphase thickness, with

values ranging from 50-200 pm for material A to 300-1000 pm for material C.

3.2 Impact behavior

The instrumented Charpy impact tests performed on the SiC/BN/SiC
composites result in the load-time curves exhibited in Figure 7. Pertinent
informations derived and/or calculated from these curves are listed in Table
IV in terms of work of fracture (Up), time to rupture (t;), maximum load
reached during the test (Fyax), dynamic toughness (Kipy) and strain energy
release rate at fracture initiation (Gyq). The latter values Kipy and Gigq,
contrary to the others, were not directly derived from the load-time curves, but

were calculated according to a procedure thoroughly explicited elsewhere



b)

Fig.5: Matrix cracks observed in :
a) material B inside a tow (interphase thickness =0.50 pm)
b) material C between two tows (interphase thickness = 2.7 um)






b)

Fig.6 : Fracture surfaces of broken tensile specimens :
a) material A (interphase thickness = 0.15 um)
b) material C (interphase thickness = 2.7 um)






Table Ill : Observed composites microstructural parameters
after rupture (under tension loading)

(*) (*)
Material Range of average Matrix crack spacing
pull-out length (um)
(um)

+
A 50 - 200 330+ 10

+
B 150 - 400 170 £ 10

o
C 300 - 1000 27010

(*)concerns 80 % of the pulled-out fibers,
(**)as observed on fractured tensile specimens:+inside fiber bundles,o between fiber bundles
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Fig. 7 : Impact load time curves of the three
SiC/BN/SiC composites



Table IV : Impact

characteristics of

the SiC/BN/SiC

composites
Material U 02 tr Fmax Kipy Gid
(KJ/m®) (us) (N) (MPa.\m) | (KJ/m?)
A 6.5+1 275+ 100 | 3100+ 500 17513 2510.2
B 23+6 400 + 150 |5450 + 1500 29+5 7+£03
C 145+ 1 545+ 60 | 4500+ 700 24515 3 +0.3

UD, tr, Fmax, KiDy , and Gid are the dynamic work of fracture, time to rupture,
maximum load reached during the test, dynamic toughness and strain energy
release rate at fracture initiation, respectively.
All these values have been averagely determined from five tests for each material.




(5]

[20,25]. This procedure, based on the infegration of the inertial effects which
result in oscillations in the load-time curves, leads to the evaluation of an
actual stress intensity factor as a function of time Kjp(t). In addition, crack
initiation may be localized in time by assuming that any significant change in
the quasi-linear part of the Kip(t) curve corresponds to the crack-initiating
from the notch tip. Thus, the stress intensity factor at the yielding point, Kipy,
may be considered as being representative of the dynamic toughness.
Similarly, it has been shown that, under certain conditions, it is also
possible to derive crack growth resistance curves (R-curves) from the load-time
curves. The main assumptions are that (i) the damage mechanisms are
localized in the vicinity of the macrocrack tip and (ii) the material mechanical
behavior can be described as elastic damageable (which is actually the case for
the present study, as established in the preceding section). Under such
conditions, changes in the specimen compliance, C(t), can be derived at any
time from the true load-time curve, Fp(t) (Also determined from equations
taking into account the oscillations resulting from inertial effects). The

composite dynamic R-curve may be then drawn using the following formula :

G @)= 5 Fp(@. o @

where B is the thickness of the notched bending specimens and a the crack
length, which evolution, a(t), is determined with the help of a compliance-
crack length calibration curve. Typical R-curves calculated from this method
for the three materials are displayed in Figure 8. However, care should be
taken into interpreting toughness values and R-curves. Thus, numerous
studies devoted to fracture mechanics of CMCs have shown that these values
may not be regarded as intrinsic characteristics of the material, i. e. due to the

particular damage modes which take place into the material (fiber bridging in
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the crack wake, matrix cracking and fiber/matrix debonding in a process zone
ahead of the crack tip) the results are strongly influenced by the initial crack
length [21]. Nevertheléss, it has been shown that such calculated values may
be usefull when comparing materials of the same kind, especially regarding
the values derived at fracture initiation, Kipy and Giq, where the damaging
phenomena described above are minimized, as well as the crack resistance
increase rate AG/Aa which is less sensible to the initial crack length.
Comparisons between the impact results obtained for the three materials bring
up the following remarks :

(i) the load-time curves exhibit the same general features for the three
materials, with a tendancy towards an increase in the number of oscillations
with increasing interphase thickness. The highest load reached during the
impact test is obtained for material B, while material C exhibits the longest
time to rupture. However, in the case of material B, the "tail" of the load-time
curve corresponds to a domain of higher energy. In other words, for this
material, the work due to the mechanisms involved into crack propagation, i.
e. sliding, matrix and fiber fracture and fiber pull-out, requires a higher
energy,

(ii) At the exception of the time to rupture, the highest impact
characteristics, as listed in table IV, always correspond to material B.
Conversely, material A presents, in any case, the lowest impact
characteristics,

(iii) Besides the differences in Giq values, R-curves (Fig. 8) display some
other noticeable differences between material A on one hand, and material B
and C on the other hand. For the last two materials, an extended linear
domain corresponding to a. constant increase in the energy necessary for crack

propagation is largely present beyond the yielding point. A weakly extended
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plateau is then reached slightly before rtipture, The slope of the linear domain
AG/Aa, i. e. the crack resistance increase rate, which may be regarded as the
capacity of the material for increasing its resistance towards crack
propagation (through the extension of a process zone) is more important in the
case of material C. In other words, taking into account both Gjq and AG/Aa
values, it appears that material C presents a better aptitude in developing a
process zone but at a lower level of initiation. Conversely, beyond its yielding
point, material A displays a very limited linear domain, followed by an
extended low energy plateau before rupture. This feature may be regarded as
representative of a material presenting a somewhat important degree of
brittleness.

Observation of the fracture surfaces of broken impact specimens gave
results similar to those obtained from the tensile tests, with yet accentuated
differences in the average pull-out lengths. Thus, material C exhibited an
extensively fibrous fracture which may explain its impact behavior, i. e. a

longer time to failure essentially related to an extended low energy "tail".
3.3- Characterization of the interfacial zones

3.3.1- The Boron Nitride interphase

Results obtained from the characterization of the CVI-processed BN
interphase in terms of microstructure and composition, through TEM and
AES analyses were similar to those mentioned in previous studies [13,14] : (i)
the BN layers are always turbostratic with an important interlayer distance of
the order of 3.5 A and (ii) the N/B atomic rafio tends towards the BN
stoichiometry (i. e. falls actually in the range of 0.9 to 1) but an important

oxygen content, of the order of 5-10 % in weight, may be noticed.
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3.3.2- BN/matrix and BN/ fiber interfaces

As illustrated in Figure 9 with the example of material A, no extended
interaction zone was evidenced at the BN/SiC-CVI matrix interface for any of
the three materials investigated. This feature is in good agreement with
previous thermodynamic studies which had established that a BN substrate
should remain chemically stable in the presence of the SiC-CVI gaseous
precursor at the temperature/pressure infiltration conditions currently used
[26].

Conversely, the BN/fiber interface proved to be more complex, i. e. two
thin sublayers are present at the fiber/interphase boundary (Fig. 10). These
layers have been assigned, on the basis of AES depth profile analyses, to silica
on the BN side and carbon on the fiber side (Fig. 11). This SiO2/C double layer
is present in the three materials, but with yet noticeable differences in
thickness, as listed in Table V. In the case of material A, each sublayer has a
maximum thickness of about 50 nm, and important variations resulting in
discontinuities in their presence everywhere at the fiber/BN interface may be
noticed (Fig. 12). For materials B and C, on the other hand, the two sublayers
are regular and continuous, and their thicknesses range from 100 nm to 150
nm. Furthermore, these last two materials also present a deeper fiber
degradation, resulting in the presence of a zone containing the elements C, Si
and O in a proportion different from that of the fiber core (Fig. 11a and table V).
For material B, this zone may correspond to a mixture of free carbon and
silica while, in the case of material C, dark field electron microscopy has
revealed the existence, inside this zone, of an important concentration in SiC
microcrystals (Fig. 13)

Finally, the AES analyses performed on the fracture surfaces of the

composites tensile specimens also help to reveal the localization of the



e s e
e%% BN interphase

e Gy AL

BN interphase SiC matrix

a)
100
80 L
60 |
S
<
b)
Fig. 9 :

sputter time (min.)

Characterization of the BN/matrix interfacial
zone (material A) :

a) TEM micrograph (bright field)

b) AES depth profile (perpendicular to the
surface of a cavity left by a pulled-out fiber)







(0oz2) | (ost-001) | (ost-001) (00¢g) 0
Xujew 9IS Ndg 20IS 0 (Bunaw) 1S +2QIS+]| 18qy
(oos) | (osi-001) | (0St-001) (05) .
Xujew 9IS Ndg 20IS o) (Buixjw) zQIS+9 laquy
(os1) | (os-0) (0s-0) v
Xujew 9IS Nd 20IS 5 laqy
(wu u1 ssaudiyl) @ouanbaes aseyd jeloeuaul jelsley

sasAjeue g3y pue (L WO4} paulwialop se sjeuslew DIS/NE/DIS @3iu}
9y} JO auoz [eldeualul XLjew/1aql ay) ul Juasald saseyd jo aosuanbas :p sjqel







Fig. 10 : TEM microstructure characterization of the BN/fiber interfacial
zone in a 2D-SiC (ex-PCS)/BN/SiC (CVI) composite (material B)
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AES depth profiles obtained from a failure surface
(material B) :

a) perpendicular to the surface of a fiber extracted
from the composite,

b) perpendicular to the surface of a cavity left by a
pulled-out fiber






Fig.12: TEM microstructure characterization of the
BN/fiber interfacial zone in material A showing
important discontinuities in the SiO2 /C sublayers
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Fig. 13 : TEM microstructural characterization of the BN/fiber interfacial
zone in material C :
a) bright-field image,
b) dark-field image revealing SiC microcrystals (on the fiber side).
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microcraks propagation path in the fiber/matrix interfacial zones. As a
matter of fact, it appears that the silica sublayer is always located either at the
surface of the pulled-oﬁt fibers concurrently with carbon or at the surface of the
troughs left by these pulled-out fibers on the matrix side. Thus, it is very likely
that the interfaces located on both sides of the silica layers govern fiber/matrix

debonding.

4- DISCUSSION

4.1- Efficiency of boron nitride as a coupling interphase

The above results show that, as expected from previous studies, the use
of boron nitride as a coupling interphase beween the fiber and the matrix in
place of pyrocarbon proves to be efficient into promoting the desired non-linear
non-brittle tensile behavior/high impact performance. Besides, even though
important differences in the mechanical behavior as well as in the
microstructure of the interfacial zone have been evidenced (as discussed
lately), this feature is achieved for any of the three materials investigated. The
microstructural observations made on fractured specimens have shown that
the mechanisms usually associated with non-linearity and high "toughness",
i. e. matrix microcracking, fiber/matrix partial debonding and fiber pull-out,
are always present. Therefore, the interposition of boron nitride between the
fibers and the matrix in the SiC (ex-PCS) / SiC (CVI) system obviously satisfies
the debonding requirement associated with the low shear strength interfaces.
Moreover, the observed mechanical characteristics of the 2-D woven
SiC/BN/SiC materials may be fairly compared with values taken from the
literature and reported in table VI for their CVI processed SiC/C/SiC
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counterpart. The tensile values fall in the same range, while the impact
characteristics are even averagely improved when a BN interphase is used.
However, care should be taken when interprating these results since no
informations concerning the interphase thickness and the respective fiber and
matrix content (and therefore residual porosity) were specified for the

SiC/C/SiC composites.
4.2- Influence of the initial interphase thickness

Changing the initial BN interphase thickness has resulted, as already
mentioned, in important modifications in the composite overall mechanical
behavior as well as in the microstructure of the fiber/BN interfacial zone. This
result was more or less foreseeable since : (i) the gradual replacement,
through an increase in thickness, of a part of the matrix content by a
compliant (low stiffness) material should result in a decrease of the elastic
constants and engineering elastic modulii, (ii) the mechanical behavior beyond
the elastic part,i. e. essentially the matrix first cracking stress and the
strengthening rate, are largely governed by the load-transfer conditions
present between the matrix and the fibers. The presence of a soft material of
varying thickness between the fibers and the matrix is thus likely to change
these conditions ; (iii) the Si-C-O ex-PCS fiber is metastable and might undergo
a thermal decomposition under the conditions employed during the different
CVI processing steps [13,14]. The advancement of this decomposition reaction
is time dependant and is therefore very likely to increase with an increase in
the interphase thickness. Each of these assessments are discussed more
extensively in the following sections. However, it should be pointed out at first

that a general tendency may be observed which results in the best overall



Table VI : Tensile and Impact characteristics of a typical

2D -SiC/C/SiC composite (*)

E O 1R € 1R Kipy Gid Ub
@pa) | MPa) | (%) | MPaNT) | (kum?) | (Kum?)
210-230 [ 180-200 0.2-0.3 26.8 2.8 10.5

(+) (+) (+) (0) (0) (o)

(*) produced by the Société Européenne de Propulsion

(the carbon interphase thickness is unspecified)
(+) obtained from references [21] and [27]
(o) obtained from reference [20]
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characteristics, at least in terms of tensile and impact behavior, obtained for

material B (i. e. with the intermediate interphase thickness of 0.5 pm) while
material A (0.15 pm) exhibits, on the other hand, the poorest characteristics.

4.2.1- Elastic constants

An increase in the initial BN interphase thickness leads to an almost
consistant decrease in the values of the elastic constants, i.e. the Young's
modulus E1, shear modulus Gi2 and major Poisson's ratio V12 (Table II). An
exception is yet observed in the case of material B for which the Young's
modulus and Poisson's ratio remain unchanged, as compared to material A.
These results were more or less intuitively expected since : (i) as already
mentioned, an increase in the BN thickness amounts to a gradual softening of
the resulting composite material and (ii) the corresponding increase in the
interphase content, Vj, appears to be proportionnally much more important for
an interphase thickness of 2.7 um than for a thickness of 0.5 pm as compared
to the thinner interphase of 0.15 pm (see Table I). Furthermore, a simple
calculation based on an adapted rule-of-mixtures formulation, in which both
the interphase content and the bidimensional structure of the materials are
considered, may significantly account for the trends observed in these results.
It has been recently shown that, because the modulus of the SiC matrix is
relatively high (as compared to the ex-PCS fiber), the contribution of the fiber
waviness to the composite stiffnesses is negligible [28]. Therefore, the
calculation of the composites elastic constants may be conducted by
assimilating the 2D cross-weave structure to a cross-ply laminate and using a
classical lamination theory [29]. The following set of equations has thus been
used (with neglecting the Poisson's effect in the case of the longitudinal

modulus):



EL = (E; + E9)22
Grr = G12 3)
VLT = 2V12.E9/(E] + Eg)

L and T represent the loading direction and the transverse direction,
respectively. E1, Eg, G12 and V12 are the elastic constants of the equivalent
unidirectional ply calculated according to the rule of mixtures, using the

following set of equations :

1/G12 = Vi/Gm + V¢Ge + Vi/Gi (4)
V12 = Vm.Vm + V£ Ve + ViV

1/Eg = Vin/Em + ViEr+ Vi/E;

The subscripts m, f and i refer to the matrix, fiber and interphase,
respectively. The values used for estimating the composites properties were, in
terms of stiffness, shear modulus and Poisson's ratio, 425 GPa, 180 GPa and
0.19 for the SIC-CVI matrix [26], 200 GPa, 85 GPa and 0.12 for the ex-PCS fiber
[30] and 22 GPa, 9 GPa and 0.3 for the hexagonal BN interphase, respectively.
Values calculated from this method are listed in Table VII. It may be seen that
this rough approach leads to acceptable values, i.e. not too far from reality at
least in terms of Young's modulus and major Poisson's ratio. More
interestingly, the trends obtained with the effect of a variation of the interphase
thickness are similar to those actually observed. In fact, the major part of the

discrepancy between the measured and predicted values has to be related to the



Table VII : Theoritical elastic moduli values calculated from a
rule-of-mixtures for the SiC/BN/SiC materials

Material EL VLT GLT
(GPa) (GPa)
A 280 0.14 105
B 240 0.12 75

C 135 0.09 30




83

use of the rule-of-mixtures which is known to largely overestimate the

transverse properties.

4.2.2- Mechanical behavior

The mechanical properties of a fiber-reinforced composite are
determined, to a large extend, by the stress-transfer capability of the
fiber/matrix interface. The degree of capability is usually related to an
interfacial shear stress which characterizes the combination of the stress
necessary to debond the interface and the frictionnal forces developed at this
interface. Thus, if this interfacial shear stress is too high, debonding and
crack deflection do not occur and the composite fails in a brittle manner.
Conversely, if the interfacial shear stress is excessively low, the load-transfer
capability of the interface is poor and the material tends to exhibit, in tension, a
low value of stress at first damage coupled to a substentially limited strain
hardening rate. These assumptions, based on the values taken by an
interfacial shear stress, T, are derived from various shear-lag models [1,4,23]
all inspired from the early work of Aveston, Cooper and Kelly (and the so called
ACK Theory [31]). All these models propose interrelations between the
composite tensile behavior and the interfacial shear stress T, the matrix first
cracking stress 6p and the saturation crack spacing d which result in the
following trends :

- An elevated value of T (but yet not too high in order to prevent brittle failure)
corresponds to a high 6p, an important strengthening rate and a low value of d
coupled to limited pull-out. ‘

- A low value of T corresponds to a low Gp, a low strengthening rate illustrated
by a bilinear hardening feature (sometimes with a plateau in the matrix

cracking area) and an important value of d coupled to extended pull-out.
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The interposition of an interphase between the fiber and the matrix is the
most developed method to control interfacial bonding. Moreover, by varying the
thickness of this interﬁhase, it is also possible to modify the frictionnal forces
and, to.a less extend, the degree of bonding. As a matter of fact, the
compressive stresses acting on the fiber which are responsible for the
frictionnal forces are essentially related to the thermal expansion mismatch
between the fiber and the matrix. In the present case of SiC/SiC composites,
the radial thermal expansion coefficient of the matrix is greater than that of
the fiber. The matrix, therefore, radially compresses the fibers upon cooling,
which increases the degree of bonding and friction at the fiber/matrix
interface. The compliant BN interphase, through its ability to largely deform
elasticaly and thus to accommodate the residual radial thermal stresses, is
therefore susceptible to alter the compressive stresses at the interface. The
effects of an interphase material interposed at the interface between the fiber
and the matrix on the thermal residual stresses has been examined on the
basis of analytical calculations extrapolated from a model previously developed
by Mikata et al. [31] . The predicted influence of the BN interphase thickness on
the radial residual stresses at the fiber/BN and BN/matrix interfaces is shown
in figure 14, in the case of three cylinders model microcomposites with a
unique matrix thickness of 5 pm. It may be seen that, as the BN interphase
thickness increases, the radial stresses present at the fiber-BN-matrix
interfaces constantly increase and rapidly change from a compression to a
tension state.

All the existing shear-lag models have been developed for
unidirectionnal glass or glass/ceramic matrix composites containing a very
thin interphase (which is never taken into account in the calculations) and

limited residual porosity. In the present case of 2D woven composites with
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appreciable interphase thickness and higher level of residual porosity, it is
therefore impossible (and undesirable) to derive exact values of T from the
usual formulae. Howev.'er, it should be noticed that the trends derived from the
variations in the strengthening rates, stresses at first damage and average
pull-out lengths as a function of the interphase thickness are consistent with
the predicted evolutions of the thermal radial residual stresses and tend to
account for an interfacial shear stress being inversely proportional to the BN
initial interphase thickness. Similar results have been recently obtained with
SiC/C/SiC materials [16]. Moreover, in this later case, correlations were made
with values of T directly derived from an established indentation method.
Conversely, if the results concerning the observed matrix crack spacing do not
corroborate this assessment, it is essentially related to the fact that (i) material
A failed before saturation matrix cracking was reached and (ii) due to its high
intra bundle BN content, material C is able to release matrix stresses after
microcracking through shear deformation of the interphase.

The results obtained from the impact tests are, not surprisingly,
coherent with those exhibited from the tensile tests, i. e. the material with the
intermediate interphase thickness of 0.5 um has the highest impact resistance
while material A rapidly fails in a semi-brittle manner. As a matter of fact, the
mechanisms involved are identical (matrix cracking, partial debonding,
sliding and pull-out) but are also enhanced due to the notch effect which
concentrates the damage phenomena in a reduced zone of the specimens.

On the other hand, the shear behavior of the three materials, i. e. an
equally elevated shear tolerance once damage is initiated, suggests that the
mechanisms involved should be quite different. It is very likely that the shear
deformation capacity of the compliant BN interphase takes over matrix

cracking and fiber/matrix debonding.



4.2.3- Correlations with the microstructure of the interfacial zones

The observation of the three materials processed with three different
initial BN interphase thicknesses (and thus various infiltration durations
under both the BN and SiC infitration conditions), has evidenced three
different steps of the evolution of the fiber outer zone. This evolution results in
the onset of carbon and silica sublayers, as it has been already mentioned in
previous works [13,14]. These layers are irregular in the case of the thinner
interphase, i. e. the transformations are not achieved, while the presence of
SiC microcristals for material C corresponds to a much more advanced
reaction step. It is very likely, from the analyses performed by AES on the
fractured surfaces, that fiber/matrix debonding is controlled by the silica thin
layer resulting from the changes that have occurred near the surface of the ex-
PCS fiber during processing. Thus, and as already suggested from previous
studies on the basis of TEM observations [13] the interfaces generated by the
SiO9 sublayer might be the weakest links in the interfacial phase sequence.
This feature is very important and may explain why material A, although
exhibiting a non-linear, non-brittle behavior in tension, failed prematurely as
compared to the two other composites. As a matter of fact, the processing
conditions used for this material did not yield enough fiber surface
decomposition and thus a too thin SiO2/C double layer with important
discontinuities was formed. These discontinuities may be regarded as surface
flaws which locally weaken the fibers. Therefore, once damage is initiated, the
load-tranfer process implied in the gradual matrix microcracking
mechanisms through a continuous stress redistribution in the fiber and the
matrix, leads to the load bearing capacity of the fiber to be prematurely

overpassed. This feature has already been pointed out in the case of SiC/C/SiC
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composites through an extended study.of' the interfacial zones present in
materials exhibiting various strains to failure, by means of high resolution
TEM [33]. Even though no silica layer was present in this case, the material
having the lowest strain to rupture exhibited important variations in

roughness at the fiber/C interface.

CONCLUSIONS

Boron nitride, as expected from previous studies, has proved to be an
efficient interphase material for the SiC (ex-PCS) fiber /SiC (CVI) matrix
system. The deposition of a turbostratic BN layer on the fibers prior to
infiltration of the matrix results in SiC/BN/SiC composites exhibiting a non-
linear/non-brittle behavior under tensile loading and an high impact
resistance. Furthermore, the overall results obtained from the various
mechanical tests compare fairly well with identically processed SiC/SiC
composites containing the classical pyrocarbon interphase, more especially
regarding the impact performances. Variations in the thickness of the BN
interphase strongly affect the different mechanical properties of the resulting
materials. An increase in the thickness of the compliant BN interphase results
in an almost persistent decrease in the elastic modulii of the composite
materials, in a proportion which may be qualitatively predicted from a rough
application of the rule of mixture. Conversely, the variations in the materials
impact strength and tensile stress and strain to rupture resulting from
changes in the interphase thickness are not monotonic. Thus, among the three
different SiC/BN/SiC materials tested, the one processed with the intermediate
BN thickness of 0.5 um exhibits the best overall mechanical properties.
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Detailed analyses by TEM and AES of the fiber/matrix interfacial zones
have shown that a Si02/C double layer, resulting from a decomposition
undergone by the ex-PCS fibers upon processing (most probably mainly during
the deposition of the BN interphase), is always present at the fiber/BN
interface. Fiber-matrix debonding has been found to occur preferentially at the
interfaces generated by the SiOg sublayer which may thus be considered as the
weakest links in the matrix/BN/SiOo/C/fiber sequence. Besides, the presence of
important discontinuities in this SiO2/C double layer is thought to be
responsible for the premature tensile rupture and low impact characteristics
of the material with the smallest interphase thickness of 0.15 pm. This
material, however, exhibits the best overall "damage strengthening" behavior
and , therefore, the most efficient fiber-matrix load transfer conditions. These
observations suggest the following conclusions:

- The influence of variations in the interphase thickness of the SiC (ex-PCS)
fiber / BN / SiC (CVI) matrix composite system on the resulting mechanical
properties is likely to result from the combination of (i) variations in the
accomodation of the radial residual clamping stress leading to modifications of
the interfacial shear strength (the interfacial shear stress being apparently, in
the present study, inversely proportional to BN thickness) and (ii) the effects of
the thermal decomposition undergone by the ex-PCS fiber during processing
leading to a more or less well achieved sequence of SiO9/C layers at the
interfacial zone.

- The interphase thickness might be further optimized in terms of elastic
constants, mechanical behavior and impact strength, to a value ranging
between 0.15 pm and 0.5 pm, provided that the duration of processing is long

enough to form an adequate (. e. well achieved) interfacial structure.
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APPENDIX
Determination of the BN interphase content in the 2D SiC/BN/ SiC composites

Fig.1:Schematic representation of a fiber/interphase system inside a composite

The surface of BN associated with one fiber having n points of contact is :

T'fo
5 7 o 2
e D rioV (rfo + €)2 - rgo 2]

Sc = n((rfo + €)2 -rgy 2) -nl(rfy +e )2 (g - Arcsin (

Then the BN content ,V;, is derived by using the relation :
_piVe_ Sc
Ppe T Tfo 2

Vi
with rf, : average radius of the Si-C-O ex-PCS fiber (7 pm)
e : interphase thickness (0.15, 0.5 and 2.7 pm, respectively)
V¢ : fiber content (0.37)
pi : density of the BN-CVD interphase (1.75 g.cm-3)
pc : density of the composite materials (Table I)

n : number of contact points between fibers in actual composites

(averagely taken equal to 2 from micrographic observations)
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ANNEXE I

MISE EN (EUVRE EXPERIMENTALE DE L'INSTALLATION DE CVD DE
NITRURE DE BORE

essescsccscRRRRe

1- CHOIX DE L'INSTALLATION

1.1- Objectifs

Le réacteur de CVD, congu, réalisé et mis en ceuvre au cours de cette
étude, est destiné a 1'étude cinétique des dépdts de nitrure de bore a partir du
systéme BF3-NHg-Ar. Il doit permettre la mesure reproductible des vitesses de
dépdt et le suivi en continu de leur variation en fonction des paramétres
d'élaboration : température T, pression P, débit total Q et composition de la
phase gazeuse initiale (débits partiels des gaz BF3, NHg, Ar). Ces paramétres
expérimentaux doivent étre maitrisés avec grande précision et cependant offrir
de larges gammes de variation qui permettent de modifier les mécanismes mis
en jeu lors de la formation de BN. La dynamique des écoulements gazeux et
I'étendue de la zone isotherme sont des éléments & prendre particuliérement

en compte lors de la conception d'une telle unité d'élaboration.



1.2- Caractéristiques

Le réacteur est de type :

e LPCVD, car les cinétiques contrdlées par les réactions chimiques
apparaissent préférentiellement a basse pression, dans le domaine de
température étudié (ce sont par ailleurs les conditions effectivement utilisées
en CVI)

* tubulaire cylindrique afin d'établir un écoulement de la phase gazeuse
de type laminaire,

* 4 parois chaudes, parce qu'une large zone isotherme évite la
convection naturelle des gaz,

e vertical puisque le substrat est suspendu & une microbalance, sa
masse est suivie en continu.

Ces caractéristiques avaient déja été retenues dans le cadre de la mise
en ceuvre du réacteur CVD de silicium et de carbure de silicium par C.
PREBENDE (thése n° 347, Université de Bordeaux I, C. Prebende) et F.
LANGLAIS.

2- DESCRIPTION DE L'INSTALLATION

Les sources gazeuses utilisées (BF3, NH3 et Ar) sont confinées dans des
armoires de sécurité reliées 4 une gaine d'extraction. La distribution des gaz
se fait par l'intermédiaire d'un tableau haute pression/basse pression installé
dans l'armoire de sécurité, puis d'un réseau basse pression constitué de tubes
en acier inoxydable électropolis aboutissant au panneau de gaz de
l'installation. Aprés la régulation de leurs débits, les gaz réactifs BF3 et NHg3

sont introduits séparemment dans le tube réacteur par deux injecteurs en



acier inoxydable au niveau d'une zone .suﬁisamment chaude pour éviter la
formation de produits solides du type BFxNHy (x= 3 et/ou 4) qui viendraient les
obstruer. Cependant la distance qui sépare les injecteurs du substrat est
suffisante pour qu'un écoulement de type laminaire s'établisse (voir Annexe
II). L'argon est introduit par la microbalance dont il assure la protection vis a

vis de la rétrodiffusion de gaz corrosifs.

Le tube réactionnel est soit constitué d'un tube de silice vitreuse, soit
d'un tube de carbone vitreux, (possibilité d'atteindre des températures plus
élevées), de diamétre intérieur 50 mm et de hauteur 700 mm. Ce tube, isolé de
l'atmosphére ambiante par un presse-étoupe, est monté dans une enceinte
protectrice en acier inoxydable (316 L) dont les doubles paroies (couvercle, fond

et fiit) sont refroidies par une circulation d'eau.

Le systeme de chauffage est de type inductif haute fréquence.
L'inducteur est un solénoide en cuivre ; le suscepteur, un cylindre de graphite
( hauteur 150 mm), est placé a l'extérieur du tube réacteur afin d'éviter de
perturber 1'écoulement gazeux. Le chauffage de la zone réactionnelle est
assuré par le rayonnement du suscepteur. Une isolation thermique externe
évite les déperditions de rayonnement et de chaleur. Ce mode de chauffage, les
matériaux utilisés (graphite ou carbone vitreux) et les circuits de
refroidissement permettent d'atteindre en toute sécurité et rapidement des

températures de 1'ordre de 1700 °C.
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3- CONTROLE DES PARAMETRES EXPERIMENTAUX

L'appareillage étant destiné a la détermination des lois cinétiques de dépét de
nitrure de bore, la régulation des parametres d'élaboration doit &tre

particulierement rigoureuse.
3.1- Pression totale

Le tube réacteur est maintenu sous vide au moyen d'une pompe a
palettes (trivac D 65 BCS de Leybold-Heraus). La pression est mesurée a 1'aide
d'un capteur capacitif thermostaté (manomeétre 122 AA de MKS) placé en
sortie de réacteur. Deux capteurs ont été utilisés, de gamme de mesure
respective 0,001 a 13,3 kPa et 0,01 4 100 kPa. Une vanne papillon (253 A de
MKS), asservie a un régulateur (252 A de MKS), assure le maintien de la
pression & une valeur de consigne comprise entre 0,1 et 100 kPa, pour les débits

envisagés.
3.2- Température

La température de la zone de dépdét est mesurée a l'aide d'un
thermocouple de type B (Platine rhodié 6-13 %) dont le choix a été dicté par les
températures maximales & atteindre. La régulation de cette température est
réalisée par un régulateur PID (818 P de Eurotherm) qui délivre un signal
analogique transmis a la commande de puissance du générateur et qui permet
la régulation de la source de puissance asservie a la lecture de température. Le

profil de température au sein du réacteur est réalisé a 1'aide un thermocouple
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axial amovible. Une zone isotherme (:t- 5 °C) d'une hauteur de 50 mm est
observée. Il a été vérifié que les variations de pression et de débit envisagées ne

modifiaient pas I'étendue de cette zone.
3.3- Débits partiels

Les trois espéces utilisées sont gazeuses & température ambiante, des
débitmeétres massiques (AFC 25 de ASM Qualiflow) mesurent et régulent leurs
débits volumiques dans des conditions standard (25 °C et 101,325 kPa).
L'utilisation des sources BF3 et NHg implique 1l'adoption de certaines
précautions. Ces deux espéces sont mélangées dans le réacteur & des
températures suffisamment élevées pour éviter la formation de produit
d'addition solides qui risqueraient d'obstruer rapidement les canalisations.
D'autre part, ces gaz corrosifs nécessitent la mise en place d'un systéme de
purge des canalisations lors d'un arrét prolongé de leur utilisation. Deux
vannes trois voies permettent de dériver le flux d'argon dans les lignes et

débitmetres de BF3 et NH3s pour procéder a ces purges. Trois grandeurs

caractérisant les débits sont utilisées au cours de 1'étude cinétique :

* Q est le débit total du mélange gazeux : Q = Qar + QNH3 + QBF3

* o est le rapport des espéces réactives : a = -Q—QI;?:

* B est le rapport de dilution par l'argon : B= QWst&ﬁﬁ

La connaissance de Q, o, B et P permet de calculer les pressions partielles des

trois espéces BFg3, NH3 et Ar :



comme

et

il vient

P= Par + PNH3 + PBF3
q= CNH3

~ Pgrs3

_ Par
p= PNHs + PBFs

' 1 B
Par= T = T4pT

1-1/(1+1/B) G«
PNH3= "1, (q/0y T =(1+a)(1+B)'P

1-1/(1+1/B) P
1+ = (1+a)(1+|3)

4- MESURES CINETIQUES IN-SITU

4.1- Microbalance

La mesure de la cinétique de dépdt est effectuée a l'aide d'une
microbalance (B 85 de Setaram) détectant des variations de masse de 2,5 ug.
L'échantillon, une pastille de graphite (#=10 mm, e= 1mm), est suspendu a
I'un des bras du fléau par l'intermédiaire d'un fil de tungsténe (@ = 50 pm).
L'équilibre du fléau est obtenu par une tare appropriée. La valeur Am= m
échantillon - I tare €st disponible sous la forme d'un signal logique a la sortie du
voltmétre numérique de la microbalance. Ce signal est repris par une centrale
de mesure reliée 4 un micro-ordinateur, l'acquisition de couples (masse,

temps) convient & un suivi en continu du processus de dépot.

4.2- Mode opératoire

La procédure opératoire est la suivante :

- dégazage du tube réacteur au vide limite de l'installation

102
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- balayage d'argon

- mise en place et vérification du protocole de communication
microbalance-micro-ordinateur

- chauffage de la zone réactionnelle a température de consigne
- régulation a la pression de consigne

- régulation de I'argon au débit de consigne

- mise en place des consignes de débits pour BF3 et NH3

- envoi de ces gaz dans l'enceinte

- attente des stabilisations en température et en pression

- attente de la stabilisation de la vitesse de prise de masse

Lorsque la vitesse de dépdt stable est obtenue le régime est
stationnaire (Fig. 2). La pente, Am/At, de la droite représentant la prise de

masse en fonction du temps permet de déduire la vitesse de dépot :

ou S représente la surface du substrat, R représente la vitesse de dépdt
exprimée en mg.cm-2.mn-1.

A chaque début d'expérimentation il est préférable de vérifier la vitesse
de dépdt obtenue pour des conditions d'élaboration parfaitement connues de

maniére a contrdler le parfait état de fonctionnement du réacteur.

5- INFORMATISATION DE L'INSTALLATION

Les objectifs de l'informatisation des installations de CVD sont

multiples. A tout instant, les paramétres d'élaboration doivent étre enregistrés
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Fig.2 : Variation de masse du substrat pendant un
dépoét de BN : a) courbe globale montrant la phase
transitoire et le régime stationnaire, b) régime
stationnaire correspondant a une vitesse de prise
de masse de 0,12 ng/s
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et régulés afin de réduire leurs possibilité de dérive dans le temps et de réaliser
des cycles de CVD (ou CVI) contenant des séquences complexes d'élaboration.
D'autre part, la surveillance en continu des conditions de fonctionnement de
l'installation permet d'établir des procédures d'arrét d'urgence en cas
d'incident. Dans le cadre du choix des matériels & mettre en ceuvre, certaines
contingences sont A prendre en compte : (i) pollution chimique issue des
produits corrosifs utilisés , (ii) pollution électromagnétique générée par les

circuits oscillants du générateur a haute fréquence.
5.1- Configuration des signaux

e BCD parallele (17 charges TTL) pour la sortie microbalance
* 0-5 V analogique pour les entrées et sorties des débitmetres
massiques

® 0-5 V et 0-10 V analogiques respectivement pour l'entrée et
la sortie du régulateur de température

® 0-5 V et 0-10 V analogiques respectivement pour la sortie et
l'entrée du régulateur de pression

e relais pour les vannes électropneumatiques du tableau de
gaz

e relais pour les commandes d'ouverture et fermeture de la

vanne papillon de la régulation de pression.
5.2- Centrale de mesure

Cette centrale de mesure assure, par l'intermédiaire d'une série de

cartes d'entrée-sortie, l'acquisition des voies logiques (microbalance) et
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analogiques (régulateurs), la transmissibn des consignes externes appliquées
aux régulateurs sous la forme de signaux analogiques et la commande des
divers relais actionnant les vannes de l'installation. Cette centrale est installée
auprés du réacteur de CVD, elle est adaptée & des conditions d'utilisation en
milieu agressif (blindage et isolation du chéssis). Elle est reliée au micro-
ordinateur, installé hors du laboratoire, par une liaison IEEE 488 dont les
protocoles de communication sont souples et relativement aisés & mettre en
ceuvre. Cette configuration allie plusieurs avantages :

- la possibilité d'évolution par l'adjonction de nouvelles cartes
d'acquisition ou de contrdle dans la centrale de mesure,

- l'indépendance vis a vis du micro-ordinateur choisi,

- I'éloignement de celui-ci de 1'ambiance agressive du laboratoire.
5.3- Logiciel d'acquisition et de pilotage

Ce logiciel d'acquisition et de pilotage est un programme réalisé a partir
d'un générateur d'application (LabView de National instrument). Son réle est
d'échanger les informations de régulation et de contréle entre la centrale de
mesure et le micro-ordinateur sous forme de chaines de caractéres ASCII
formatées. Les données sont traitées dans des modules d'exploitation et de
gestion. Ces modules concernent le suivi de la masse de céramique formée, la
mise en place d'une procédure de purge du tableau de gaz, la lecture des
parametres et la mise en place des consignes dans les systémes de régulation.
Ces modules sont disponibles sous une forme élémentaire, il n'ont pas été,
jusqu'a présent, intégrés dans une structure unique qui assurerait
l'automatisation de l'intégralité d'une expérimentation de CVD. L'élaboration

d'un tel logiciel prenant en compte toutes les étapes de la procédure opératoire,
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permettant une grande diversité de séduences d'élaboration, un suivi plus
précis des phénomenes complexes de la CVI et une bonne gestion de procédure
de sauvegarde en cas d'incident peut représenter une voie d'amélioration
importante des procédés d'élaboration des matériaux composites

thermostructuraux.
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ANNEXE II

REGIME DECOULEMENT

1- NOMBRE DE REYNOLDS ET REGIME D'ECOULEMENT

Dans le cas d'un écoulement par convection forcée (cas d'un réacteur de

LPCVD) le nombre de Reynolds caractérise le rapport des forces de viscosité ; il
est défini par :

Vmd _ pVmd _pQ d

Re=7y T T

(D

avec
Vm : vitesse moyenne du fluide (m.s-1)
: diamétre du réacteur (m)
: viscosité cinématique (m2.s-1)
: masse volumique (kg.m-3)
: viscosité dynamique (P1)
: débit volumique total (m3-s-1)

w OH E T < A~

: section du réacteur (m2)

* Si Re > 5000, le régime est dit turbulent
* Si Re < 2000, le régime est dit laminaire

* Si Re < 10, le régime est dit laminaire rampant
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La longueur de tube cylindriqué, nécessaire a 1'établissement d'un
régime d'écoulement laminaire au-dela de la derniére zone de perturbation,
est donnée en fonction du diamatre du tube d et du nombre de Reynolds par

l'expression:
1=0,035Red ‘ (2)

D'aprés la loi des gaz parfaits, p et Q peuvent s'écrire :

p =% Q =% % Qcs (3),(4)

avec
M : masse molaire du gaz (g)
P : pression (Ps=1 atm)
T : température (Ts=273,15 K)
R : constante des gaz parfaits
Qcs : débit volumique total dans des conditions standards

(1scem= 1 cm mn-1 dans les conditions standards)

D'ou l'expression du nombre de Reynolds pour un tube

cylindrique:

Re=E RTSQCSS -u RTs md (5)

Les développements qui suivent sont extraits de deux ouvrages traitant

en particulier de la viscosité des gaz [1, 2].
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Dans la théorie de Chapman—Eﬁskog [3], 1a viscosité d'un gaz pur
monoatomique, a basse pression, est donnée par la relation suivante :
V(M.T)

U = 2,6693 10-6 520 (6

L'établissement de cette relation fait appel aux paramétres entrant dans
la définition de la fonction énergie potentielle de Lennard-Jones, fonction

empirique décrivant les interaction de deux molécules dans la phase gazeuse :

G : diametre caractéristique des molécules "diametre collision" (A)
€ : énergie caractéristique d'interaction moléculaire

Q : fonction potentielle de Lennard-Jones (grandeur adimension-
nelle)

Q = f{T*) avec T* = kT/e

Une équation empirique proposé par Neufeld et al. [4] convient & une

résolution numérique de Q avec une précision satisfaisante :
Q =[A(T*)B] + C [exp (-DT*)] + E [exp (-FT*)] (7
avec A=1,16145 ;B=0,14874 ; C=0,52487 ; D=0,77320 ; E=2,16178 ; F=2,43787
Si la relation (5) s'applique & un mélange gazeux, M doit représenter la masse
molaire moyenne du mélange et Mpix 1a viscosité dynamique du mélange. La

viscosité dynamique d'un mélange, sous faible pression, s'exprime par la

formule semi empirique de Wilke [5]:
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i = &, ' ®

iﬂi Xj 0ij

J=1

x; est la fraction molaire de 1'espéce i
;i est la viscosité dynamique de l'espece i

¢j; est un coefficient d'interaction entre les espéces i et j

¢ij coefficient est donné par:

M; i M;
oij = _\/lg 1 +ﬁj)'1’2 1+ (].%)1/2 (M“'il)”‘]2 9)

Un programme de calcul a été réalisé. Il permet de calculer le nombre
de Reynolds ainsi que de la longueur d'établissement d'un régime
d'écoulement laminaire aprés la derniére perturbation en fonction de la
composition de la phase gazeuse, de la température du débit total et du

diameétre du tube .
2- APPLICATION AU SYSTEME BF3-NHg-Ar

Le calcul du nombre de Reynolds nécessite la connaissance de plusieurs
données relatives a chaque espéce gazeuse : La masse molaire, mais surtout ©,
diamétre caractéristique des molécules ("diamétre collision” (A)), et € , énergie
caractéristique d'interaction moléculaire. Pour les gaz utilisés les valeurs sont
disponibles dans la bibliographie [2] (pour Ar,6=3,542 A €/k= 93,3 T, pour BF3;
0=4,198 (A) €/k= 186,3 T et pour NH3 ; 6= 2,90 (A) €/k= 558,3 T).
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Les figures 1 a 3 donnent la distance d‘établissement du régime laminaire

aprés la derniére perturbation pour les gaz purs respectifs. Il est 4 souligner
que BF3 contribue a fortement augmenter cette distance par rapport & NH3 et

I'argon. Pour BFg, Le rapport % vaut plus du double de ceux calculés pour

NH3 et Ar dans toute la gamme de température envisagée. L'étude de la
longueur d'établissement du régime dans le cas de conditions expérimentales
envisagées est résumée aux figures 4 a 6. Pour la raison invoquée ci-dessus
cette longueur croit quand la proportion de BF3 augmente dans la phase
gazeuse. Cependant, il ne faut jamais plus de 3,5 cm pour que le régime
laminaire soit atteint. Ces valeurs limites ne sont enregistrées que dans des
cas extremes, forts débits, rapport o faible et trés basses températures. Cette
étude permet de conclure qu'en moyenne une distance de l'ordre du centimetre
suffit a 1'établissement d'un régime laminaire du flux gazeux. Dans la
pratique la derniére injection de gaz a l'intérieur du réacteur s'effectue a 8 cm

du substrat.

REFERENCES
[1]- R. B. Bird, W.E. Stewart, E.N. Lightfoot, Transport phenomena,
(J.Wiley et sons ,eds),(1960)
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ANNEXE III

Communication Journées AMAC/CODEMAC sur les matériaux composites
pour applications & hautes températures

(Bordeaux, 29-30 mars 1990)

APPROCHE THERMODYNAMIQUE DE
L'INTERACTION PHASE VAPEUR-SUBSTRAT
LORS DE L'INFITRATION (CVI) D'UNE INTERPHASE
DE BN A PARTIR D'UN PRECURSEUR BF3-NHg3

S.PROUHET,0.DUGNE,A.GUETTE,R.NASLAIN
Laboratoire des Composites Thermostructuraux(UMR 47 CNRS-SEP-UB1)
1-3 Avenue Léonard de Vinci F-33600 Pessac

C.BERNARD

Laboratoire de Thermodynamique et Physico-chimie Métallurgiques (URA 29
CNRS), INPG/ENSEEG, Domaine universitaire, B.P. 75,

F 38401 St Martin d'Héres

RESUME
Une approche thermodynamique a permis de simuler les inte-ractions

entre le systéme BFg-NHg et divers substratslors du dépét CVD/CVI de BN en

fonction des parametres P, T et composition de la phase gazeuse. Les substrats
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sont classés selon leur réactivité vis a vis du systéme BF3-NHg, en : (i) substrats
peu réactifs (C,Si0g), (ii) substrats trés réactifs (SiC, mélange SiC/SiOg).
L'étude permet de 'prévoir que les fibres SiC (ex-PCS) ne devraient
théoriquement pas étre altérées lors du dépdot d'une interphase BN dans un

composite SiC/BN/matrice céramique, si elles sont recouvertes uniformément

d'une couche de SiOg et/ou de C.

1- INTRODUCTION

Le nitrure de bore, préparé par dépdt chimique en phase vapeur
(CVD), est employé dans le domaine des composants électroniques pour sa
grande résistivité électrique,sa bonne conductivité thermique et son inertie
chimique [1].
Certains auteurs ont suggéré de remplacer, partiellement ou totalement,la
matrice de pyrocarbone des composites C/C par du BN afin d'augmenter la
résistance a l'oxydation [2-4]. Dans cette voie, Hannache et al. ont utilisé
l'approche thermodynamique pour optimiser les parameétres d'infiltration
d'une préforme de fibres de carbone par BN a partir d'un gaz précurseur BXg3-
NHj3 (avec X=Cl ou F) [5].

Plus récemment, il a été établi que les propriétés mécaniques des compo-
sites & matrice céramique (CMC) sont controlées par la présence d'une mince
couche de matériau (e <1 um), & structure lamellaire, peu rigide, a l'interface
fibre-matrice. Le role de "fusible mécanique" joué par cette interphase semble
lié a la faible énergie de cohésion entre les feuillets du matériau qui en déviant
les fissures matricielles, protége les fibres en leur évitant une rupture
prématurée et leur permet de jouer pleinement leur rdle de renfort. Les

matériaux actuellement identifiés comme matériaux d'interphase sont le



117

pyrocarbone et le nitrure de bore, générélement déposés par CVD/CVI sur les
fibres au sein méme de la préforme avant l'enrobage par la matrice. Dans le
cas des CMC destinés a travailler a moyennes températures en milieu
oxydant, le pyrocarbone ne peut plus étre utilisé. Pour de telles conditions, il a
été suggéré de faire appel au nitrure de bore qui présente une meilleure
résistance a l'oxydation que le carbone.

Durant 1'étape de dépdt de BN sur les fibres SiC (ex-PCS) a partir d'une
phase gazeuse BF3-NHg, particulierement corrosive, il est possible qu'une
altération chimique importante du substrat apparaisse. L'étude de
I'interaction fibre/phase gazeuse est en outre compliquée par le fait que les
fibres SiC (ex-PCS) représentent elles méme un systéme chimique complexe
constitué : (i) d'un mélange a 1'échelle nanometrique de cristaux de SiC et de
carbone libre dispersés dans une phase amorphe Si-(C,0), (ii) d'une fine
pellicule de SiO3 en surface [6,7].

Devant le temps qu'aurait nécessité 1'étude expérimentale des réactions
chimiques susceptibles de se produire entre ces deux systémes complexes, il
est apparu qu'une approche thermodynamique pouvait étre un bon moyen de
rendre compte des phénomenes chimiques pouvant se produire lors de
I'élaboration de l'interphase BN. Une telle approche avait déja été choisie par
Benson et al. [8] ainsi que par Cooper et Chyung [9] pour justifier la formation
de l'interphase de carbone durant le processus d'élaboration des composites
SiC (ex-PCS)/vitrocéramique.

L'objet de la présente contribution est d'étudier : (i) le processus
chimique de dépdt de BN a partir d'un précurseur BF3-NHg dans un domaine
de pression et de température compatible avec deé conditions d'infiltration, et

(i1) l'influence de la nature chimique du substrat sur ce processus.

2- APPROCHE THERMODYNAMIQUE
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L'approche thermodynamique a été basée sur la minimisation de
I'enthalpie libre du syétéme en tenant compte du bilan matiére [10]. Les calculs
ont été menés pour le systéme complexe B-N-H-F-Si-C-O a l'aide du
programme SOLGASMIX mis au point par Eriksson [11], pour des
températures et pressions compatibles avec des conditions de CVI (1123 < T <
1723 K ; P= 0,1 ; 1 et 10 kPa). La composition initiale de la phase gazeuse est
définie par le rapport molaire a= [NHg3l;, / [BF3lin avec 0,1 < o < 15. Dans tous
les calculs, [BF3] in, qui représente le nombre de moles de BF3 introduit dans le
mélange gazeux initial,a été choisi égal 4 1 ; il en résulte que le rapport
molaire o représente aussi le nombre de moles de NHg3 introduit ((NH3l;p).

Les espéces gazeuses et condensées retenues dans les calculs sont données au
tableau 1. La plupart des données thermodynamiques sont extraites de [12] ;
pour certaines espéces condensées (SiBg3,SiBg,SigN20O et SigNy) les valeurs sont
extraites de [13, 14].Dans le cas de la silice amorphe, les valeurs utilisées sont
celles de la variété cristalline stable a la température de 1'étude.

Pour simuler l'effet d'un substrat complexe constitué de fibres ex-PCS, les
calculs ont été conduits en introduisant successivement dans la composition
initiale du systéme un excés de C, de SiOg, de SiC et d'un mélange de SiC/SiOs.
Afin de servir de référence, le cas d'un substrat hypothétique totalement inerte
a été envisagé ; dans ce cas la composition initiale du systéme comporte
uniquement le mélange BF3-NHj3. L'existence éventuelle d'interaction entre le
matériau substrat et la phase gazeuse (traduisant une attaque du substrat) est
déduite de I'analyse de la composition du systéme lorsque 1'équilibre est atteint.

Dans cette étude,les résultats sont exprimés :

(i) en nombres de moles présentes a l'équilibre pour les phases

condensées,
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(ii) en fractions molaires Xi= P; /P ot P; est la pression partielle de
l'espéce i a 1'équilibre et P la pression totale du systéme. Par commodité les
especes gazeuses dont 1a fraction molaire est inférieure a 10 -6 (1 ppm) ont été

omises des figures et tableaux.

(iii) en taux de conversion de BF3 en BN noté mgy défini par

BN e
NeN= <ﬁt x 100, cette grandeur permet de suivre quantitativement
n

1'évolution de la formation de BN a l'équilibre,

(iv) en consommations molaires Y¥; des diverses espéces gazeuses ou
solides i exprimées par : Y Brs= [BF3lin-[BF3leq ; YC= <C>jn-<C>¢q ; ¥SiC=
<SiC>in-<SiC>eq et ¥5i02= <SiOg2>in- <Si02>eq 001 <i>jp et <i>eq représentent
respectivement les nombres de moles initiales et & 1'équilibre pour l'espéce
solide i, [ilin et [ileq ont la méme signification quand 1'espéce i est gazeuse. Les
valeurs de Vi permettent de suivre quantitativement 1'évolution de la

consommation de l'espéce i a 1'équilibre.
3- RESULTATS ET DISCUSSION

Le tableau 2 regroupe les résultats des calculs pour T= 1323 K, P= 10 kPa
et quatre substrats introduits successivement en excés dans la composition
initiale du systéme.

Les résultats indiquent que dans les cas du carbone et de la silice, l'attaque du
substrat est tres faible comme en attestent les valeurs des fractions molaires
des espéces carbonées ou siliciées présentes dans la phase gazeuse. Dans le cas
de substrats a base de SiC, la quantité importante de SiF4 présente & 1'équilibre
laisse a penser qu'une attaque importante du substrat a eu lieu. Ces résultats
sont corroborés par les valeurs des consommations molaires des substrats (yi)

et par celles du taux de conversion de BF3 en BN (nBF;) (tableau 3 ).
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Les substrats peuvent donc étre classés en deux catégories :
(i) les substrats inertes ou peu réactifs (C,SiO9),
(ii) les substrats réactifs (S1C,S109/SiC).

3.1- Substrats inertes ou peu réactifs

Le tableau 2 montre que la phase gazeuse a 1'équilibre est constituée a 99,9 %
d'’hydrogéne, d'azote, de BF3 n'ayant pas réagi et de fluorure d'hydrogéne.
L'azote et l'hydrogéne proviennent de la décomposition chimique de

I'ammoniac, tandis que HF est produit par la réaction de formation de BN :

BF3 (g) +NH;3 () ¥—= BN (s) + 3 HF (@) 6))

Les espéces BFoH et BF9, présentes en faible quantité ( < 0,1 % mol), sont
probablement le résultat d'une légére décomposition de BF3. Comme indiqué
au tableau 3, les taux de conversion de BF3 en BN restent faibles, en raison de
la grande stabilité de 1'espéce BFs3.

Les valeurs des consommations molaires pour le carbone et la silice (Yo=
0,41.10-2 M, ¥si0: = 2,39.10-2 M) attestent de la faible altération chimique par la
phase gazeuse.Bien que l'attaque du substrat SiOg soit plus importante que
celle du substrat C et qu'elle s'accompagne d'une consommation molaire de
BFg légerement supérieure (Ygr; = 11,23.10-2 M pour SiOg au lieu de 8,16.10-2 M
pour le C), le taux de conversion de BFg en BN n'est que peu différent (ngN=
7,58 % pour le C et ngN= 8,562 % pour SiOg). En présence de silice, la plus forte
consommation s'explique probablement par le fait (i) qu'une partie des atomes

de bore réagissent avec l'oxygeéne pour former B2Og, (ii) que les especes siliciées
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apparaissent dans la phase gazeuse (SiF4;SiF3H et SiF3), expliquant en outre la

corrosion accrue de la silice.

3.1.1- Influence du rapport o

Les variations, en fonction de o, des fractions molaires X; des especes
gazeuses,des nombres de moles des phases condensées et quelques unes des
valeurs ni et i sont données aux figures 1 et 2.

Dans le cas du matériau substrat de carbone, il apparait (fig.1a) que
X(Hg) et X(Ng) augmentent en méme temps que o, du fait de la décomposition
accrue de l'ammoniac dont l'excés est de plus en plus important.
Simultanément,sur la base de la loi d'action de masse, quand o augmente,la
réaction (1) est déplacée vers la droite comme le montre : (i) la diminution de la
quantité de BF3 et I'augmentation de celle de HF, (ii) l'augmentation de ngN
(7,5% pour o= 4,6 et 15% pour o= 15).L'augmentation de o favorise l'attaque du
carbone puisque Yc croit légérement (0,41 10 -2 M pour o= 4,6 et 1.10-2 M pour o=
15). Cette attaque chimique consomme de 1'hydrogeéne et de I'azote produits par
la décomposition de l'ammoniac et se traduit par une augmentation de la
quantité des especes CHy4 et HCN.

Au contraire, 'attaque du substrat de silice par la phase gazeuse est activée
lorsque o diminue ce qui est a corréler avec la formation d'espéces

fluorosiliciées qui résultent de la rupture des liaisons B-F.

3.1.2- Influence de la température et de la pression
L'évolution thermique de la composition de la phase gazeuse a 1'équilibre

est présentée aux figures 3 et 4. La consommation molaire de BF3 (YgF:) passe

de 5,6 10-2 a 17,9 10-2 M lorsque la température croit de 1123 K a 1723 K.
Toutefois une partie du BF3 consommé sert & produire BFgH (et BFg). En outre
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,une augmentation de la température se traduit par une corrosion légérement
plus importante des substrats comme le montrent les valeurs de Y et Ysio2
respectivement & 1323 K (Yo= 0,41 10-2 M et Ysi00= 2,39 10-2M) et & 1723 K (yo=2,4
10-2 M et Ysij0.= 8,4 10-2 M), Elle est accompagnée d'une modification des espéces
produites lors de la corrosion des substrats ; ceci est particuliérement apparent
dans le cas du carbone ou l'accroissement de la quantité de HCN formé
s'effectue au détriment de celle de CH4 produit. Dans le cas de la silice, SiFg,
SiFgH, B203, B2O2, BO et SiO remplacent progressivement SiFy4 et HoO. Le taux
de conversion npN pour les deux substrats (fig.5) croit entre 1123 et 1500 K,
passe par un maximum et diminue au-dela.

Ce type de variation est retrouvé (fig.6) pour les trois pressions étudiées.
L'élévation de la pression favorise la formation de BN et , par ailleurs, la
position du maximum est déplacée vers les hautes températures;ce rendement

demeure toutefois faible (environ 9 %) dans le meilleur des cas.

3.2- Substrats réactifs

Une importante attaque chimique du substrat se produit lorsque du SiC
ou un mélange SiC/SiO2 sont introduits dans la composition initiale du
systeme (tableaux 2 et 3). Dans le m&me temps, l'apport initial de BF3 est
pratiquement intégralement consommé puisque YgF; devient presque égal a 1
(YBFs = 99,7 10-2 M) dans les deux cas. La réaction intervenant entre le substrat
et la phase gazeuse est également soulignée par la consommation molaire
pour SiC (Ysic= 2,36 M). Elle est accompagnée par la présence en quantité plus
significative d' espéces telles que SiF4 dans la phase gazeuse et le carbone dans
le solide. Sur la base de ces résultats, le mécanisme réactionnel suivant semble

plausible dans le cas d'un substrat de SiC pur :
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4 4 » 4 .

3BF3 @+ g NH3 (g €4— 3BN () +4 HF (g (1)

4 HF (g) + SiC (g) == (s) + SiF4 (g) + 2 Ha (g) (2)
4 i

4 . ;
§BF3 @*3 NH3 (g)+ SiC (5) €+— %BN (s)*+ C (s) + SiFy4 (g)+ 2 Ha (g) (3)

La formation de SiF4 (molécule trés stable ) et de carbone selon (2) con-
somme tout le fluorure d'hydrogéne produit selon (1) avec pour résultat de
déplacer fortement l'équation (1) vers la droite. D'autre part, l'attaque
chimique subie par SiC peut aussi étre due a une réaction entre SiC et
I'ammoniac suivant 1'équation :

NH3 (g)+ SzSiC O = % SigNy (s) +3z Cw + %Hz ® (4)
comme l'indique la présence de SigNy4 a 1'équilibre .

Ces deux hypotheses semblent étre validées par les résultats regroupés
au tableau 4 qui permet de comparer les nombres de moles obtenus a partir de
la steechiométrie des réactions (3) et (4) auxquelles 1'équation (5) doit &tre

ajoutée :
—p1 3
NH3 (@) +—=5N2 g+ 5 Ha (g (5)

, et ceux obtenus par le calcul thermodynamique, d'autre part.

Ces calculs appliqués & un systéme de composition initiale contenant un
excés de SiC et de SiOg montrent que : (i) SiC est encore fortement attaqué par
la phase gazeuse selon les mécanisme décrits plus haut, (ii) la silice subit une

attaque plus forte que quand elle est introduite seule.
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3.2.1- Influence du rapport o

A titre d'exemple, les variations de la composition du solide obtenu a
I'équilibre, en fonction de o, sont reportées aux figures 7 et 8 pour les substrats
contenant SiC.

Dans le cas de SiC pur (fig.7), pour les faibles valeurs de o (i.e. a<1), les
phases condensées formées a 1'équilibre sont BN et du carbone libre. Il semble
que le mécanisme chimique prépondérant soit celui représenté par (3). Pour
les valeurs supérieures (i.e. a>1), a l'attaque du substrat suivant (3) vient
s'ajouter celle qui fait intervenir l'ammoniac suivant (4). Dans ces conditions,
les phases solides obtenues sont BN, SigNy4 et du carbone libre.

Le cas du systéme avec le substrat mixte SiC/SiOg est plus complexe
(fig.8), puisqu'aux faibles et moyennes valeurs de a,la silice est consommée et
le solide est constitué d'un mélange complexe de BN, SiOs, SiC, C, SigN20.
Pour les valeurs fortes de o la silice est totalement consommée et le solide
devient un mélange de SigNy4, SigN20, C et BN en équilibre avec SiC.Ce
comportement s'explique si 1'on remarque que (i) la quantité de SigNgO ne reste
constante qu'aprés la disparition de la silice, (ii) SigN4 ne se forme qu'en

I'absence de SiOs.

3.2.2- Influence de la température et de la pression

Les variations, en fonction de la température, des nombres de moles des
diverses phases condensées obtenues a 1'équilibre sont représentées a la figure
9. |

Dans le cas d'un substrat de SiC, deux domaines apparaissent. Pour

T<1373 K, le carbure de silicium participe aux deux réactions (3) et (4) : (i) HF
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attaque SiC et favorise le dépdt de BN; (ii) l'ammoniac en excés (a=4,6), le
consomme également pour produire SigN4. Corrélativement, du carbone libre
est formé mais la quantité produite comme celle de SigN4 décroit quand la
température augmente. Pour T>1373 K, le substrat de SiC n'est plus attaqué
par l'ammoniac et SigN4 n'est plus formé. La phase solide est réduite a BN et
au carbone libre en équilibre avec SiC. Dans ce domaine quand la température
croit les nombres de moles de BN et de carbone libre diminuent lentement
ensemble .

La variation thermique de la composition des phases condensées est plus
complexe dans le cas du substrat formé du mélange SiC/SiOg (fig.10). A basse
température T< 1310 K, la quantité de SiOg est constante et 1'attaque du substrat
est limitée a SiC selon (3) et (4), avec pour résultat la formation de BN,SigN4 et
de carbone libre. Au-dessus de 1310 K, SigN4 ne se forme plus, cependant,
quand la température croit, les quantités de SigN2O produit a la place
augmente. La nature des phases solides en équilibre avec la phase gazeuse

dépend du domaine de température considéré ; trois domaines apparaissent

dans lesquels les compositions sont successivement : (i) SiC-C-BN-SigN20-SiOg,
(ii) SiC-BN-SigN20-SiOq et (iii) SiC-BN-SigN20.

La figure 11 souligne 1'effet important de la pression sur la formation de
BN et la consommation du matériau substrat SiC. Lorsque la pression diminue
de 10 a 0,1 kPa, l'attaque du substrat SiC devient moins importante,alors que :
(i) le taux de formation de BN devient plus faible (93,1 % a 0,1 kPa au lieu de
99,7 % a 10 kPa pour T= 1323 K et o= 4,6), (ii) la formation de carbone et de SigNy4
diminue. L'effet d'une réduction de la pression, relativement limité a 1323 K,
devient extrémement marquée a4 1723 K (ngn= 66,5 % a 10 kPa ; ngN=~ 0 % pour
0,1 kPa).
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De fagon similaire, la diminution de la pression dans le cas du matériau

substrat constitué d'un mélange de SiC et de SiOg a pour conséquence un

affaiblissement de l'aftaque du substrat et un rendement en BN moins élevé.

4- CONCLUSION

Cette étude thermodynamique montre que les phénoménes chimiques
intervenant lors du dépdt de BN & partir du systéme BF3-NH3 sont dépendants
de la nature du substrat. Pour les substrats peu réactifs (C et SIO9), le dépét de
BN est régi essentiellement par la réaction (1) et posséde les caractéristiques
suivantes : (i) un rendement faible, (ii) une trés faible attaque du substrat.
Pour les substrats réactifs (SiC et SiC/Si02), les mécanismes de dépdt mis en
jeu sont différents et semblent obéir aux réactions (3),(4) et (5). Ils conduisent a
des caractéristiques opposées : (i) un rendement de formation de BN trés élevé,
(ii) une forte attaque du substrat.

A partir des résultats de cette étude, il est possible de prévoir qu'une pré-
forme réalisée a partir de fibres SiC ex-PCS (e.g. de type Nicalon) ne devrait pas
étre altérée au plan chimique, lors de l'infiltration de l'interphase BN a partir
d'un précurseur BF3-NHg, si la surface des fibres est effectivement recouverte
d'un film mince et continu de silice et/ou de carbone. En revanche, une
préforme qui serait constituée de fibres de SiC pur devrait étre altérée
chimiquement et voir ses propriétés mécaniques diminuer lors de l'infiltration

de l'interphase BN.
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[B], [BF], [BF2], [BF3], [BeF4], [BFeH], [BHz], [BH3], [B3HeN3], [BO], [BO2],
[B202], [B203], [CF2], [CF3], [CF4], [C2F2], [C2F4], [CeFel, [C2FH], [CFH3],
[CF2H2], [CF3H], [CFN], [C2F3N], [C2Hzl, [CH4l, [CH20], [C2H40], [C2N2],
[CO], [CO2l, [F], [Feol, [Hel, [HCNI], [HF], [H20], [N2], [NF3], [NHz], [NH3],
[NO], [O2], [Sil, [SiFs], [SiF4], [SiFH3], [SiFeH2], [SiF3H], [SiF20], [SiH4l,
[SiO], [SiOz2], <B>, <B4C>, <B203>, <BN>, <C>, <Si>, <SiBg>, <SiBg>,
<SiC>, <SigNy4>, <SigN20>, <SiO9>

Tableau 1 : Espéces gazeuses [ ] et condensées < > entrées dans les
calculs thermodynamiques

Espécesia substrat | substratde | substratde | substratde | substratde
1'équilibre inerte Carbone™) | Silice(*) sic® | sic /siog*®
Hg 6.6476 10°1 | 6.643110°1 | 6.642410°1 | 8.1930101 | 8.211610°1
No 22177101 | 22178101 | 22159101 | 87036102 | 7.561110-2
BFoH 52646 104 | 52639104 | 5.1492104 | 16781105 | 18044105
BFg 9.0041102 | 90072102 | 87133102 | 3.4674104 | 3.7590 104
HF 22879102 | 22874102 | 22618102 | 34066103 | 3.4122103
HCN . 9.8370 10 = 6.843510° | 6.3858105
CH4 - 2.9861 104 . 45420104 | 45627104
B203 - 3.5053 106 . 2
SiFgH - 6.0237106 | 24001103 | 24065103
SiFg . 5.8980106 | 15885103 | 15910103
SiF4 5 2.3367 103 | 85349102 | 85525102
CO . - . 9.3350 103

(*) 10 moles (**) SiC : 8 moles ; SiOg : 2 moles dans la composition initiale

Tableau 2: Composition chimique de la phase gazeuse (fractions
molaires)

a 'équilibre, calculée pour « = 4,6 ; T = 1323 K ; P = 10 kPa et divers maté-
riaux substrats représentatifs des conditions de CVI de l'interphase BN a
partir du précurseur BF3-NH3 dans une préforme de fibres SiC (ex-PCS) .



substrat substrat substrat substrat substrat |
inerte Carbone® | Silice(*) sic™ SiC - Si0g**)
Espéces (moles) (moles) (moles) (moles) (moles)
BN 75899102 | 7.5863 102 | 85208102 | 9.9695 101 9.9673 10-1
C - 9.9959 - 2.3522 2.3810
Si09 . . 9.9761 . 1.3764
SigN4 - - - 5.3584 -
SigN20 = g . ’ 1.1690
SiC . - 7.6430 5.5365
B203 liq. - 1.0781 102 : -
Consomma-
tion molaire (moles) (moles) (moles) (moles) (moles)
YBF3 8.16 10-2 8.53 102 11.23102 | 99.71102 99.68 1072
¥SiC - L 5 2.357 2.463
¥SiOg 1 2 2.39 102 " 0.624
yC - 0.41102 5 .
taux de
Conversion (%) (%) (%) (%) (%)
BN 7.58 7.58 8.52 99.69 99.67

(*) 10 moles (**)SiC : 8 moles ; SiO2 : 2 moles dans la composition initiale

Tableau 3: Composition chimique du depdt, consommations molaires Y5
et taux de conversionn), calculés pour o= 4.6 ; T= 1323 K P= 10 kPa et di-
vers matériaux substrats dans des conditions de CVI de l'interphase BN

a partir de BF3-NH3
Equation(3) | Equation(4) | Equation(5) Total Calculs
thermo.
SiC 0,75 1,6057 5 2,3557 2,357
consommeé
BN formé 1 - - 1 0,9969
Sig N4 formé 2 0,5352 - 0,5352 0,5358
C formé 0,75 1,6057 - 2,3557 2,3522
Ho formé 15 32114 2,1886 6,9 6,8674
SiF4 formé 0,75 - - 0,75 0,7154
No formé . 0,7295(*) 0,7295(*) 0,7295(*)

(*) supposé égal a la valeur donnée par les calculs thermodynamiques, par hypothése.

Tableau 4 : Bilan aprés réaction chimique pour un systéme constitué de

BF3 (1 mole), de NH3(4,6 moles) et de SiC (10 moles) d'aprés :

(i) les

réactions (3), (4) et (6) et (ii) 1'approche thermodynamique pour T= 1323 K ;

P=10kPa
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' CONCLUSIONS GENERALES
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La présente étude s'inscrit dans le cadre plus général des recherches
poursuivies au Laboratoire des Composites Thermostructuraux sur la
compréhension : (i) des processus physico-chimiques impliqués dans
I'obtention de céramiques par dépdt chimique a partir d'une phase vapeur
(CVD/CVI) et (ii) du rdle des interphases dans le comportement mécanique des
matériaux composites fibreux & matrice céramique. Elle concerne plus
précisément 1'élaboration de pyro-nitrure de bore et I'utilisation de ce matériau
en tant qu'interphase dans les matériaux composites SiC/SiC. Elle faisait suite
aux travaux de H. Hannache sur le systéme BF3-NH3 qui montraient, sur la
base d'une modélisation thermodynamique et d'une étude expérimentale qu'il
était possible d'infiltrer du nitrure de bore dans une préforme carbonée. Par
ailleurs, une caractérisation physico-chimique de la zone interfaciale fibre-
matrice dans le cas des composites SiC/BN/SiC, menée par O. Dugne, a permis
de mettre en évidence l'existence d'une séquence BN/SiOo/C/fibre et de prévoir
le réle important que doit jouer la double couche SiOo/C dans le comportement
mécanique de ces matériaux. Les objectifs propres a notre étude étaient (i) de
mieux comprendre les aspects cinétiques du processus de dépdt de nitrure de
bore & partir du systéeme BF3-NHg, et (ii) de vérifier que 1'utilisation de BN en
tant qu'interphase dans les composites SiC/SiC conduit & des matériaux

présentant un comportement non fragile.



L'élaboration d'une couche mince uniforme et répartie d'une fagon
homogéne au sein d'une préforme fibreuse nécessite une bonne
compréhension des mécanismes régissant la CVD du nitrure de bore. Dans ce
but, une étude cinétique a été entreprise; elle a consisté a suivre l'influence des
variations des paramétres expérimentaux (température, pression, débit total et
composition de la phase gazeuse) sur la vitesse de dép6t de la céramique selon
une méthodologie introduite au laboratoire par C. Prebende et F. Langlais
dans le cas des dépots de silicium et de carbure de silicium. Elle a nécessité le
développement d'un appareillage spécifique (décrit & 1'Annexe I) et d'une
procédure adaptée a la mesure précise des vitesses de dépot et couplée a un
contrdle rigoureux des parametres d'élaboration.

Les résultats et les conclusions de cette étude font 1'objet des chapitres 1
et 2 de ce mémoire.

Le premier chapitre concernait la détermination des domaines de
température, pression et débit total dans lesquels la cinétique de dépdot de
nitrure de bore est limitée par les réactions de surface dans le systéme BFg3-
NHg3-Ar. L'étude combinée de l'influence de ces trois paramétres sur la vitesse
de dépdt a permis de définir dans le plan (P,T), pour un débit total fixé (Q = 119
scem) et deux compositions initiales de la phase gazeuse ( & = Pypg/ Pprg= 1,2
et « = 0,7), une zone de transition entre les domaines ou la cinétique est
contrdlée par les réactions de surface et ceux ot la cinétique est limitée par les
transferts de matiére. La position de cette zone de transition entre les deux
régimes cinétiques s'avére étre dépendante de la composition initiale de la
phase gazeuse, puisque le domaine de cinétique chimique déterminé pour o =
0,7 est moins étendu que pour o = 1,2. Ces résultats montrent que la transition
entre les deux régimes de dépdt peut étre induite par une variation des

parameétres température, pression et débit total ou bien encore, ce qui semble



constituer un résultat original, par une modification de la composition initiale
de la phase gazeuse.

En outre, selon les conditions d'élaboration, des modifications
importantes sont observées dans la morphologie, la structure et I'homogénéité
en épaisseur des dépdts. A basse pression et basse température, dans le
domaine ou les réactions de surface constituent 1'étape limitante du processus
de dépot, les dépdts de BN turbostratique sont lisses et obtenus avec une
épaisseur constante. Au contraire, les dépdts qui présentent une morphologie
de surface trés poreuse, un mélange de phases et une inhomogénéité
importante en épaisseur sont élaborés & haute température et haute pression,
dans des conditions qui correspondent & un régime contrdlé par les transferts
de masse.

Cette étude expérimentale nous a conduit & tracer, pour un débit total
fixé et pour deux compositions particulieres de la phase gazeuse (a=1,2 et a=
0,7), les courbes d'Arrhénius a diverses pressions totales. Les courbes
enregistrées pour a= 1,2 montrent que l'activation thermique du processus de
dépot dépend des domaines de température et de pression décrits. Lorsque la
pression est maintenue inférieure ou égale & 10 kPa, deux domaines sont
identifiés selon la valeur de la température : pour T>1300 K, Ea = 290 + 15
kJ.mol-1 ; pour T < 1300 K, Ea = 100 * 20 kJ.mol-1 . Par contre lorsque P est
augmentée au-dela de 10 kPa, un seul domaine est observé pour lequel Ea = 185
+ 15 kJ.mol-1. Dans le cas ot a= 0,7, quelle que soit la pression totale imposée,
une seule énergie d'activation est déterminée : Ea = 265 + 15 kJ.mol-1.

La composition initiale de la phase gazeuse parait donc &tre un facteur
important du processus de dépdt de nitrure de bore & partir du mélange gazeux
BFg3-NHg-Ar puisqu'elle influe : (i) sur la position (dans le plan (P,T) de la

transition entre les deux régimes cinétiques (limitation par les réactions de
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surface <---> limitation par les transferts de matigre), et (ii) sur les énergies
d'activation du processus de dépdt, ce qui traduit probablement l'existence de

mécanismes réactionﬁels différents.

Le deuxiéme chapitre avait pour objectif d'établir les lois cinétiques
apparentes du dépot de nitrure de bore dans le systéeme BF3-NH3-Ar et de
proposer des mécanismes réactionnels en accord avec ces lois. Les ordres
apparents de réaction sont déterminés, & température constante, en étudiant
l'influence de la pression partielle d'une espéce sur la vitesse de dépot dans les
domaines de pression et de composition de la phase gazeuse ou 1'étape
limitante de la cinétique est constituée par les réactions de surface. Lorsque
cette procédure est appliquée a la détermination des ordres partiels par rapport
aux espéces BFg et NHg, le parameétre o qui lie les pressions partielles de ces
deux espéces est donc constamment modifié. Les conclusions du chapitre 1
quant a l'influence de o sur l'extension du domaine de régime de cinétique
controlée par les réactions de surface, nous ont conduit a rechercher la
position de la zone marquant la transition entre les deux régimes cinétiques a
température et débit constants et & o variable. Cette zone a été déterminée et
représentée dans le plan (Ppr,,Pnn,) pour trois températures particuliéres
(1250, 1350, 1450 K) choisies a partir des conclusions tirées des courbes
d'Arrhénius.

Pour chaque température et dans les domaines de pression et de
composition de la phase gazeuse appropriés les ordres partiel de réaction par
rapport aux espéces BF3, NH3, Ar et HF (principal gaz produit) ont été

déterminés, ce qui a conduit & ennoncer les trois lois cinétiques suivantes:



Loi A
R = kg exp (- E/RT) [Ppp, 11. [Pyy,10. [PHpl=S. [P,l°
ot1 E, = 290 + 15 kJ.mole-1 et
< kg >=1.03.10 14 mg.Pa%/cm2.mn, pour T= 1450 K et P < 6,5 kPa
<kg>=6.5.10 14 mg.Pa2/cm2.mn, pour T= 1350 K et P < 15 kPa

R= ko exp (- Ea/SRT) [PBF3 ]0. [PNH3]0' [PHF]"l. [PAr]O
o E; = 100 + 20 kd.mole'1 et < kj > = 9.3.10 3 mg.Pa/cm2.mn
pour T=1250Ket 1,56 <P <6,5kPa

Loi C
R =k exp (- E/RT) [Ppp, 1*°. [Py, 1. [Prpl~2. [Pa,1°
ot E, = 185 + 15 kJ.mole-! et < ky > = 5.4.10 3 mg.Pa05/cm2.mn
pour T =1250 K et 10 <P <30 kPa

ou la vitesse de dépot de nitrure de bore, R, est exprimée en mg/mn.cm?.

C'est a notre connaissance la premigre fois que des lois aussi précises
s'étendant sur des domaines de pression et de température aussi larges sont
proposées. Il parait également intéressant de souligner les points suivants: (i)
I'existence d'une loi cinétique apparente unique (loi A) pour deux
températures appartenant & un méme domaine d'activation thermique (1350 et
1450 K), (ii) pour une température (1250 K) l'existence de deux lois cinétiques
apparentes distinctes (loi B et C) correspondant & deux domaines de pression
ou les énergies d'activation sont différentes (1,5 <P < 6,5 kPa o1 E, = 100 % 20
kJ.mole'l et 10 < P <30 kPa ot E, = 185 + 15 kJ.mole1).



Deux mécanismes de dépdt en accord avec les valeurs des ordres partiels
de réaction par rapport aux espéces étudiées sont proposés. Le premier
correspondant a la loi A est basé sur l'adsorption prédominante de NH3z, afin
d'expliquer l'ordre nul par rapport a cette espéce, suivie de la réaction avec BF3
selon un mécanisme du type Eley-Rideal ou Langmuir-Hinshelwood
conduisant & l'élimination simultanée de trois molécules de HF. Le second
mécanisme, correspondant & la loi B, fait intervenir le composé d'addition
BF3:NHg3 dans la phase gazeuse pour expliquer les ordres nuls par rapport a
BF3 et NH3. La physisorption de cette espéce sur le substrat est rapidement
suivie de l'élimination d'une premiére molécule de HF, les deux autres
s'éliminant simultanément au cours d'une étape ultérieure plus lente. En ce
qui concerne la loi C, aucun mécanisme qui expliquerait les ordres partiels
apparents par rapport aux espéces BF3 et HF n'a pu étre trouvé. A ce stade de
connaissance du systéme BF3-NH3-Ar il pourrait étre intéressant de tenter de
modéliser la densification d'un pore de géométrie simple selon l'approche
développée par R. FEDOU au laboratoire avec pour objectifs : (i) de vérifier que
ce modele peut é&tre utilisé dans le cas de trois lois cinétiques complexes
(définies pour le méme systéme précurseur), (ii) d'établir par le calcul
l'influence des paramétres d'élaboration sur 1'homogénéité en épaisseur du
dép6t de BN dans un pore et (iii) de confronter ces conclusions & des résultats
expérimentaux.

Le troisiéeme chapitre portait sur la caractérisation mécanique de
matériaux composites 2D SiC (ex-PCS) / BN / SiC (CVI) dont l'interphase,
constituée de nitrure de bore turbostratique, a été déposée selon le procédé
ICVI a partir du systéme BF3-NHg dans des conditions de basse pression, et
basse température. Une attention particuliere a été portée a 1'étude de

I'évolution des caractéristiques mécaniques de ces matériaux en fonction de



I'épaisseur d'interphase. Dans ce but, trois matériaux ont été élaborés avec des
épaisseurs de 0,15 ; 0,50 et 2,7 um de BN. Le comportement de ces matériaux a
été 6tudié sous diverses sollicitations (essais de traction et de cisaillement
dérivé de l'essai de cisaillement Iosipescu) & température ambiante. Une
caractérisation au choc a également été réalisée a l'aide d'un essai Charpy
instrumenté.

Ces matériaux SiC / BN / SiC présentaient : (i) un comportement non
fragile sous charge et (ii), pour deux d'entre eux une résistance elevée au choc.
Les résultats obtenus dans le cadre de cette caractérisation mécanique sont
tout & fait comparables & ceux relevés pour les matériaux SiC / SiC a
interphase de pyrocarbone élaborés selon le méme procédé. Les variations en
épaisseur de l'interphase BN s'accompagnent d'importantes différences dans
les propriétés mécaniques des composites SiC / BN / SiC. Ainsi, une
augmentation de 1'épaisseur d'interphase se traduit par une forte diminution
des modules d'élasticité du composite, en bon accord avec les résultats de la loi
des mélanges appliquée en premiére approximation aux composites 2D. Par
contre, les variations de la tenue au choc ainsi que des contraintes a rupture
en traction et en cisaillament en fonction de l'augmentation de I'épaisseur
d'interphase ne sont pas monotones. Parmi les trois matériaux testés, celui
possédant 1'épaisseur d'interphase intermédiaire (0,5 pm) présente
globalement les meilleures propriétés mécaniques.

Une analyse détaillée de la zone interfaciale fibre-matrice, réalisée par
microscopie électronique en transmission et spectrométrie d'électrons Auger,
a permis de constater la présence au sein des trois matériaux de la double
couche SiOs / C et de confirmer la séquence fibre / C / SiO2/ BN / matrice SiC
(CVI). Cette double couche pourrait résulter de la décomposition de la fibre ex-

PCS durant le processus d'élaboration du matériau, vraisemblabement lors de



linfiltration de l'interphase. La décohésion fibre-matrice se produisant
préférentiellement aux interfaces générées par la couche de silice, ces
interfaces sont considérées comme les maillons fragiles de la séquence
interfaciale. De plus, les discontinuités importantes de la double couche SiOg /
C observées lors de la caractérisation de l'interface dans le matériau a plus
faible épaisseur d'interphase (0,15 pm) expliquent certainement la rupture
prématurée en traction et la faible tenue au choc de ce matériau. C'est toutefois
ce composite qui en début d'endommagement sous traction présentait le

meilleur transfert de charge.



Vu et approuveé

Talence, le

Le Président de
l'Université de Bordeaux-I
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RESUME :

La connaissance des mécanismes physico-chimiques mis en jeu lors du
processus de CVD du nitrure de bore est essentielle pour l'utilisation de ce
matériau en tant qu'interphase dans les matériaux composites SiC/SiC.
L'étude expérimentale des variations de la vitesse de dépdt de BN dans le
systéme BF3-NHj-Ar en fonction des: paramétres pression, température, débit
total et composition initiale de la phase gazeuse a permis : (i) de mettre en
évidence une transition entre des processus cinétiques controlés par des
réactions de surface ou des transferts de matiere, (ii) d'identifier différentes
lois cinétiques et (iii) de proposer des mécanismes réactionnels en accord avec
ces lois. D'autre part, le comportement mécanique de matériaux composites
2D SiC/SiC a interphase de BN variable en épaisseur a été caractérisé a l'aide
d'essais de traction, de cisaillement (essai Iosipescu) et de choc. Cette étude
fait apparaitre des comportements en tension et en tenue au choc qui
dépendent de 1'épaisseur d'interphase de BN et sont expliqués, entre autre, par
la modification des interfaces observées entre le renfort fibreux (fibres ex-PCS)
et l'interphase BN.

MOTS CLES

Nitrure de bore, DCPV, Cinétique, mécanismes réactionnels, Composites
SiC/BN/SiC, Interphase, Caractérisation mécanique, Caractérisation physico-
chimique

ABSTRACT

The knowledge of the mechanisms involved in the CVD process of boron
nitride is essential regarding the use of this material as interphase in SiC/SiC
composites. The experimental study of the variations of the BN growth rate as
a function of pressure, temperature, total flow rate and initial gas phase
composition has allowed : (i) to observe the transition from mass transfer to
chemical reaction rate-controlled processes, (ii) to establish different kinetic
laws, (iii) to propose reactional mechanisms, according to these laws. The
mechanical behavior of 2D SiC/BN/SiC composite materials containing various
interphase thicknesses has been characterized under tensile, shear (Iosipescu
shear test) and impact loading. An influence of the variation in the BN-
interphase thickness on the tensile behavior and impact resistance is
evidenced. The different behaviors result, among other things, from the
modifications observed in the interfacial zone between the fibrous preform (ex-
PCS fibers) and the BN-interphase.

KEY WORDS
Boron nitride, CVD, Kinetics, Reactional mechanisms, SiC/BN/SiC

Composites, Interphase, Mechanical characterization, XRD-EPMA-AES-TEM
Characterizations



