INTRODUCTION GENERALE .....coovvtimiiiiiieiiirieiieiieeeeeemeeeeeeeeeemeeeeeeeeeeesessessssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssses 10

CHAPITRE | : SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE ......ccccciitteiiiiinniiiinneniiieneeniensiesienssssisnssesssnssssssnssssssnssssssnssssssnsssssnne 13
1 LES COMPOSITES A MATRICE CERAMIQUE .......ciiiiiiieeeiiee e ettt e eeieeeeeeteeeeeeteeeeeaaeeeeeareeeeeareeeeenaeeeesreaaans 14
00 R 1 o1 oo (D o ISR 14
1.2 Constituants des CMC et méthodes d'élaboration ............ccceecvvereirenieirineseee s 14
121 FDTES .ttt h et b s b bt b et h st b et b bt bt b et et e e b st enn 14
122 LT 0] T L= OSSR 16
1.2.3 Matrices
124 REVETEMENES ...ttt ettt sttt b et b et b et b e bt st b et e b e st et e st st e b et et et eb e e st et sbenentenen 20
1.3 Propriétés et applications deS CIMC .........ccvevevieirieiieiieieieiese e e ettt ste e te e st et se e sessesreenes 21
2 CAHIER DES CHARGES ....c.uiittittetteitetetesteste st etesteeutestestebeseesbesheeaeeatesteasesteabesaeebeeaeeseense s ebesbeabesbeeneeneenean 22
3 PROCEDES D’ELABORATION RETENUS (PROCESSING) ......cevtveueeueneeeererteneesesteeesessesesessesesessensesessessenesnes 22
3L FrItAgE FlaSP ...t 22
3.2 Densification des composites par imprégnation de silicium liquide...........ccccveeririeererieenrieee 24
321 Le procédé d’imprégnation par le silicium HQUIde .........coeevereeveeiieiiinineceeceeree e 24
3.2.2 Imprégnation de COMPOSItES FIBFEUX .......cevuiieieieicece e 24
3.23 Phénomenes mis en jeu lors de I’imprégnation par du silicium Liquide ...........cceveverenineneneiinenencne 29
4 ETAT DE L'ART DES PROCEDES VOIE LIQUIDE - VOIE CERAMIQUE AU LCTS (HORS PROCEDES PIP) ......... 31
4.1 RASUIALS ODTENUS .....evevveeeecteeteete ettt ettt te et e et e ete e b e et e e s e e ssaeteeate e tseseeaseessassseaseaseeans
4.2 Enseignements des PréCAABNTES BIUAES ........coveererieerierieesiesee ettt
5 PHASES MATRICIELLE RETENUES (MATERIALS DESIGN)....c.utiiiieieiiesieesteesie e ereeeseseesseesseetesssessnesnneses
5.1 INEFOAUCTION <.ttt ettt sttt et e e esae b e e ae s bt eae et e e nsenseabe e
5.2 Meécanismes de renforcement de la ténacité dans les composites particulaires
5.3 Matrices aULOCICAIIISANTES .......c.evuerueeiieieiesieee ettt ettt
5.4 Phases matricielles retenues
541 Le nitrure de silicium..........cccoceeevuenee.
5.4.2 Choix des phases autocicatrisantes
5.4.3 Synthése des systemes matriciels choisis et des composites a élaborer ..........ccvevveerveinecneeeen
5.4.4 Le diborure de titane (TiBy).....ceceeruerirerieririeerieerieereeie e
5.45 Le carbure de bore (B,C)
5.5 Matrices composites particulaires SizN,/ TiB,
5.6 Composites fibreux C/ SisNy4 et SiC/ SizN,...
5.7 Mise en suspension du Nitrure de SHCIUM ........c.eevieiieiecieee ettt
CHAPITRE Il : DENSIFICATION DES COMPOSITES A MATRICE REFRACTAIRE PAR FRITTAGE FLASH.................. 56

Fiber-reinforced Ceramic Matrix Composites processed by a Hybrid Process based on Chemical Vapor Infiltration,
Slurry Impregnation and Spark Plasma Sintering

e Introduction
o  Motivations and aims of the study
o  Process
o  Materials
e  Experimental
o  Fiber Preforms and Interphases
o Mineral Powders: SizN,and Y,05;+Al,O3 sintering aids
o  Determination of the Sintering Conditions for the Unreinforced SisN, Matrix
o Preparation of the Mineral SizN4+Y,03+Al,0; Colloidal Suspensions
o  Fiber Preforms Densification by Spark Plasma Sintering
e  Results and discussion
o  Sintering Conditions for the Unreinforced Si;N, Matrix
o Preparation of the Mineral SizN4+Y,03+Al,0; Colloidal Suspensions
o Influence of the sintering pressure, the fibers and of the SiC coating thickness on the Densification of
CMC by Spark Plasma Sintering
o Microstructural Analyses
= Influence of both the powder-bed and the pressure cycle on the CMC microstructure
=  Fiber degradation
= Densification of the inter and intra tows matrix
= Microcracks inside the matrix
= Interfacial zone between the fibers and the matrix
o  Mechanical Behavior
e  Conclusion



CHAPITRE Il : DENSIFICATION DES COMPOSITES A MATRICE REFRACTAIRE ET AUTOCICATRISANTE PAR

FRITTAGE FLASH

Spark Plasma Sintering of Multidirectional Continuous Fiber Reinforced Self-Healing Ceramic Matrix Composites

e Introduction

O
O
O

Motivations and aims of the study
Process
Materials

e  Experimental

o

O O O O O

Fiber preforms and interphases

Mineral Powders : SisNg4, Y,03+Al,05 sintering aids, TiB, self-healing phase

Determination of the Sintering Conditions for the Unreinforced SisN4 + TiB, Matrix

Preparation of the ceramic SizN, + Y,03 + Al,O5 suspensions

Introduction by infusion of the ceramic Powders into the Fiber Preforms

Determination of the sintering conditions of the carbon fiber reinforced SisN, + TiB, composites by Spark
Plasma Sintering

e  Results and discussion

o

O O O O O

o

Sintering Conditions for the Unreinforced SizN, + TiB, Matrix
Preparation of the mineral SizN, + Y,03 + Al,O3 suspensions
Densification of the fiber preform by the mineral powders
Fiber-preforms densification by Spark Plasma Sintering
Microstructural Analyses

Mechanical Behavior

Self-healing Behavior in temperature and in oxidizing conditions

e  Conclusion

CHAPITRE IV : DENSIFICATION DES COMPOSITES A MATRICE REFRACTAIRE ET AUTOCICATRISANTE PAR
IMPREGNATION REACTIVE DE SILICIUM LIQUIDE .........ccovtmieieniiisssnnnneeesiiicsssnnneeesnssssssssssssssssssssssssssssssssssssns 83

Reaction-Bonded Self-Healing Ceramic Matrix Composites
e Introduction

O
O
O
O

Motivations and aims of the study

The different processes traditionally used for the fabrication of CMC
The hybrid process used in this study

Materials : fibers, interphase, coating, and matrix

e  Experimental

o

O O O O O

Carbon Fiber preforms, Pyrocarbon interphase and silicon carbide coating

Preparation of concentrated B,C + Al,Oj3 colloidal suspensions

Introduction of the mineral particles into the fiber preforms by infusion

Formation of porous carbon inside the preform from a Resorcinol-Formaldehyde xerogel
Fiber-preforms densification by Silicon Melt Infiltration (MI)

Characterizations

e  Results and discussion

o

O O O O

o

Determination of the xerogel processing parameters required for optimum microstructure

Introduction of the mineral powders and formation of the porous carbon network into the fiber preforms
Fiber-preforms densification by Silicon Melt Infiltration (MI)

Microstructures of the Ceramic Matrix Composites

Mechanical Behavior at room temperature of the CMC processed

Self-healing Behavior

e  Conclusion

CONCLUSION GENERALE ......ouiiiiissssssssssssssssssssssssssssssssssssissssssssssssssssssssssssssssssssssssses 94

REFERENCES BIBLIOGRAPHIQUES.........ccoeeumtmmmmmmmmmmmmmmmemmmmmmmmmmeemeeemeeemsemeesssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssssses 97






INTRODUCTION GENERALE

10




Alliant légeéreté, performance mécanique et durabilité, les matériaux composites
connaissent un large succes et couvrent un nombre d’applications de plus en plus important,
des produits de grande diffusion aux composants a haute valeur ajoutée pour les secteurs
aéronautique et spatial. Malgré tout, le marché des matériaux composites en termes de
production ou de chiffre d’affaires est encore loin de supplanter celui des métaux. Dans ce
contexte, le marché des matériaux composites hautes performances se distingue
principalement en terme d’innovation technologique, tout particulierement dans les domaines
aeronautiques, spatiaux et de I'énergie.

Pour des applications se déroulant dans des conditions séveres d’environnement
(températures de 600°C a 1400°C sous air), les Composites a Matrice Céramique (CMCs)
commencent a s’imposer comme des matériaux de choix. Association d’un renfort fibreux,
d’une matrice céramique et d'une interphase s’interposant entre fibres et matrice, ces
matériaux au comportement non fragile présentent des performances inégalées en termes de
résistance structurale, faible densité et fatigue thermomécanique.

En particulier, dans la conception de pieces aéronautiques fonctionnant entre 600°C et
1000°C tels que les volets externes ou internes en sortie des turboréacteurs d’avion, les CMCs
a renfort carbone ou carbure de silicium et matrice céramique sont les plus prometteurs.

Principalement centrés sur des applications militaires, 1’ouverture au secteur
aéronautique civile impose une baisse des codts relativement importants de ces matériaux.
Dans ce contexte, les CMCs a renfort fibreux carboné et matrice a base de carbure de silicium
présentent un des meilleurs rapports colt / performance. Cependant, ces composites sont
caractérisés par une durée de vie limitée liée a un endommagement précoce du matériau,
lequel est di a une déformation a rupture faible de la matrice et a la présence de fissures
matricielles facilitant les phénoménes d’oxydation.

De plus, bien que les fibres de carbone présentent d’excellentes propriétés
thermomécaniques, elles sont sensibles a 1’oxydation dés 450°C.

A ce titre, d’importants efforts doivent étre fournis pour améliorer les propriétés de la
matrice en terme de protection des fibres et des interphases contre les agressions de
I’environnement extérieur (oxydation, corrosion), ainsi qu’en terme de limitation de
I’endommagement par fissuration.

Par ailleurs, I'élaboration de CMC dense est nécessaire lorsque I'on souhaite que (i) le
matériau soit hermétique aux fluides comme les fluides de refroidissement dans les centrales
nucleaire, (ii) le matériau possede une conductivité thermique élevée. Une conductivité
thermique élevée permet aux composites de mieux résister aux contraintes d’origine
thermique. En effet, certains composites possédent une faible conductivité thermique
entrainant lors de leur utilisation, de forts gradients thermiques responsables de leur rupture
prématurée.

Cette mauvaise conduction thermique résulte de leur porosité résiduelle importante
(10-15%) due a leur €elaboration par infiltration chimique en phase vapeur (CVI).

L’objectif de cette these est d’élaborer des composites denses présentant une matrice
qui soit capable de ralentir la diffusion de 1’oxygene de 1’atmosphéere ambiante vers les fibres.
Pour cela, il a été décidé d’élaborer une matrice multiphasée comportant des phases
réfractaires et des phases autocicatrisantes capables de « réparer » le matériau. De plus, les
composites devront étre élaborés par des procédés rapides et peu onéreux.

Ce mémoire se divisera en trois parties.

Dans un premier chapitre a caractere bibliographique les différents constituants des
Composites a Matrice Céramique (CMC) seront présentés ainsi que les procédés
d’élaboration. Cette partie conduira sur le cahier des charges de cette étude. Les procédés
d’¢élaboration retenus feront 1’objet d’une syntheése bibliographique de méme que les
constituants matriciels choisis.

Le deuxieme chapitre concernera les CMC consolidés par la technique de Spark
Plasma Sintering (SPS). L’¢laboration, les propriétés physico-chimiques et quelques
propriétés mecaniques de ces matériaux seront présentées.
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Le troisieme chapitre concernera les CMC consolidés par imprégnation de silicium
liquide. L’¢élaboration, les propriétés physico-chimiques et quelques propriétés mecaniques de
ces matériaux seront également présentees.

Enfin, en conclusion, une comparaison et une synthése des matériaux et procédés développés
seront réalisées.

Rapport- gratuit.com @
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1 LEsSComMPOSITES A MATRICE CERAMIQUE
1.1 Introduction

Les composites a matrice céramique non oxyde, c'est-a-dire ceux constitués de fibres de
carbone ou de carbure de silicium et d'une matrice a base de carbure de silicium ou de nitrure
de silicium (C/SiC, SiC/SiC, C/SigN4, SiC/SisN4) ont été beaucoup eétudiés ces trente
derniéres années [NAS 04]. Ces matériaux thermostructuraux tenaces peuvent étre utilisés
jusqu'a environ 1500 °C comme matériaux de structure dans des domaines comme
I'aéronautique militaire et civile, I'aérospatiale ou bien les réacteurs nucléaires du futur.

Les composites a matrice céramique ont été développés pour remedier a la fragilité
intrinséque est au manque de fiabilité des céramiques monolithiques. Les CMC sont des
matériaux tenaces malgré le fait que ses constituants pris séparément sont intrinsequement
fragiles. Cette propriété des CMC est acquise grce au contrble des caractéristiques
interfaciales fibres/matrice. L'interphase fibres/matrice doit assurer la déviation des fissures
créées sous charge dans la matrice et ainsi prévenir la dégradation du renfort fibreux [MAR
89]. Les matériaux interfaciaux fibres/matrice utilisés sont généralement des matériaux
lamellaires, a forte compliance et possédant des liaisons basales faibles (ex : PyC, BNpex),
déposés de maniere organisée sur la surface des fibres, les plans graphitiques paralleles a
celle-ci [NAS 98].

D'un point de vue mécanique, les composites a matrice céramique sont des matériaux
élastiques endommageables c'est-a-dire que pour des taux de charges importants, de la
microfissuration matricielle et des déliaisons fibres/matrice apparaissent et sont responsables
du comportement mécanique non linéaire de ces matériaux. Les fissures et déliaisons alors
crées favorisent la diffusion de I'oxygene ambiant vers les fibres. L'oxydation des fibres par
I'oxygene présent dans I’atmospheére conduit généralement a la rupture catastrophique du
matériau. Par conséquent, un important challenge a relever est de limiter la diffusion de
I'oxygeéne vers les fibres. Pour ce faire, des interphases et des matrices autocicatrisantes ont
été développées ainsi que le dépdt a la surface du composite de revétements spécifiques
(barrieres environnementales) [LAM 99a, LEE 01]. Les interphases et les matrices
autocicatrisantes développées sont élaborées par des procédés gazeux longs et onéreux
(Chemical Vapor Infiltration-CV1) et qui permettent difficilement de densifier completement
le composite. L'objectif de cette these est d'élaborer par des procédés hybrides voie condensée
rapides et peu onéreux des matrices capables de ralentir la diffusion de l'oxygene vers les
fibres en associant des phases réfractaires et des phases autocicatrisantes. Les procédés de
densification utilisés mettront en ceuvre le frittage flash (Spark Plasma Sintering) ainsi que
I'imprégnation des préformes fibreuses par du silicium liquide (M1 : Melt Infiltration ou RMI :
Reactive Melt Infiltration).

1.2 Constituants des CMC et méthodes d'élaboration

1.2.1 Fibres
Dans les matériaux composites a hautes performances thermomecaniques, le renfort fibreux a
pour fonction principale de supporter I'essentiel de la charge appliquée.

Les fibres céramiques les plus utilisées dans les composites thermostructuraux sont les fibres
de carbone et celles de carbure de silicium.

Fibres de carbone

Elles sont disponibles dans une large gamme de propriétés mécaniques et thermiques et pour
des colts relativement faibles. Cependant, leur coefficient d'expansion thermique est
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anisotrope (trés faible et méme négatif selon leur axe longitudinal, éleveé et positif dans le sens
radial) et différent de celui du carbure de silicium ou du nitrure de silicium. Par conséquent,
les composites C/SiC ou C/Si3N, sont pour la plupart micro-fissurés aprés élaboration [SAB
96, LAM 94]. Ces microfissures facilitent la diffusion de I'oxygéne vers les fibres dans des
atmosphéres oxydantes [LAM 94]. De plus, les fibres de carbone subissent une oxydation
active des 450°C et ne peuvent étre utilisées seulement si elles sont parfaitement protégées de
I'oxydation.

Fibres de SiC

Les fibres de SiC possedent une résistance a l'oxydation nettement supérieure aux
fibres de carbone. Par ailleurs, le coefficient de dilatation des fibres de SiC étant tres proche
des matrices céramiques utilisées (SiC, Si3Ny), les composites a renfort SiC ne sont pas
microfissurés apres élaboration. Cependant, toutes les fibres de carbure de silicium ne sont
pas steechiométriques et la plupart sont treés chéres.

Les fibres de carbure de silicium de premiére génération (ex : Nicalon) sont des fibres
du type Si-C-O constituées de nanocristaux de SiC (1 a 2 nm de diametre) et de carbone libre
inclus dans une matrice SiC,O, amorphe. Ces fibres se décomposent au-dessus de 1100-1200
°C avec une perte de propriétés mécaniques. Par conséquent, les composites a matrice
céramique comportant ces fibres doivent étre élaborées par des procédés basses températures
(ex : CVI, PIP,...) et leurs utilisations sont limitées en températures (Tableau 1).

Les fibres SiC de deuxieme génération (ex : Hi-Nicalon) sont des fibres du type
SiC+C qui ne contiennent pas d'oxygene. Elles sont constituées de nanocristaux de SiC
(environ 5nm de diamétre) et de carbone libre (rapport C/Si # 1,39). Ces fibres ne se
décomposent pas a hautes températures car elles ne contiennent pas de phases SiOxC, et
fluent vers 1200°C. Leur résistance au fluage peut étre accrue si ces fibres ont subi un
traitement thermique a 1400-1600°C qui permet de stabiliser leur microstructure [ICH 95,
CHO 95].

Les fibres base SiC de troisieme génération (ex : Hi-Nicalon S, Tyranno SA3,
Sylramic) sont des fibres SiC steechiométriques qui ne contiennent pas d'oxygene. Leur taille
de grains est relativement importante (20-200 nanométres) et leur stabilité thermique est
excellente. Ces fibres sont cependant tres rigides (E=400GPa) et leur capacité a étre tissées
faible. De plus, ces fibres possédent une faible déformation a rupture (0,6-0,8%) qui limite le
comportement mécanique non linéaire des CMC en partie responsable du caractére non
fragile de ces matériaux. Par ailleurs, ces fibres sont extrémement onéreuses [NAS 04]. Le
Tableau 1 rassemble quelques caractéristiques des fibres base SiC.

Tableau 1: Caractéristiques de fibres céramiques a base de SiC

' Nicalon - Hi-Nicalon .
Type de fibre NLM202 Hi-Nicalon Type S Tyranno SA3 Sylramic
Diametre (um) 15 14 12 7,5 10
% at. Si 39,5 41,6 48,7 46-49* 47,6
% at. C 48,5 57,8 51 53-51* 47,1
% at. O 12 0,6 0,2 <1 <0,2
Autres éléments - - - <0,2 % at. Al grains de TiB;
% at. C /% at. Si 1,32 1,41 1,05 1,15-1,04 =1,0
Coefficient de dilatation | 3,1 - 51 4,5 5,4
(10°°/K) (RT-500°C) (RT-500°C) (RT-1000°C) (RT-500°C)
Masse vol. (kg/m°) 2550 2740 3100 3100 3060
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E (GPa) 200 270 420 387 400

or (MPa) 3000 2800 2600 2680 2800

® grains de SiC (nm) 5 10 20 50-100 100-300
C libre : La(nm) <2 2-3 1-30 -

N 2 5-8

Les préformes

Les fibres avant d’étre utilisées au sein d’un composite, sont tout d’abord organisées dans
I’espace afin de pouvoir les manipuler. On obtient alors différents types de préformes
fibreuses. La mise en forme de préformes fibreuses passent pratiquement obligatoirement par
la manipulation de fils formés de quelques centaines a quelques dizaines de milliers de
filaments unitaires enrobés par une matrice organique fugitive, ou ensimage, voire méme de
guipage en vue de favoriser leur alignement sous forme de rubans de nappes ou leur tissage
sous forme de tissus 2D (Figure 1).

I-I-I-I-I-I I I----I----
[ O II I A | N |
l.l.l.lllll | I I [ 'l"l”l"l
R | | | B! T
l.l.l.l.lll l.luulul
HEEE . i _HI__I Iff.f_ff_f
IIIIIIIIIII EEEEEERREER

a) b) c)

Figure 1: Tissus a) de taffetas, b) de sergé 2 x 2 et ¢) de satin de 5.

L’emploi de résines organiques ou organométalliques ou bien une premiere étape de
densification par CVI permet d’obtenir, aprés une premicre pyrolyse, une préforme
mécaniquement manipulable et usinable [NAS 04].

1.2.2 Interphases

L'interphase entre les fibres et la matrice a pour role d'obtenir un composite tenace
bien que ses constituants pris individuellement sont fragiles (Figure 2).
Le role de l'interphase est multiple : (i) servir de fusible mécanique en déviant les fissures en
son sein (mode | de rupture a mode Il de rupture) afin d'éviter la rupture des fibres par effet
d'entaille (Figure 3), (ii) assurer un transfert de charges correcte entre la matrice et les fibres,
(iii) éventuellement servir de barriére de diffusion afin de prévenir la dégradation des fibres
lors de 1'¢laboration a hautes températures, (iv) absorber les contraintes d’origine thermique
provenant des coefficients de dilatation différents des fibres et de la matrice et ainsi limiter
I’endommagement matriciel aprés élaboration [NAS 98].
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Figure 2 : Comportements mécaniques de CMC [PAI 09].
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Figure 3 : Interphase lamellaire
a) Représentation schématique et b) Composite SiC/SiC a interphase pyrocarbone

Differents types d'interphases peuvent étre élaborées (Figure 4). Des interphases
monocouches de matériaux lamellaires (pyrocarbone ou nitrure de bore hexagonal) ou de
matériaux poreux, des interphases multicouches constituées alternativement de couches de

matériaux lamellaires (ex : pyrocarbone) et de céramiques (SiC, B4C,...).
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Figure 4 : Différents types d’interphases, [NAS 98, NAS 01]

1.2.3 Matrices

Role de la matrice

Le role de la matrice est d’enrober les fibres afin de les protéger de 1’agression du milieu
extérieur, tant mécanique que chimique, de transférer les charges appliquées au composite, de
maintenir le renfort selon les axes privilégiés de chargement et de limiter les interactions
chimiques entre la fibre et la matrice lors de 1’élaboration ou lors de leur utilisation.

Méthodes d’élaboration

Les modes d’¢élaboration dépendent étroitement des propriétés du renfort (caractéristiques
mécaniques, stabilité chimique, tenue en température...) mais aussi de la matrice qui va lui
étre associée. Certains procédés comme la CVI permettent de limiter au maximum les
contraintes d’origines mécaniques exercées sur le renfort et aussi dans une certaine mesure la
réactivité avec le renfort du fait de la température de mise en ceuvre relativement basse [NAS
06]. Par contre d’autres procédés comme la compression a chaud vont nécessiter a la fois des
températures et des pressions é€levées, sources de dégradations mécaniques ou
thermochimiques [NAS 95].

La voie gazeuse ou CVI

En voie gazeuse, les différents constituants du composite, c'est-a-dire I'interphase, la matrice
et le revétement extérieur, sont successivement déposés a partir de précurseurs gazeux a des
températures modérées (900 - 1100 °C) et sous pression réduite (ou quelquefois a pression
atmosphérique). Le matériau de depart est une préforme fibreuse poreuse qui peut étre
multidirectionnelle. Pendant les étapes de densification, I'interphase et ensuite la matrice sont
déposées a la surface des fibres au sein du réseau poreux de la préforme suivant les réactions
suivantes (écrites ici pour les constituants principaux d'une matrice carbure de silicium) :

CH35iC|3(g) +H, > SiC(s) + 3HC|(g)

2CxHy(g) =2 2xCs) + YHa(g)
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Le challenge lors du procédé CVI consiste a maintenir la porosité de la préforme ouverte
jusqu'a la fin de la densification [CHR 77, NAS 81, NAS 86, NAS 92]. Cette condition peut
étre respectée en maintenant I'ouverture des pores a une température suffisamment basse c'est-
a-dire en appliquant un gradient de température au sein de la préforme, ou en ré-ouvrant de
facon périodique, I'entrée des pores par une action mécanique. Le procédé CVI présente de
nombreux avantages mais aussi quelques inconvénients. Il conduit a des dép6ts de grande
pureté et parfaitement contr6lés au niveau de la composition et de la microstructure. Les
composites densifiés par CVI présentent toutefois une porosité résiduelle importante (10 a 15
%, ouverte pour la plupart) et par conséquent conduit & des composites présentant une
conductivité thermique faible et une faible étanchéité vis-a-vis des gaz et des fluides liquide.
Le procéde CVI est un procédé mature qui a d'ores et deja été transféré a I'échelle industrielle
[CHR 01].

Les voies liquides

Deux voies liquides différentes sont couramment utilisées :

L'imprégnation de polymeéres précurseurs céramiques (polycarbosilane, polysilazane,
polysiloxane) et leur pyrolyse (PIP-polymer impregnation and pyrolysis) et I'imprégnation
réactive ou non de métaux liquide (R MI- Reactive Melt Infiltration) [PAI 09].

La voie PIP nécessite plusieurs étapes successives d'imprégnation et de pyrolyse, ce qui la
rend longue et couteuse.

La voie RMI permet d'obtenir des composites présentant un trés faible taux de porosité
résiduelle et donc des composites présentant une conductivité thermique élevée ainsi qu'une
bonne herméticité vis a vis des gaz et liquides. Cette voie nécessite cependant des fibres qui
soient thermodynamiquement stables a la température d'imprégnation du métal ainsi qu'avec
ce dernier. Une barriere de diffusion peut cependant étre déposée autour des fibres afin
d'éviter leur réaction avec le métal liquide. Le métal peut aussi réagir avec des charges
minérales volontairement introduites au sein de la préforme fibreuse comme par exemple des
charges de carbone qui vont réagir avec du silicium liquide pour former du carbure de
silicium : Sijiq + Cs = SiCs [HIL 94, COR 99, FAB 99, SHO 99].

La voie céramique (ou voie solide)

Dans la voie céramique, le précurseur de la matrice est introduit sous forme d’une suspension
stable de poudres céramiques au sein d’une texture fibreuse. Les préformes préimprégnées
sont alors séchées puis densifiées, par frittage libre, par compression uniaxiale a chaud, par
pressage isostatique a chaud [NAK 90]. Ces deux derniers procédés de frittage nécessitent des
fibres ayant des stabilités mécaniques et thermiques importantes; compte tenu des
températures mais aussi des pressions exercées, des interphases épaisses sont le plus souvent
déposées afin de protéger les fibres lors de 1’¢élaboration.

Procédé NITE

Des tissus de fibres de SiC de derniére génération, revétues de PyC ou de BN de forte
épaisseur, sont imprégnés par une suspension de poudres nanométriques contenant des
poudres SiC nanométriques ainsi que des ajouts de frittage (Al,03-Y,03).

L’étape suivante consiste en une compression a chaud a 1780°C sous 15 MPa qui conduit a
des composites SiC/PyC/SiC de formes variées (plaques ou cylindres) de faible porosité, de
propriétés mecaniques et thermiques élevees ainsi qu'une excellente étanchéité vis a vis des
fluides de refroidissement comme I'hélium [KOY 00, KAT 02, KAT 02b]. Ce procédé peut-
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étre attractif a condition que la fraction volumique en fibre (actuellement 20%) soit
augmentée, que l'interphase PyC de forte épaisseur (0.8um) soit remplacée par des matériaux
plus appropriés et que les préformes 1D utilisées soient remplacées par des préformes
multidirectionnelles [NAS 04].

tissu de fibre SiC

revétue (C ou BN) Tyranno™-SA

e
/)

imprégnation e

nano-suspension

SiC Matrix

frittage
1780 °C - 15 MPa

PO D OOOOOUC

3

PyC Interphase

%

Composites
SiC/ SiC

Figure 5: Procédé NITE et composite associé, [PAI 09]

Les voies hybrides

Chaque procéde présenté ci-dessus présente des avantages et des inconvénients. Des procédés
hybrides sont parfois utilisés afin d'optimiser la densification des préformes fibreuses, la
microstructure des composites et les colts de production. Dans une premiére étape, la voie
gazeuse est la méthode privilégiée pour le dépbt d'interphases quelle que soit la technique
employée par la suite pour la densification de la matrice puisque que la CVI conduit & des
dépbts de composition, de structure et d'épaisseur relativement homogéne méme avec des
préformes présentant une structure multidirectionnelle complexe. Dans une deuxiéme étape,
les voies liquides ou les voies solides peuvent étre utilisées afin de combler la porosité
matricielle résiduelle et ainsi d'obtenir un composite présentant une conductivité thermique
élevée et une bonne herméticité vis a vis des gaz et des liquides [NAK 98, SUZ 99].

1.2.4 Revétements

Des revétements sont souvent appliqués a la surface des composites a fibres de carbone ou a
fibres de carbure de silicium afin d'augmenter leur durée de vie en conditions corrosives
[GOU 94, LEE 01, ULL 01]. Le revétement le plus utilisé consiste en une couche de carbure
de silicium de forte épaisseur déposée par CVD afin de combler la porosité résiduelle
inhérente aux procédés CVI et PIP [NAS 04]. Les revétements de carbure de silicium sont,
apres dép6ts a la surface des composites a fibres de carbone, microfissurés a cause de la
différence de coefficients de dilatation entre les fibres et le revétement. Le comportement de
ces dépOts en atmosphére oxydante est bon si le matériau n'est pas cyclés en température et/ou
sous charge, grace a une couche de silice protectrice [LAM 94]. Quand cette condition n'est
pas remplie, ce type de revétement ne fournit pas une protection efficace, notamment aux
températures de fonctionnement intermédiaires, car des microfissures sont continuellement
formées et ne peuvent pas étre comblées suffisamment rapidement par la silice (dont la
cinétique de formation est trés faible en dessous de 900°C). Ce comportement conduit a une
diffusion en profondeur de l'oxygene au sein du composite et a une dégradation des
interphases et des fibres. Afin de répondre a ces inconvénients, des revétements multicouches
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autocicatrisants peuvent étre envisagés [GOU 94] ainsi que des matrices autocicatrisantes
multiphasées particulaires.

Dans des conditions de fonctionnement tres spécifique comme les hautes pressions avec une
pression partielle d'eau élevée, la silice n'est plus protectrice et le composite se dégrade. Dans
de telles conditions de fonctionnement, des revétements oxydes, appelés barriéres
environnementales, ont été élaborés. Ces revétements sont généralement multicouches, par
exemple : une premiére couche de silicium, une seconde couche de mullite et une troisiéme
couche externe d'alumino-silicate de baryum et de strontium (BSAS) [LEE 01] ou bien une
couche interne de carbure de silicium et une couche externe de silicate d'yttrium [ULL 01].
Ces couches peuvent étre deposees par PVD, CVD, ou a partir de suspensions colloidales.

1.3 Propriétés et applications des CMC

Les composites a matrice céramique non oxyde peuvent étre utilisés comme piéce de structure
a des temperatures pouvant atteindre 1500°C. Les champs d'application des CMC concernent
principalement le domaine de I'aéronautique militaire et maintenant civile, le domaine de
I'aérospatial et celui de I'énergie (Figure 6).

(b) (©)
Figure 6 : Exemple d'application des CMC dans le domaine (a) de I'aéronautique avec la
réalisation de volets extérieurs de moteurs d'avion, (b) de I'aérospatial (col de tuyére), (c) de
I'énergie avec la réalisation de piéces pour les réacteurs nucléaires du futur.

Les durées de vie (ddv) des CMC dépendent étroitement de la nature des composants (fibres,
mais aussi matrice et interphase), de la contrainte appliquée et de la température.

Conclusion

Les composites thermostructuraux avaient pour vocation a 1’origine d’€tre utilisés a hautes
températures pour des temps courts dans le domaine militaire et celui du spatial (col de
tuyeres, bouclier de rentrée atmosphérique, divergent déployable...) ou de 1’ordre du millier
d’heures (volets de moteur d’avions militaires). Maintenant leur implantation envisagée dans

21



les moteurs d’avions civils ou dans les turbines terrestres implique des durées de vie de
I’ordre de plusieurs dizaines de milliers d’heures pour les arriéres corps des réacteurs d’avion
a des températures modérées ou dans les chambres de combustion & des températures de
I’ordre de 1400°C.

Les matériaux composites a matrice céramique ont donc un avenir prometteur quant a leur
utilisation dans le domaine des économies d’énergie. C’est ainsi que des CMC sont envisagés
dans les gaines de combustibles nucléaires dans les nouveaux réacteurs de fission et dans les
revétements intérieurs des réacteurs de fusion contrdlée. Cependant les ingenieurs et les
chercheurs associés devront, s’ils veulent imposer les CMC :

- Diminuer le codt et accroitre la durée de vie des fibres en les protégeant vis-a-vis du milieu
extérieur ;

- Diminuer le cotit de production des matrices en mettant en ceuvre des procédés hybrides.

En outre des protections externes devront étre trouvées afin de limiter les phénomenes liés a
I’oxydation (barriéres environnementales) mais aussi ceux liés a la température (barrieres
thermiques). Les procédés hybrides développés dans cette thése s’inscrivent dans cette voie et
mettent en ceuvre la densification de composites par frittage flash et par imprégnation de
silicium liquide au sein de préforme fibreuse.

2 CAHIER DES CHARGES

L’objectif de cette these est d’élaborer par des procédés hybrides peu onéreux des composites
a fibres de carbone et a matrice céramique parfaitement dense. Une matrice céramique
parfaitement dense permet au composite d'étre hermétique vis a vis des fluides, comme par
exemple les fluides caloporteurs rencontrés dans les centrales nucléaires mais permet aussi
une conductivité thermique élevée, ce qui limite les gradients de température au sein des
piéces en composite. La matrice des composites élaborés doit par ailleurs présenter la capacité
a ralentir la diffusion de I’oxygeéne de 1’atmosphére ambiante vers les fibres. Pour cela, le
concept de matrice autocicatrisante a été retenu. Les paragraphes suivants présenteront les
procédés d’élaboration retenus pour répondre a ce cahier des charges ainsi que les systéemes
matriciels choisis.

3 PROCEDES D’ELABORATION RETENUS (PROCESSING)

Les procédés d'élaboration retenus pour densifier les préformes fibreuses consistent a (i)
déposer des interphases autour des fibres par CVI (étapes réalisées a Snecma Propulsion
Solide), (ii) introduire des charges minérales au sein de la préforme fibreuse a partir de
suspensions colloidales et éventuellement & partir d'un sol transformé ensuite en gel puis
pyrolysé, (iii) a consolider la préformes fibreuse ainsi chargée par frittage flash ou par
imprégnation réactive de silicium liquide.

Les chapitres suivants présenteront les techniques de frittage flash et d’imprégnation réactive
de silicium liquide.

3.1 Frittage flash

Le frittage flash (Spark Plasma Sintering, SPS) est une technique de frittage sous pression ou
la matrice de pressage, le plus souvent en graphite est traversée par un courant electrique
(continu ou alternatif) de forte intensité ce qui provoque son échauffement par effet Joule
(Figure 7). Lorsque I'échantillon a fritter est conducteur le courant électrique passe aussi en
son sein ce qui contribue a son échauffement.
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Figure 7 : Schéma de principe du Spark Plasma Sintering

Dans la plupart des installations SPS courantes, des séries de trains de pulses de courant
continu (pulse d'une durée de 3ms) entrecoupés de temps morts d'intensité et de tension
variables sont appliquées de maniere a atteindre la température de frittage désirée a des
vitesses pouvant atteindre les 600°C/min.

Ce procede est maintenant industrialisé pour produire des petits objets de formes simples mais
également des pieces de formes complexes et de diamétres aussi larges que 500 mm. Cette
technique permet des cinétiques de frittage beaucoup plus rapides (quelques minutes) que les
techniques de frittage conventionnelles. Trois explications sont couramment émises pour
expliquer cette augmentation de la cinétique de frittage : (i) les inventeurs de ce procédé
pensent qu'un arc ou qu’une décharge plasma entre les grains de poudres, d'ou le nom de la
technique, permettrait de nettoyer la surface des grains de toute substance adsorbée, ce qui
faciliterait la diffusion aux joints de grains [OMO 00, NGY 03], (ii) d'autres chercheurs
pensent que seule I'application d'un champ électrique est a I'origine de cette densification plus
rapide [MUN 93], (iii) enfin certains auteurs pensent que l'augmentation des cinétiques de
frittage observées est uniquement due a une sous estimation de la température réelle de
I'échantillon du fait que la mesure de température s'effectue sur la matrice de pressage [DOB
03, KRE 04].

Quelque que soit I'existence de mécanismes de frittage intrinséques a la technique SPS, de

nombreux matériaux ont pu étre frittés par frittage flash avec des cinétiques de frittage
nettement plus rapides qu'avec les méthodes conventionnelles (Figure 8).
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Figure 8 : Différents types de matériaux ayant été densifiés par frittage flash, d'aprés [EST 06].

Outre le frittage flash, la technique d’imprégnation de préformes par du silicium liquide a été
retenue pour densifier nos composites. Le paragraphe suivant présente cette technique de
densification.

3.2 Densification des composites par impréegnation de silicium liquide

Une synthese bibliographique sur I'imprégnation de préformes par le silicium liquide a été
réalisée par JC Ichard au cours de sa thése au LCTS en 2002 [ICH 02]. Le paragraphe suivant
reprend des éléments de cette synthése bibliographique.

3.2.1 Le procede d’imprégnation par le silicium liquide

L’infiltration d'un solide poreux par le silicium liquide (aussi appelée siliciuration) est utilisée
aujourd’hui pour I’obtention de céramiques a base de SiC (Reaction Bonded Silicon Carbide,
RBSC) ou de composites (SiC/SiC ou C/SiC) denses. Dans la plupart des cas, I’infiltration est
réactive car elle met en jeu une réaction chimique entre le silicium et du carbone.

3.2.2 Imprégnation de composites fibreux

L'infiltration de matériaux composites fibreux par le silicium liquide a commencé a étre
utilisée au milieu des années 80 sur les C/C et au debut des années 90 sur les SiC/SiC mais
dans des cadres difféerents.

L'application aux C/C a été choisie pour palier leur faible résistance a I'oxydation et diminuer
leur codt de fabrication. Le procéde consiste a imprégner par Resin Transfer Moulding (RTM)
une préforme fibreuse de carbone par une résine chargée, puis d'effectuer une pyrolyse pour
obtenir un composite C/C poreux. Lors de cette pyrolyse, le retrait de la résine créée des
canaux de porosité de maniére homogene sur tout le matériau. L'infiltration par le silicium se
fait a ce stade a une température de 1600°C sous vide (Figure 9), conduisant a un composite
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Figure 9 : Procédé d'imprégnation par le silicium liquide du DLR [KOC 99].

C/C-SiC dense. La matrice formée par réaction entre le silicium et le carbone est constituée de
SiC et de silicium libre (~6%) [KOC 99, KRE]

25



Son application aux composites SiC/SiC a debuté aux Etats Unis avec les programmes de
recherche sur les avions supersoniques et au Japon avec ceux concernant les futurs matériaux
des centrales nucléaires. Ces programmes étant confidentiels, peu d'études sont disponibles
concernant les matériaux réalisés ainsi que leur mode d'élaboration. General Electric et
Norton Ceramics furent les précurseurs dans le domaine grace a leur expérience acquise avec
les céramiques SiC/Si, suivis par BF Goodrich et Honneywell (ex Allied Signal) puis par la
suite Toshiba.

La particularité de chaque procédé provient du moyen d'introduire la charge de carbone
devant réagir avec le silicium, de I'architecture fibreuse utilisée et de la technologie employée
pour apporter le silicium. L'imprégnation par le silicium permet de former une matrice de SiC
plus ou moins riche en silicium et siliciures en lieu et place de la porosité initiale, ce qui
permet d'obtenir des composites denses (porosité <3%).

General Electric a développé deux voies: la voie "prepeg” (préimprégné) et la voie "slurry
cast" (coulage d'une barbotine) (Figure 10).

Préimprégné
%g ' S~ — Imprégnation
: Revétement - - (ik/"”. par I siticiimm
Bobine Imprégnation Bobinacs S t

de fil desfibres ot 12 barbotine

Coulage d'une barbotine

lm 2 o T

e < < = s
= B AR Imprégnation
= : pregoau
Bine ' ] par le silicium
i Tissus Préforme Revétement  Imprégnation

des fibres par 1a barbotine
Figure 10 : Procédés d'imprégnation par le silicium liquide de General Electric [LUT 01].

La voie "prepreg" (Figure 10) débute par le dépbt d'une interphase de nitrure de bore dopé ou
non au silicium puis d'une couche de SiC, sur des meches de fibre Hi-Nicalon ou Sylramic.
Les meches sont ensuite "trempées™ dans une barbotine contenant du SiC, des particules de
carbone, des liants organiques et un solvant, puis sont bobinées autour d'un mandrin. Apres
séchage, les méches sont coupées puis étalées et comprimées pour former une préforme
poreuse. A ce stade la préforme peut étre découpée selon la géométrie finale désirée.
L'infiltration par le silicium liquide (Figure 11), suivant un des différents procédés mis au
point par G.E., a lieu aprés une étape intermediaire a 500°C permettant la décomposition des
produits organiques en carbone.

La seconde voie dite "slurry cast” (Figure 10) differe de la précédente du fait que les fibres
sont d'abord tissées ou tressées puis compactées pour former une préforme fibreuse. Une
interphase identique a la précédente (BN ou BN(Si) + SiC) est déposée par CVI. La préforme
ainsi consolidée est imprégnée par la méme barbotine que précédemment puis densifiée par le
silicium liquide.

G.E. a mis au point d'autres modes d'introduction de la charge de carbone (imprégnation de
résines phénoliques, furaniques...) mais ne les a pas développés.
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Figure 11 : Schéma de I'imprégnation par le silicium liquide effectuée par General Electric [LUT
93].

La technologie d'infiltration par le silicium liquide en elle-méme a fait I'objet de nombreux
brevets de la part de General Electric [BRU 93 ; HIL 80]. Les conditions utilisées sont assez
classiques, a savoir une température inférieure a 1450°C, une pression réduite inférieure a
5.107 Pa et une durée d'imprégnation de 10 & 30 minutes. Le silicium est apporté au contact du
matériau au moyen d'un drain. Ce dernier peut étre de nature trés diverse mais G.E. semble
préférer les toiles ou feutres de carbone. Ainsi, la préforme fibreuse est mise en contact avec
une toile de carbone elle-méme posée sur un feutre de carbone. Le silicium ou l'alliage de
silicium est étalé sur une extrémité de la toile. Afin d'éviter toute migration du silicium par
I'extérieur du matériau et tout exces de silicium sur les faces, la préforme est recouverte par
pulvérisation ou peinture d'un film de nitrure de bore (agent anti-mouillant). Lors de la fusion,
le silicium migre par capillarité le long de la toile et infiltre le matériau, I'exces de silicium
étant "absorbé" par le feutre de carbone (Figure 12).
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Figure 12 : Schéma d'un des montages utilisés par General Electric pour imprégner ses matériaux
par le silicium liquide [BRU 93].

La voie imprégnée permet d'obtenir un composite trés homogéne alors que la seconde voie
possede des régions plus ou moins riches en fibre ou matrice. Cette différence permet au
premier matériau de posséder des propriétés mécaniques identiques a celles du second avec un
volume de fibre moins important (25% contre 40% vol.).

La caractérisation effectuée sur ce type de matériau a montré une augmentation du domaine
linéaire, un accroissement du module du composite, de meilleures propriétés interlaminaires
et une forte conductivité thermique par rapport a un composite SiC/SiC élaboré par CVI
[COR 99]. Des essais en condition d'utilisation ont aussi été effectués sur des pieces a
I'échelle 1 (chambre de combustion notamment) et ont montré des résultats trés encourageants
quant a l'utilisation de ces matériaux. Cependant, en conditions d'utilisation sévére (pression
de vapeur d'eau importante et haute température), ceux-ci ne répondent pas encore au cahier
des charges (une forte dégradation voire une consommation compléete de l'interphase est
observée).

Un effort particulier a été porté ces dernieres années sur la composition de la matrice finale en
incorporant des charges variées et en utilisant des alliages base silicium de facon a réduire le
taux de silicium libre et augmenter les propriétés a haute température. Ces améliorations sont
trés peu détaillées dans la littérature mais il semblerait que les charges soient a base de bore
(cicatrisation a basse température) et les alliages a base de molybdéne (réfractarité, résistance
a l'oxydation) et/ou de bore (réactivité interphase BN/silicium).
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3.2.3 Phénomenes mis en jeu lors de ['imprégnation par du silicium liquide

Propriétés du silicium liquide

Qu'il soit sous forme de poudre ou massif, le silicium se recouvre d'une fine couche de silice
au contact de l'air. Il réagit avec presque tous les éléments et peut former des composes
définis.

Son point de fusion dépend de sa pureté mais est proche de 1410°C, son enthalpie de fusion
étant de 47 kJ/mol. Sa masse volumique est de 2,33g/cm® & température ambiante, il fait partie
des matériaux durs. Sa tension de vapeur saturante est faible jusqu'a 1400°C mais augmente
rapidement a partir de son point de fusion [ICH 00].

Mouillage et réactivité carbone/silicium

La réaction chimique entre le carbone et le silicium conduit a la formation de SiC-p,
I'enthalpie de formation de SiC (DH°,gg) étant de 69-73 kJ/mol [FIT 83]. Cette réaction est
exothermique, son degré dépendant de la nature du substrat carboné [SAN 99 ; SIN 95]. Le
carbone possede une solubilité dans le silicium liquide inférieure a 1% d'atomes de carbone
(10 %-10" % atomes de C dans le silicium solide) dans un domaine de température allant
jusqu'a 3000K. La diffusion du carbone dans le silicium liquide est tres rapide et dépend de la
température. Le coefficient de diffusion peut étre calculé a partir de la relation suivante [PAM
86]:

D =0,755 x 102 exp. (-Q/RT) avec Q ~ 38,3 kd/mole et R = 8,31 J/K.mol

Le mouillage du silicium liquide sur le carbone est dit réactif du fait de la présence d'une
réaction chimique entre le solide et le liquide et de la formation d'une nouvelle phase a
I'interface solide/liquide. L'angle de contact varie avec le temps et tend vers une valeur
correspondant a celle du silicium sur SiC (6~30-40°) [L1 96, WHA 75]. L'angle de mouillage
dépend aussi de la nature du substrat carboné notamment de sa rugosité de surface et de sa
porosité. Whalen [WHA 75] observe ainsi une différence d'angle de contact de 30° en faveur
du pyrographite par rapport au carbone vitreux, ceci en raison de la forte rugosité de surface
du pyrographite. Li et al. [LI 96] ont étudié l'influence de la rugosité de différents
pyrographites sur I'angle de contact, plus la rugosité est forte plus celui-ci diminue.

Deux mécanismes de formation de SiC (SiC-f) par réaction entre un substrat de carbone et du
silicium liquide sont proposeés dans la littérature.

Le premier décrit la dissolution du carbone dans le silicium liquide suivi de la formation de
cristaux de SiC-p par précipitation a partir de la solution saturée de carbone dans le silicium.
Cette théorie est supportée notamment par les travaux de Pampuch et al. [Pampuch et al,
1986], Ness et al. [NES 86] et Page et al. [PAG 78] a partir des céramiques SiC/Si REFEL et
SILCOMP.

Le second explique la formation de SiC suivant un mécanisme en deux étapes. Le carbone est
dissout instantanément au contact du silicium liquide et des clusters de SiC se forment et
s'adsorbent a la surface du carbone. Apres saturation de la surface carbonée, le SiC se forme
par germination hétérogéne et croissance d'un film continu bidimensionnel. Sa croissance
ultérieure, plus lente, est assurée par la diffusion du carbone et du silicium dans le SiC formé.
Fitzer et al. [FIT 86], Zhou et al. [ZHO 95] et Li et al. [LI 96] sont arrivés chacun a cette
theéorie a partir de substrats divers.

Les différents types de carbone ne reagissent pas de la méme maniére avec le silicium.

Plusieurs études ont montré que la porosité, la densité et la nature du carbone influencent cette
réaction.
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Le mouillage par le silicium liquide de carbone vitreux commercial (Sigradur type G par
exemple) conduit a la formation d'une couche de SiC-p en surface du matériau suivant le
deuxieme mécanisme décrit précédemment [DEI 95]. Aucune infiltration au sein du carbone
n'est observée, ceci en raison de sa faible porosité ouverte. Singh [SIN 94] a montré qu'en
élaborant un carbone vitreux poreux, l'infiltration pouvait avoir lieu, conduisant a la totale
conversion du carbone en SiC.

Le carbone pyrolytique, le graphite (polycristallin ou non) et les fibres de carbone sont
totalement convertit en SiC. Il est important de noter que le carbone pyrolytique n'est
convertit en SiC que sur une certaine épaisseur aprés quoi le phénomene de “choking-off" est
observé. Fitzer et al. [FIT 83] ont étudié les réactions de chacun de ces carbones avec le
silicium. La pénétration du silicium et la vitesse de réaction sont particuliers a chaque type de
carbone.

Mouillage du SiC par le silicium liquide

Le silicium ne réagit pratiquement pas avec le SiC, le mouillage est dit non réactif. L'angle de
contact est compris entre 30 et 40° selon la nature du substrat de SiC et I'atmospheére utilisée.
A température ambiante, le carbure de silicium et le silicium se recouvrent d’une couche
d’oxyde (SiOxCy et SiO, respectivement). Suivant la pression partielle d’oxygeéne et la
température, I'épaisseur de celle-ci peut s’accroitre ou diminuer (par volatilisation). Le
mouillage de SiC par le silicium n’est possible que si ces couches d’oxydes n’existent plus a
leurs surfaces, sinon 1’angle de contact est supérieur a 90°.

Ce phénomeéne de réduction de la couche d’oxyde est présent pour tous les substrats et les
métaux facilement oxydables (aluminium, alumine...) et a été¢ identifié par de nombreux
auteurs sous le nom de "désoxydation” [EUS 99].

Pour une valeur seuil de P°0y, il existe une température donnée au-dessus de laquelle la
couche d’oxyde est réduite et au-dessous de laquelle son épaisseur croit [EUS 99].

Dans le cas du silicium et de son carbure, les équations d’oxydation/désoxydation sont les
suivantes :

Oxydation Désoxydation
SiC(s) + 1 Oz(g) — SiOz(s) + CO(g) Si(s) + SiOz(S) - 2 SiO(g)
SiC(s) + 2 SiOz(S) - 3 SiO(g) + CO(g)
SiOz(s) — SiO(g) + 1 Og(g)

Ratto et al. [RAT 00] ont établi un modéle permettant de déterminer les conditions de

pression partielle d’oxygene et de température permettant la désoxydation ou I’oxydation du
silicium sous atmosphere réductrice (figure 21).
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Figure 21 : Conditions de désoxydation du silicium en fonction de la température et de la
pression dans I'enceinte : pression partielle de SiO gazeux en fonction de la température
( Si(s) + SiOZ(S) — 2 SiO(q) ) [RAT OO]

La désoxydation de SiC pourra se faire soit par réaction interne du substrat soit par réaction
avec le silicium liquide.

Rado [RAD 97] a mis en évidence ce changement d’état de surface de SiC en fonction de la
température et de I’atmosphere et a pu le corréler avec le mouillage de ce dernier par les
métaux et les alliages du silicium. Les essais effectués sur du SiC polycrystallin ont montré
qu’une fois la désoxydation effectuée, une couche graphitique apparaissait en surface. La
graphitisation de SiC sous vide est connue pour s’effectuer au-dessus de 1100°C par
evaporation du silicium: SiC = Si) + Cgraphite)- Au-dessus d’une température limite, la
désoxydation de la surface du SiC se fait par réaction de la couche d’oxyde et du substrat et se
poursuit par une graphitisation de la surface.

Si les conditions de désoxydation ne sont pas satisfaites, la couche d’oxyde persiste.
Cependant, la réduction de cette couche sera quand méme possible par le silicium et ses
alliages (ainsi que par I’aluminium par exemple). Dans ce cas, I’espece gazeuse se volatilisant
sera SiO et aucune couche graphitique ne sera formée. L’angle de contact aura une valeur
supérieure a 90° lors du contact puis diminuera au fur et a mesure de la désoxydation pour se
stabiliser entre 30° et 50°. La cinétique d’étalement du silicium sur le SiC est dans ce cas,
dépendante de celle de désoxydation.

4 ETAT DE L'ART DES PROCEDES VOIE LIQUIDE - VOIE CERAMIQUE AU LCTS
(HORS PROCEDES PIP)

4.1 Reésultats obtenus

Les recherches concernant la densification de matrice au sein de CMC par des procédés voie
liquide (hors PIP) ou voie céramique ont commencé en 1999 au LCTS avec la thése de JC
Ichard [ICH 02].

JC Ichard a étudié la densification de composites a fibres de carbure de silicium par RMI de
silicium au sein de préformes chargees par des xérogels de carbone. Il a montré au cours de
ses travaux de recherche, que pour obtenir une bonne imprégnation de la préforme par le
silicium, il était nécessaire :
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- D'effectuer un traitement thermique de la préforme a imprégner a une température
Iégérement inférieure & 1410°C avant I'imprégnation par le silicium afin de dégazer et
de désoxyder au mieux la matiere a imprégner par le silicium.

- De déposer un agent antimouillant du silicium (BN) sur les surfaces externes de la
préforme a imprégner afin d'éviter de piéger des especes gazeuses au sein de la
préforme lors de I'imprégnation par le silicium (Figure 13 et Figure 14).
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Figure 13 : Confinement des espéces gazeuses a l'intérieur du matériau par étanchéification du
matériau suite a la migration par les tranches du silicium, d'aprés [ICH 02].
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Figure 14 : Empéchement de la migration du silicium par le dépét d'un anti-mouillant du silicium
(BN en suspension) : le matériau est perméable au gaz, ceux-ci ne sont plus confinés, d'apres [ICH
02].
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Les recherches concernant la voie céramique ont principalement commenceé en 2003 avec les
travaux de thése de N. Eberling-Fux [EBE 06]. Les systemes alors étudiés consistaient (i) a
introduire des charges de SiC au sein de préformes fibreuses par électrophorése et a les
densifier par RMI de titane liquide a 1700°C, (ii) a introduire des charges de TiC et a les
densifier par imprégnation de silicium liquide, (iii) a introduire des charges de SiC et a
densifier par frittage flash.

Les résultats obtenus :

(i) lors de I'imprégnation par le titane liquide, une dégradation des fibres de carbone par le
titane a été observée, la formation d'une couche de TiC a l'interphase fibres/matrice provoque
des décohésions fibres/matrice catastrophiques pour les propriétés mécaniques.
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(ii) apres imprégnation par le silicium liquide, une dégradation des fibres est observée. Cette
dégradation aurait pu étre limitée par le dépdt d'une barriére de diffusion (e.g. en carbure de
silicium) autour des fibres. Partant de ce résultat, les fibres de carbone utilisées dans cette
these ont éeté recouvertes d'une couche de SiC en plus de l'interphase de PyC. Suite a un
changement de lot de poudre de TiC par le fournisseur, la mise en suspension des poudres de
TiC est devenue problématique au cours de la these de N.Eberling-Fux. Des échantillons
imprégnés par les poudres de TiC pouvant faire I'objet de caractérisations mécaniques n'ont
donc pas pu étre réalisés.

(iii) un composite présentant une matrice dense de SiC a pu étre obtenu par frittage flash.
L'observation de la microstructure de ce composite révéle dimportantes fissurations
matricielles liées aux contraintes créées par la différence de coefficient de dilatation entre les
fibres et la matrice lors du refroidissement a partir de la température de frittage (1650°C) ainsi
éventuellement qu'au phénomene de retrait pendant le frittage.

Les caractérisations mécaniques des composites a fibres de carbone élaborés par des procédés
voies condensées au LCTS sont résumeées Figure 15 et Figure 16. Les données reprises ne
concernent que les travaux menés au LCTS par N. Eberling-Fux; JC. Ichard ayant travaillé
avec des fibres base SiC. Ces essais mécaniques montrent une marge de progreés relativement
importante.
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Figure 15 : Contraintes a rupture en flexion 3 points des composites élaborés par des voies
condensées au LCTS de 2003 a 2006 et comparaison avec le composite de référence élaboré
par CVI, d'aprés [EBE 06].
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Figure 16 : Contraintes a rupture en traction des composites élaborés par des voies
condensées au LCTS de 2003 a 2006 et comparaison avec le composite de référence, d'apreés
[EBE 06].

4.2 Enseignements des précédentes études

Concernant I'imprégnation de préformes fibreuses par le silicium liquide, il a été retenu la
nécessité d'effectuer un traitement thermique de désorption des espéces gazeuses contenues
dans la préforme a une température légérement inférieure a la température de fusion du
silicium et I'intérét de déposer un agent anti-mouillant du silicium (BN) sur les tranches et les
surfaces de la préforme afin d’éviter la migration préférentielle du silicium par les tranches de
la préforme.

Concernant I'imprégnation réactive de métaux liquides (RMI) au sein de préformes fibreuses,
il a été retenu l'intérét de revétir les fibres de carbone d'une protection (en carbure de silicium
par exemple) afin d'éviter la dégradation de celles-ci lors de I'élaboration et de formuler des
systemes matriciels ou le risque de formation de composés intermétalliques fragiles en bords
de fil (exemple : formation de TiC en bord de fil [EBE 06]) soit faible. Par ailleurs il a été
retenu le fait qu'il est difficile d'atteindre les quantités steechiométriques de réactifs (poudre et
métaux) souhaités afin de former in-situ les phases matricielles désirées. Cette difficulté
réside dans le fait que la quantité de métal "absorbée" par la préforme afin de combler toute sa
porosité peut différer de la quantité de métal qu'il faut apporter pour se trouver dans le
domaine de composition chimique souhaité (exemple : domaine de composition pour former
le composé TisSiC, [EBE 06]).

Concernant la densification par frittage flash, il a été montré la nécessité de minimiser la
fissuration matricielle liée a la différence de coefficient de dilatation entre les fibres et la
matrice lors du refroidissement (minimisation possible par exemple par la formation d'une
intergranulaire qui accommode les contraintes, de la température d'élaboration a la
température de transition vitreuse de cette phase) et d'utiliser des fibres revétues d'une
épaisseur de pyrocarbone suffisante pour permettre un transfert de charges entre les fibres.

Les solutions retenues dans cette thése tiennent compte des enseignements ci-dessus.
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5 PHASES MATRICIELLE RETENUES (MATERIALS DESIGN)

5.1 Introduction

Le cahier des charges, défini avec le partenaire industriel, impose de travailler principalement
avec des fibres de carbone. Quelques essais seront menés avec des fibres de carbure de
silicium de deuxiéme génération (Hi-Nicalon).

Afin d'améliorer la durée de vie des CMC, I'élaboration d'une matrice multiphasée capable de
ralentir la diffusion de lI'oxygene vers les fibres a travers les fissures matricielles a été retenue.
La matrice multiphasée élaborée doit donc limiter la fissuration matricielle, soit en
ralentissant la propagation des fissures au sein de la matrice (matrice a ténacité renforcée) soit
en comblant les fissures par une phase oxyde fluide en température (matrice autocicatrisante).
Le constituant principal des matrices est le nitrure de silicium pour les matériaux densifiés par
frittage flash et le carbure de silicium pour les matériaux densifiés par RMI. Les phases
fonctionnelles seront choisies pour leur stabilité vis a vis des autres phases matricielles.

Les paragraphes suivants présentent les mécanismes d'amélioration de la ténacité et
d'autocicatrisation qu'il est possible d'envisager pour la matrice de nos composites.

5.2 Meécanismes de renforcement de la ténacitée dans les composites

particulaires
Il est bien connu que le principal défaut des céramiques est leur fragilité. Ces derniéres années
de nombreuses études ont été menées afin de concevoir des céramiques dont la microstructure
permet une augmentation de la ténacité (K;c)du matériau.
Le Tableau 2 présente une classification générale des mécanismes microstructuraux
permettant d’augmenter la ténacité des matériaux céramiques.

Tableau 2 : Classification des différents mécanismes d’amélioration de la ténacité des
matériaux céramiques, d’aprés [HAU 02].

Principe du mécanisme Détail du mécanisme

Déviation de lissures Inclinaison ou torsion du plan de fissuration autour de
grains ou de particules de seconde phase

Ancrage ou arc-boulement de fissures  Arc-boutement du front de la fissure dans son plan entre
des points d'ancrage constitués par des secondes phases

Ramification de fissures La fissure peul se subdiviser en plusieurs fissures
plus ou moins paralieles

Ecrantage du front de fissure parune  * Microfissuration
zone aclive » Transformation de phase
+ Particules de seconde phase ductile

Pontage de fissure en arriére du frontde + Pontage par des grains plus ou moins déchaussés

fissure « Pontage par des fibres de seconde phase fragile plus ou
moins longues et plus ou moins orientées

» Pontage par des ligaments de seconde phase ductile

La modification de la trajectoire des fissures est associée au champ de contraintes au
voisinage des particules qui résulte d’écarts de coefficient de dilatation et/ou de modules
élastiques. Si le coefficient de dilatation de la particule est plus grand que celui de la matrice,
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cela créait une tension radiale et une compression tangentielle résiduelles qui tendent a dévier
la fissure autour de la particule (Figure 17).
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Figure 17 : Contraintes résiduelles autour d’une particule (a) et déviation de fissure associée
(b) (d’aprés [HAU 02]).

Les mécanismes de renforcement de la ténacité par écrantage du front de fissure par une zone

active et par pontage des lévres de la fissure en arriere du front de fissure sont
schématiquement illustrés Figure 18.
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Figure 18 : Différents mécanismes de renforcement par écrantage du front de fissuration : (a)
zone plastique de dislocations, (b) microfissuration, (c) transformation de phases, (d)
particules de phases ductiles ; ou par pontage en arriére du front de fissuration : (€) grains
déchaussés partiellement, (f) fibres longues alignées, (g) fibres courtes, (h) ligaments de
phase ductile, d’aprés [HAU 02].

La notion simpliste de valeur unique de ténacité n’est plus applicable a ces matériaux dont la
microstructure est congue pour améliorer la résistance a la propagation des fissures. Au
niveau macroscopique la description du comportement en fissuration doit se faire par des
courbes de résistance ou de ténacité en fonction de la propagation de la fissure (courbe R)
(Figure 19).
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Figure 19 : lllustration schématique de I’effet de courbe R. Le facteur d’intensité de contrainte
au seuil d’extension de la fissure est noté Ky (Kr=Kg(a) et Kr(a=0)=K,¢c) (d’aprés [BOC 00]).

5.3 Matrices autocicatrisantes

Les composites a matrice céramique non oxyde de type Cp/PyCgiy/ SizNam) ou SiCr/PyCiy/
SisNam) peuvent étre soumis, en utilisation, a des sollicitations mécaniques en température
sous des atmosphéres contenant de I’oxygeéne et de la vapeur d’eau. L’oxydation du carbone
des fibres ou de I’interphase peut se produire sous air sec a des températures inférieures a
500°C et conduit a la dégradation du matériau. Afin d'empécher ce phénomeéne, des matrices
autocicatrisantes ont été développées [LAM 99]. Le principe de l'autocicatrisation est de
consommer une partie de I'oxygéne entrant dans le matériau et de limiter I'accés de I'oxygéne
a travers les fissures matricielles vers les fibres et I'interphase de PyC par comblement de la
fissure par formation d'un verre SiO,-B,O3;. Les phases borées sont efficaces pour
l'autocicatrisation a des températures relativement faibles (500-1000°C) alors que les phases
riches en silice sont efficaces aux hautes températures (1000-1500°C) (réactions ci-dessous).

SiC(s) +2 Oz(g) = SiOz(s) + COz(g)

SiC(s) + 3/2 Oz(g) = SiOz(sJ) + CO(g)

B4Cys) + 4 Ozg) = 2 BO3(s) + CO2(g)

B4Cs) + 7/2 Opg) = 2 BoOssy + COg)
Des matrices séquencées autocicatrisantes Si-B-C ont ainsi été élaborées par CVI [LAM 99].
L'inconvenient de telles matrices restent leurs colts d'élaboration. Dans cette these, le principe
d'autocicatrisation étudié consistera a introduire par voie liquide des charges particulaires

borées au sein de la préforme fibreuse (Figure 20) puis a consolider celle-ci soit par frittage
flash, soit par imprégnation de silicium liquide.
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OXIDATION PROTECTION BY SEAL-HEALING MATRICES
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Figure 20 :Différents concepts de matrices autocicatrisantes (d’aprés Lamouroux et al. [LAM 99b])

5.4 Phases matricielles retenues

5.4.1 Le nitrure de silicium

Une des phases réfractaire et déviatrice de fissure retenue est le nitrure de silicium. En effet le
nitrure de silicium possede d'excellentes propriétés thermomécaniques.

De plus, grace au polymorphisme du nitrure de silicium, il est possible de faire croitre des
grains aciculaires de SizN4 beta au sein de grains équiaxes de SizN4 alpha et ainsi d'augmenter
la ténacité du matériau par pontage des fissures par les grains de SizNs.

Introduction

Le nitrure de silicium cristallise sous deux formes cristallines a et . Les deux phases
cristallisent avec la méme structure hexagonale de type phénacite (Be,SiO4) [AND 95].
Comme plusieurs silicates, le motif de base est un tétra¢dre formé de quatre atomes d’azote et
d’un atome de silicium au centre (SiNy) ; trois tétra¢dres partagent un atome d’azote formant
des chaines le long de I’axe c. La différence entre la phase a-SisN, et la phase $-SizNy se situe
dans la disposition des tétraédres le long de I’axe ¢ (Figure 21).

a b c d

O—N
@®—si

Figure 21 : Structure du nitrure de silicium. (a) trois tétraédres SisNy; (b) chaine le long de l'axe
c de tétraédres de forme a-SisNy; (¢) forme B-SizN,; (d) cellule élémentaire B-SisN, [AND 84].
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Cette disposition des tétraédres change la cellule élémentaire passant de Si;oNig (pour la phase
a-SizN4) a SigNg (pour la phase B-SizN) et, par conséquent, le groupe d’espace.

La transformation o- SizN4 a B- SisN4 a lieu en présence d'une phase liquide suivant une
transformation reconstructive [BRO 78]. Ce processus impose de casser et de reformer six
liaisons Si-N dans chaque maille élémentaire avec un changement de position d'un atome
d'azote et un petit déplacement des atomes voisins [THO 67]. La transformation alpha- béta
ne peut avoir lieu facilement seulement en présence de liquide (silicium, silicides ou silicates),
qui abaisse I'énergie d'activation de la transformation, car la différence entre I'enthalpie libre
de formation du a- SigNg4 et du B- SizNg4 est faible (# 30 kJ/mol & 25°C) mais son énergie
d'activation est élevée. La réversibilité de cette transformation n'a jamais été observée ; elle
est supposée étre trop lente pour étre observée.

Le nitrure de silicium se dissocie avant la fusion en silicium et en azote. Sous une pression
d'azote de 1 bar, la dissociation a lieu a 1880°C suivant la réaction 1:

Si3Ny (s) = 3 Si(gJ) +2 Nz(g). (1)

La pression de vapeur de silicium au-dessus du silicium et du nitrure de silicium est
représentée en fonction de la température a la Figure 22 (d'aprés [RIL 00]).
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Figure 22 : Tension de vapeur du silicium au dessus de silicium pur et de nitrure de silicium
pur en fonction de la température, d’aprés [BOC 00].

Oxydation du nitrure de silicium

Le nitrure de silicium, sous une pression normale d'oxygeéne, est thermodynamiquement
instable et s'oxyde mais il est protégé contre une oxydation catastrophique par un film de
surface d'oxyde capable de ralentir la diffusion de I'oxygéne vers la surface du SisN,4
(réactions 2 et 3.)

2 Si3N4 s) T 1,5 OZ(g) =3 SizNzO(S) + N2(g) AG°(1500°C) =-1063 kJ/mol (2)

SisNs () + 3 Oz = 3 SI02(g) + 2 N2 AG°(1500°C) = - 802kJ/mol  (3)

L'oxydation passive du nitrure de silicium pur est contr6lée par la diffusion centripéte de
I'oxygéne a travers la couche de Si,N,O de surface et cela conduit a une cinétique de type
parabolique. Cette couche de Si,N,O explique le fait que I’oxydation du SizN4 est beaucoup
plus lente que celle du SiC ; le SiC étant recouvert uniqguement de silice amorphe [RIL 00,
OGB 95, SHE 96] (Figure 23 d'apres [RIL 00]).
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Figure 23 : Représentation schématique des couches d’oxydes en surface du nitrure de
silicium oxydé, d’aprés [RIL 00].

L'oxydation active du nitrure de silicium intervient sous de faible pression partielle d'oxygéne
(# 10 bars 41000°C) et conduit & la formation de SiO volatile selon la réaction 4 [GOT 94].

SisNs o) + 1,5 0, =3 SiO¢) + 2 Nyqy  DG°(1500°C) = - 204 kd/mol [GOT 94]  (4)

Poudres de nitrure de silicium.

L'obtention de piéces massives en nitrure de silicium obtenues par frittage de poudres de
SizN4 nécessite d'utiliser des poudres ayant des caractéristiques bien définies :

- la présence d'impuretés cationiques doit étre évitée afin de conférer aux matériaux frittés de
bonnes propriétés mécaniques en tempeérature [RIC 72, ISK 76].

- des poudres de faible granulométrie, une distribution granulométrique étroite et I'absence
d'agglomérat sont nécessaires afin de permettre un frittage conduisant a I'obtention de pieces
denses.

- le ratio a- SisNg / B- SisNg, le taux de carbone et d'oxygene sont aussi des facteurs qui
influent sur le frittage et la microstructure des matériaux.

L'oxygene est présent dans chaque particule de SizNy4 & la fois au sein méme de la particule et
a la surface de celle-ci sous la forme d'une couche nanométrique de SiO, et/ou de SioN,O. Les
poudres présentant une grande surface spécifique possédent un taux d'oxygéne de surface
élevée. Cependant, 50 % de l'oxygene se trouvent au sein méme des particules et il ne peut
pas étre enlevé par traitement chimique a I'acide fluorhydrique ou par traitement thermique a
hautes températures sous hydrogéne [PEU 87, OKA 95, SZE 96]. Parce que l'oxygéne est
impliqué dans la formation de la phase liquide lors d'un frittage en présence d'additifs, il est
intéressant de connaitre sa quantité au sein de la poudre. Le carbone est lui présent dans le
Si3N,4 sous la forme de carbure de silicium et peut conduire a des pertes d'oxygene a hautes

températures selon la réaction 5.
SiC(S) +2 SiOZ(S) =3 SiO(g) + CO(g) (5)

Les poudres de nitrure de silicium commerciales sont généralement préparées suivant un des 3
procédés suivants [VAN 94].
Réduction carbothermique de silice sous azote :

3 Si0; + 6C + 2 Ny = a- SizsN4 + 6 CO (1450-1500°C)

Nitruration de poudres de silicium :
3 Si+2N,=a-SizNy4 (1300-1400°C)
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Décomposition a hautes températures de silicon diimide
SiC|4(|) +6 NH3 = Si(NH)z(g,) + 4 NH4C|(S) (a OOC)
3 Si(NH2) = SizNg @morphe) + N2(g) + 3 Haz(g) (2 1000°C)

Le Tableau 3 présente les caractéristiques typiques de poudres de nitrure de silicium suivant
leurs voies d'élaboration (d'aprés [VAN 97 et HOF 93]).

Tableau 3 : Caractéristiques typiques de poudres de nitrure de silicium (d'aprés [VAN 97] et
[HOF 93))

Route

Property Silica/carbon Silicon/nitrogen Diimide
Specific surface area (m>g~!) 12 22 12
« content (%) 99 98 98
dsg (pm) 1.63 0.63 0.65
Oxygen (%) 22 1.9 1.7
Carbon (%) 0.8 0.2 0.1
SiC (%) 2.5 0.5 <0.2
Chlorine (ppm) <10 40 500

Notons le développement de nouvelles voies d'élaboration en phase gazeuse permettant
d'obtenir des poudres de nitrure de silicium nanométriques. Ces voies utilisent le CO, laser et
le plasma pour obtenir la réaction entre I'ammoniaque et le silane :

3 SiH4(g) +4 NHg(g) = Si3N4 + 12 Hz(g)
L’obtention de poudres a- SizN4 s'obtient ensuite par cristallisation & 1400 °C [CAN 82]. Les
rendements obtenus par cette méthode restent cependant faibles [BAU 91, LAN 91].

Deux poudres commerciales de SisN4, parmi les plus utilisées, répondaient a nos attentes
notamment en terme de granulométrie : La poudre UBE SN-E10 préparée par décomposition
a haute température de silicon diimide et la poudre Starck M11 préparée par nitruration de
poudres de silicium. Les caractéristiques de ces poudres sont présentées au Tableau 4.

Tableau 4 : Caractéristiques comparées de deux poudres de nitrure de silicium commerciales

Surface Taux | dsp O (%) | C (%) | Fe (%) | Al (%) | Ca (%) | ClI (%)
spécifique | de (um)
(m2/g) phase

a (%)
Starck | 12-15 >90 0.6 <15 [<02 |< <0,08 [<0,01 |-
M11 0,008
UBE 9-13 > 95 0.5 <2 <02 |<001 |< < <0,01
SN- 0,005 | 0,005

E10

La poudre SN-E10 étant connue pour étre difficile a mettre en suspension pour de fortes
concentrations en poudre [JAN 98], nous avons décidé d’utiliser la poudre Starck M11.

Densification du nitrure de silicium

Des pieces en nitrure de silicium dense peuvent étre obtenues par pressage a chaud (HPSN :
Hot Pressed Silicon Nitride), par pressage isostatique a chaud (HIPSN : Hot Isostatic Pressed
Silicon Nitride), par frittage flash ou par frittage conventionnel (SSN Sintered Silicon Nitride)
[BUR 97, NAR 06].

41




Sintered Silicon Nitride (SSN)

Le frittage conventionnel en phase liquide de poudres de nitrure de silicium n'a lieu qu'en
présence d’additifs de frittage. Ceci est attribué a la fois au fait que le nitrure de silicium est
un composeé covalent et que la mobilité du silicium et de l'azote dans le réseau cristallin est
faible. De plus, pour obtenir un matériau dense, il est nécessaire d’éviter la dissociation du
SigNy4 (réaction 6). Cela peut étre réalisé soit en travaillant sous une pression d’azote de 1
MPa, soit en placant la préforme a densifier dans un lit de poudre de SizN4 avec des additifs

de frittage faiblement tassés [MIT 76, GIA 33].
Si3N4 (s) = 3 Si(gJ) + 2 Nz(g) (1880°C, Pw=1 bar) (6)

Les piéces en nitrure de silicium ainsi obtenues présentent des densités élevées (>96%) et des
contraintes a rupture de I'ordre de 500 MPa [RIL 00].

Le frittage conventionnel de préformes fibreuses chargées de nitrure de silicium n'est
cependant pas envisageable car le retrait du nitrure de silicium au cours du frittage entrainerait
la présence de zones poreuses au sein de la matrice. Ces zones poreuses seraient des voies
d’acces pour I'oxygene et seraient donc néfastes pour la tenue du matériau en oxydation en
températures. Pour obtenir une préforme fibreuse dense par frittage de nitrure de silicium, il
est donc nécessaire d'appliquer une pression extérieure sur la préforme. Il est alors nécessaire
de faire appel aux techniques de frittage par pressage a chaud ou par frittage flash (SPS).

Les considérations évoquées pour le frittage conventionnel du nitrure de silicium doivent étre
cependant prisent en compte lors du frittage sous charge.

Frittage flash du SizNg

De nombreuses études ont été menées ces dernieres années concernant le frittage flash du
nitrure de silicium [ZHI 01, LIN 07, NIS 95, SUG 03, SCH 95, XU 05]. Comme dans le cas
du HPSN, il est démontré que les ajouts de frittage étaient nécessaires a la densification du
matériau [SHE 00]. Les ajouts de frittage les plus couramment utilisés sont le MgO, I'Al,O3 et
le Y,03. La Figure 24 présente le diagramme de phase du ternaire SiO,-Al,03-Y,03 et montre
I’apparition d'une phase liquide dés 1345°C.

Si0, (1734°C)

9:1800°C
10:1800°C
11:1775°C
12:1660°C
13:1700°C
14.1546°C
15:1912°C
16:1760°C
17:1835°C
18:16875°C
19:1940°C

1:1840°C
2:1680°C
3:1600°C
4:1565'C
5:1400°C
6:1385C
7:1360°C
8:1345'C

Fe T T T |
Y20, A0,
(2380°C) 2Yz03A1,0;  Y505.A05 3Y505.5A1,05 (2050°C)
Compaositions by weight

Figure 24 : Projection des courbes de liquidus du ternaire SiO,, Al,O3 et Y,03, adapté de [BON].
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Les températures apparentes de frittage utilisées sont comprises entre 1500 et 1750°C sous
des pressions de 20 a 50 MPa. Les densités relatives obtenues sont supérieures a 94 %

(Tableau 5).
Tableau 5 : Parameétres de frittage et densité relative de nitrure de silicium fritté par spark plama
sintering.
Poudres Température Durée du | Pression Atmosphére Densité Références

de frittage (°C) | frittage appliquée relative  apres

(min) (MPa) frittage

SizN, 1700 0 50 vide Pas de frittage ZH1 01
Si;N, + 6,7wWt% Y,O4+ | 1500 5 20 vide 95% LIN 07
3.3wt% Al,Oj;
SizN, + 5Wt% Y,0; + 2wt% | 1650 6 49 vide 98% NIS 95
MgO
SizN; + 5wt% Y,0z+ 3wt% | 1700 0 30 vide 99% SUG 03
A|203
Si3N, + 5Wt% Y,0; 1750 4 30 - >94% SCH 95
SizN, + 5mol% Y,03+ 2mol% | 1750 5 30 N2 >99% XU 05
Al,O3

Le procédé de frittage flash du nitrure de silicium présente comme avantage un temps
d'élaboration tres rapide (environ 30 minutes), la possibilité de limiter le grossissement des
grains [SUG 03, BAI 07] et de pouvoir maitriser le taux de transformation de phases a en
phase B suivant la température et le temps de frittage [SUG 03, KAW 01]. L'influence du ratio
o/ sur les propriétés mécaniques a été étudiée notamment par [KAW 01] (Figure 25).
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Fig. 3. Variation of hardness and Young’s modulus.
Figure 25 : Evolution des propriétés mécaniques du nitrure de silicium en fonction du taux de

phase 8 [KAW 01].
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Fig. 4. Change of fracture toughness and strength.

Il a été montré que la dureté et le module d"Young diminuaient quand le taux de phases béta
dans le matériau augmentait, ceci étant en accord avec la loi de mélanges. La ténacité, par
contre, augmente quand le taux de phase béta augmente. Cela est attribué a des mécanismes
de pontages des fissures [LAN 73, LAN 79]. La résistance a rupture est trés élevée (> 1 GPa),
quel que soit le taux de phase béta. Dans un premier temps, la contrainte a rupture augmente
quand le taux de phase béta augmente puis, au-dela d’un certain taux de phases béta (environ
60 %), la contrainte a rupture diminue. Cela peut s’expliquer par le fait que pour des taux en
phase béta élevés, il existe un grossissement des grains de $-SizN4 responsable de la baisse de
la contrainte a rupture observée [KNO 80].
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5.4.2 Choix des phases autocicatrisantes

La phase apportant le caractére autocicatrisant souhaité a basse température doit répondre a
plusieurs critéres :

- elle doit posséder une température de début d’oxydation la plus faible possible afin de
permettre une autocicatrisation de la matrice des les basses températures par formation d'un
verre liquide.

- elle doit étre stable chimiquement avec les autres phases matricielles aux températures
d’¢laboration ou bien former d’autres phases autocicatrisantes dont les températures de début
d’oxydation sont plus faibles que celle de la phase de départ.

- elle doit étre disponible sous forme pulvérulente avec une granulométrie suffisamment faible
(# < 3um) pour pouvoir étre introduite au sein des préformes fibreuse.

La température d’¢laboration et les autres phases matricielles a considérer dépendent du
procédé d’élaboration utilisé :

Frittage flash : La phase autocicatrisante est principalement en contact avec le SisN, et avec la
phase vitreuse formée a partir des additifs de frittage (Al,O3+Y,03). La température
d’élaboration se situe dans la gamme 1400-1700°C.

MI Si : La phase autocicatrisante est en contact avec le Si. La température d’élaboration se
situe vers 1400°C.

Une étude bibliographique a permis de sélectionner les phases borées présentant une
température de début d’oxydation faible (Tableau 6).

Tableau 6 : Températures de début d’oxydation de diverses

phases borées (poudres microniques)

Phase Température moyenne de
début d’oxydation (°C)

SiBg 700

AlB; 800

AlB;; 700

TiB, 600

B,C 550

Les phases TiB; et B4C présentent des températures de début d’oxydation relativement faibles
et comme elles sont disponibles dans des granulométries nous intéressant, ces phases ont été
retenues pour la suite de cette étude.

Le comportement en oxydation des poudres de TiB; et de B4C a notre disposition a été étudié
par analyse thermogravimétrique. La Figure 26 présente ainsi les courbes d’analyse
thermogravimétrique sous air sec des poudres de TiB; et de B4C de granulométrie différente
(montée en température de 10°C/min).
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Figure 26 : Analyse thermogravimétrique sous air sec de poudres de (a) TiB, et (b) B4,C de
granulométrie différente.

Pour les phases de TiB; et de B4C, I'utilisation de poudre de plus faible granulométrie conduit
a une prise de masse significative due a I’oxydation détectable a des températures inférieures
a celles des poudres plus grossieres (Figure 26).

L’intérét d’utiliser des poudres de faible granulométrie se traduit donc non seulement par une
introduction possible des poudres au sein de la porosité de la préforme fibreuse mais aussi par
un gain important en terme de cinétique d’oxydation.

Densification par frittage flash

Des composites particulaires SizN4 / TiB, possédant de trés bonnes propriétés mecaniques
ayant été élaborés par HP ou HIP [JON 01, SUN 04], la phase TiB, a été retenue comme
phase autocicatrisante dans le cadre des matériaux densifiés par frittage flash.

Densification par imprégnation réactive de silicium liquide

Le carbure de bore étant actuellement la phase autocicatrisante de référence dans le cadre des
composites densifiés par CVI et comme du carbure de bore densifié par imprégnation de
silicium liquide (Reaction Bonded Boron Carbide, RBBC) possédant de bonnes propriétés
mécaniques a pu été elaboré par certains auteurs [HAY 09, MAL 09], le carbure de bore a été
choisi comme phase autocicatrisante dans le cadre d'une densification par le silicium liquide.

5.4.3 Synthése des systemes matriciels choisis et des composites a élaborer

Les matrices a densifier par frittage flash seront constituées de SizN4 avec I'ajout de TiB,
comme phase autocicatrisante. Le SizNg, les ajouts de frittage et le TiB, seront introduits sous
forme de poudres au sein de la préforme fibreuse.

Les composites a densifier par imprégnation de silicium liquide auront une matrice a base de
Si, de SiC et de B4C. Le B4C sera introduit dans la préforme fibreuse sous forme de poudre, le
Si sous forme de métal liquide et le SiC sera formé par réaction entre le silicium liquide et les
particules de carbure de bore ou par réaction avec du carbone.

Les préformes fibreuse utilisés seront principalement des préformes de fibres de carbone. La
densification par frittage flash sera aussi conduite sur des préformes a base de fibres de SiC
(Nicalon et Hi-Nicalon) (Tableau 7).

Une interphase de pyrocarbone sera déposée par CVI autour des fibres afin de servir de
fusible mécanique et de moduler la force de la liaison interfaciale fibre/matrice.

Un revétement de carbure de silicium sera déposé dans certains cas autour des fils afin de
limiter leur dégradation chimique au cours de I'élaboration.
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Tableau 7 : Résumé des composites a élaborer (fibre / interphase / matrice)

Densification par frittage flash Densification par RMI Si
Matrice réfractaire Matrice autocicatrisante Matrice autocicatrisante
C#/PyC+SiC/ SizN,4 C#PyC+SiC/ SisNs+ TiB; C#PyC+SiC/ B,C +Si+SiC
SiC{/PyC+SiC/ SizNy

Les paragraphes suivants présenteront les propriétés des différentes phases et systémes
matriciels retenus dans le cadre de cette theése.

5.4.4 Le diborure de titane (TiB,)

Introduction et propriétés

Le diborure de titane possede a la fois une dureté, un module élastique, une résistance a
I’abrasion et une résistance aux impacts ¢levés [BAS 06]. De plus, le diborure de titane
possede une faible densité et une température de fusion élevée (Tableau 8). Il est
chimiquement assez stable aux hautes températures en présence de SizN4, TiN, ou AIN, de
méme qu'au contact de certains métaux liquides comme I'aluminium, l'argent ou le cuivre
[MUO 98, EUS 85, BAS 06]. Ces caracteristiques en font un matériau de renfort de choix
dans le cadre de CMM et de CMC [GOG 94, IBR 91, KLE 04].

Le TiB; est un composé intermétallique stable qui présente une fusion congruente a 3225°C.
(Figure 27) contrairement au TiB et au TisB4 qui ont une décomposition péritectique a
respectivement 2180°C et 2200°C. Le TiB; existe dans une gamme de stoechiométrique pour
le bore comprise entre 28,5 et 30 % massique.
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Figure 27 : Diagramme de phase du binaire Ti-B, d’aprés [BAS 06].
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Le TiB, présente une structure cristalline de type hexagonal (Figure 28 d'apres [BAS 06]).
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Figure 28 : Structure cristalline du TiB,, d’aprés [BAS 06].

La dureté, le module d'élasticité et la résistance chimique élevés du TiB, sont attribués a ses
liaisons atomiques ainsi qu’a sa structure cristallographique.

Le Tableau 8 présente quelques propriétés physiques et mécaniques du TiB, comparées a
celles d'autres céramiques techniques.

Tableau 8 : Propriétés physiques et mécaniques du TiB, comparées a d’autres céramiques

thermostructurales, d’aprés [BAS 06]

Property TiBz ZrB;  ByC SIC WG TiC SiaMNyg Al:0s  MoSi;

CFVS_IBI struciure Hex Hex  Rhom Hex Hax Foo Hax He:-: Tat o
Melting point, °C 3225 3000 2450 2200 2600 3087 1900 2043 2050
Densily, g cm™* 452 &1 252 22 157 493 344 399 68
Linear thermal expansion , 107° K™' ¢a=66, =88 683 45 568 5273 742 24 80 B4
Thermal candustivity, Wm ™" K™ B0=120 2303 2763 15-155 29-121 17-32 20-24 301 50-224
Electrical resistivity, 105 £ cm 10-30 g2 0% =08 17 52 10'® 0% 21
Fracture toughness®™ Kg, MPam'® 5.7 - 435 2656 - 4 a4-§ 2:6-4 2-25
Elastic madulus, G Pa 560 350 450 480 720 400 210 400 384
Hardnes;, G Pa i 25-35 22-26 37-47 20-35 20-24  24-32 14-25 18-21 13
Three point flaxural strength,® MPa  700-1000 - 300 300-800 480-B30 240-270 1000-1200 323 -
Enthalpy, kJ m™" 324 3266 72 716 as-2 1838 7505 15680-1 1089
Oxldlation resistance, “C 1100 1100 1100 1400 BOO 1200 1200 =1700 1700

*Hex: hexagonal, rhom: rhombohedralitrigonal; fec: face centred cubic: tet tatraannal

Dans la plupart des cas, le TiB, posséde une dureté, une ténacité, une conductivité électrique
et thermique supérieures a celles des autres céramiques techniques. Cependant, I'emploi de
TiB, monolithique n'est pas répandu a cause de la difficulté a fritter des poudres de TiB,, d'un
grossissement exagéré des grains lors du frittage et d'une faible résistance a I'oxydation.

Comportement a I'oxydation du TiB,

Les mécanismes d'oxydation du TiB, dépendent de la température, de la pression partielle
d'oxygeéne, de la durée d'exposition, de la porosité et de I'état de division du matériau.
L'oxydation de poudres de TiB, commence en dessous de 400 °C (réactions 7,8 et 9) [KUL

96].

4TiB,+90,=4TiBO3; + 2 B,O3 pour T <400°C et 0,05 ppm d'oxygene @)

4 TiBO3 + O, =4 TiO; + 2 By03 (iigy pour T = [400°C-900°C] et 10 ppm d'oxygene(8)
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B203 (iiq) = B203 (gaz) pour T>900°C (9)

Il a été observé expérimentalement que les réactions (7) et (8) pouvaient avoir lieu
simultanément dans la gamme de température 400 a 900 °C.
L'équation bilan de lI'oxydation du TiB; peut alors s'écrire :

TiB, + 2,50, =TiO, + B,O3 (10)

De 400 a 900 °C, I'oxyde de bore est liquide [TAM 93]. Entre 400 et 900 °C, les cinétiques
d’oxydation sont contrélées par la diffusion de l'oxygeéne a travers une couche continue et
vitreuse d'oxyde de bore de plus en plus importante. De 900 a 1100°C, une partie de I'oxyde
de bore s'évapore. La loi cinétique de type parabolique est régie par I'oxydation du diborure de
titane et la volatilisation de I'oxyde de bore. Au-dela de 1100 °C, I’évaporation de B,O3 est
importante [TAM 93].

Meéthode d'élaboration des poudres de TiB,
Differentes synthéses de TiB, en phase solide-solide (Equations 11, 12 et 13), solide-gaz
(Equation 14), gaz-gaz (15,16) ou solide-liquide sont possibles.

Ti(s) +2 B (s) — TiB; (11)
2 TiO; (s) + C (5) + B4C (s) — 2 TiB, + 2 CO; (12)
2TiO, (s) +5C (s) +2B,03(s) » 2 TiB, + 5 CO, (13)
3 Ti (s) + 2 BCls (g) — 2 TiCls + TiB (14)
TiCly (g) + 2 BCl3 (g) + 5 Hz (g) — TiB, + 10 HCI (15)
TiCly (g) + 2 BCl3 (g) + 10 Na (g) — TiB; + 10 NaCl (16)

Le mélange des poudres de titane et de bore permet la synthése d’un diborure TiB,
steechiométrique de haute pureté (Equation 4) [TAK 86]. Pour ¢élaborer la poudre de TiB; en
grande quantité, la réduction carbothermique de TiO, est utilisée mais, dans ce cas, la
steechiométrie de TiB, est difficile a matitriser.

5.4.5 Le carbure de bore (B,C)

Une revue sur le carbure de bore a été réalisée par Thévenot [THE 90].

Le carbure de bore a une température de fusion et une dureté élevées, une faible densité, une
grande résistance aux agents chimiques ainsi qu’une surface de capture des neutrons
importante. Le carbure de bore est utilisé dans les industries de hautes technologies, les
réacteurs nucléaires, les blindages légers, ... De plus la capacit¢é du B4C a former, en
conditions oxydantes, du B,Oj3 liquide dés 470°C en fait une phase autocicatrisante de choix
pour les basses températures d’application des CMC.
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Figure 29 : Diagramme de phase du binaire B-C d'aprés [THE 90].

® Boron - 6h1 (or B (1))
QO Boron - 6h2 (or B (2))

.Born;n - 1b (or B (3))

mCarbon - 2¢ (or C(4))
Figure 30 : Structure cristalline du B,C, d’aprés [THE 90].

Méthode d'élaboration des poudres de B,C

Les poudres de carbure de bore peuvent étre élaborées soit par réduction de l'acide borique
par le carbone (17a) soit par réduction de I'acide borique par le magnésium en présence de
noir de carbone (18a).

2 B,03 + 7C = B4C +6CO  (17a)

2 B,03+6Mg +C=B,C+6MgO (18a)
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5.5 Matrices composites particulaires SisN4/ TiB,

Les propriétés exceptionnelles du TiB; (dureté, module d'élasticité, conductivité thermique et
électrique) en font un matériau particulaire de choix pour de nombreuses matrices métalliques
et céramiques.

Depuis les années 90, différentes études ont éte réalisées concernant le composite particulaire
Si3N4/TiB; densifiés par pressage uniaxiale a chaud ou par pressage isostatique a chaud [HUA
76, TAM 92, KIM 99, JON 01, KLE 04].

Les composites SisN4/TiB, possedent des propriétés mécaniques (dureté, ténacité, module
d'élasticité et résistance a l'abrasion) supérieures a celle du SizN, monolithique [DOB 03,
KLE 04] et offrent la possibilité d'usinage par électroérosion du fait que la phase TiB, soit
électroconductrice [KLE 04]. Dans le systeme Si3sN4/TiB,, lors du frittage, I'augmentation de
densité peut conduire a des propriétés mécaniques élevées mais une degradation des
propriétés du composite peut avoir lieu en parallele a la formation du TiN et du BN par
réaction entre le TiB; et le SizN4 [SHE 92]. En effet, la stabilité thermodynamique du nitrure
de silicium et du diborure de titane & hautes températures est problématique (Figure 31 et
équations 17 et 18)
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Figure 31 : Enthalpie libre en fonction de la température sous une pression d’azote de 10° Pa
[SHE 92].

SigNy sy — 3Si ) + 2Nz (g) (17)
TiB; Ok 3/2 N, @ — TiN Ok 2BN (s) (18)

Cette reactivité néfaste du nitrure de silicium et du diborure de titane dépend de la
température, de la durée et de I'atmosphere de frittage. Le procédé de frittage flash permet de
minimiser la durée ou le composite est exposé a des températures auxquelles les réactions 17
et 18 peuvent avoir lieu et permet ainsi d'obtenir des échantillons complétement denses tout
en minimisant la formation de BN et de TiN.

Des composites de SizNs-40%vol. TiB, ont pu étre obtenus par frittage flash a 1400°C
pendant 5 minutes avec des taux de BN et de TiN faible [DOB 03].

5.6 Composites fibreux C/ SizNy4 et SiC/ SisNy

50



Les Composites C/ SisN, et SiC/ SisN4 ont été intensivement étudiés par I'Institut des
Matériaux Avances a Petten au Pays Bas [GRE 95, VEY 97]. Ces matériaux sont élaborés par
introduction de poudre de SisN4+ajouts de frittage au sein de la préforme fibreuse par un
procédé de filtration sous pression de gaz [GRE 95] puis par consolidation par pressage
uniaxiale a chaud conventionnel. Le composite C/ SizN4 présente une microfissuration de la
matrice due a l'anisotropie des coefficients de dilatation entre les fibres et la matrice. Cette
multifissuration matricielle au sein du composite C/ SizNg4, & pu étre limitée par l'utilisation de
fibre de carbone bas module [SAB 96]. Le composite SiC/ SizN4 (fibres SiC Hi-Nicalon) offre
une répartition et une intensité des contraintes thermiques résiduelles favorable et ne présente
donc pas de microfissuration matricielle. Le comportement mécanique des composites 1D

obtenus a pu étre modulé par le dépdt d'interphase de pyrocarbone par CVI et est présenté
Figure 32 et Figure 33.
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Figure 32 : Comportement mécanique en flexion 3 points de compaosites a fibres unidirectionnelles

(a) C/ SisN,4 sans interphase, (b) C/ SisN4 avec interphase de PyC et (c) SiC (Hi-Nicalon)/ SizN4 [VEY
97, SAB 96].
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Figure 33 : Comportement mécanique en traction de composites a fibres unidirectionnelles Hi-
Nicalon / SigN4[VEY 97]

5.7 Mise en suspension du nitrure de silicium
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Afin d'introduire les poudres de nitrure de silicium au sein de la préforme fibreuse, il est
nécessaire de mettre ces poudres en suspension. La bonne dispersion du SisN, est difficile a
réaliser en raison d'une morphologie de surface irréguliere et de la complexité des groupes de
surfaces [JUN 03]. Il a ainsi été montré qu'une suspension de nitrure de silicium a 40 %
volumique présente le méme comportement rhéologique qu'une suspension d'alumine & 60 %
volumique [OMA 94]. La surface du nitrure de silicium est constituée de groupes silanol et de
groupements amines primaires ou secondaires (Figure 34) [FEK 87, BER 99].
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Figure 34 : Groupes de surface du nitrure de silicium, d’aprés [ZHU 07]

Le point isoélectrique de poudres de nitrure de silicium commerciales est compris entre pH=3
et pH=9 suivant l'origine de la poudre ainsi que des traitements d'hydrolyse ou d'oxydation
qu'elle a subie [ALB 98, HAC 97, BER 90, BER 89, OLI 01]. Le point isoélectrique des
particules de nitrure de silicium dépend de la densité relative des groupements silanol (Si-OH)
et amine (Si,-NH). Plus le taux de groupements silanol est élevé, plus le point isoélectrique
est abaissé vers de faibles valeurs de pH tandis que plus le taux de groupements amines est
important, plus le point isoélectrique est augmenté vers de forte valeur du pH [BER 90].

En milieu aqueux, les réactions d'ionisation des groupes de surface du SisN4 qui peuvent se
produire sont les suivantes (Figure 35) [ZHA 05].

=5i—OH + H" — = Si-OH," K
=5—0H 4+ OH — =50 +H:0 Kn
=$i-NH; +Ht — = Si-NH:t K,
=5i+NH; +0H™ - =S+NH™ +H20 Kn2
E:: SNHAH —> E:: >SNy K
_2: "> NHEOH —> E:: > N+HO Ke:
Figure 35 : Equations chimiques d’ionisations des groupements de surface du nitrure de

silicium, d’aprés [ZHA 05].

En milieu aqueux, le Si3zN4 peut s’hydrolyser suivant la réaction 19 [ZHU 07] :

SizNs + 6 H,O = 3 SiO;, + 4 NHs. 19
La dissolution de NH3 conduit a une augmentation du pH selon la réaction 20

NH3 + Hzo = NH4Jr + OH 20
De plus, la couche de surface oxydée se dissout suivant la réaction 21 :

SiO; + 2 H,0 = Si(OH), 21
Le Si(OH), se dissout a son tour suivant les réactions 22 et 23:

Si(OH)4 = HsSiO4 + H* 22

Si(OH), = H,Si0,% + 2 H* 23

Il apparait donc que les charges de surface développées par les particules de nitrure de
silicium et leur environnement vont dépendre des valeurs du pH. Jung et al. [JUN 03] ont
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étudié par acoustophorométrie les variations du potentiel zéta de poudres de nitrure de
silicium (Starck M11) en fonction du pH. Le point isoélectrique se situe autour de pH # 6,7.
Les charges de surface des particules de nitrure de silicium sont positives pour des pH<6,7 et
négatives pour des pH>6,7. A pH = 10 un fort signal ESA est obtenu (-3 mPa mVY) et par
conséquent, la réalisation de suspensions concentrées et stables de poudre de nitrure de
silicium est realisable par I'addition de base forte.

L'utilisation de NaOH doit cependant étre évitée car il entraine la formation de phase vitreuse
lors du frittage, dés les basses températures, par réaction avec la silice de surface. Cette phase
vitreuse a des propriétés néfastes sur le comportement mécanique en température du matériau
fritté. L'utilisation de tetraméthylammonium hydroxyde (TMAH) comme base forte a été
étudiée par différents auteurs [MOR 97, MIL 00, JUN 03]. Moreno et al. ont notamment
reporté que le TMAH pouvait permettre, par adsorption, la formation d'une couche de surface
permettant d'éviter I’hydrolyse du nitrure de silicium. Jung et al [JUN 03] ont eux montrés
que le tétraéthylammonium hydroxyde (TEAH) permettait d'obtenir des suspensions de plus
faible viscosité qu'avec le TMAH. Ils ont ainsi pu préparer des suspensions de nitrure de
silicium a 52 % volumique.

D'autres auteurs ont étudié la dispersion du nitrure de silicium en milieu aqueux en utilisant
des polyélectrolytes anioniques ou cationiques. Le polyélectrolyte cationique le plus utilisé est
le PEI [ZHA 05, ZHU 07]. En présence de PEI, la gamme de pH optimum pour assurer la
dispersion se situe pour des pH supérieurs a 9 [ZHA 05] ; le PIE du nitrure de silicium est
alors déplacé vers des pH # 10,5. Or, I'ionisation du PEI (réaction 24) dépend du pH (Figure
36) [ZHU 03, LIN 76].

[-CH2-CH2-NH], + nH" = [-CH2-CH2-NH2], 24
x degre d'ionisation fonction du pH

1.2

0.8

0.6

Taux de dissociation du PEI

o

pH

Figure 36 : Degré d’ionisation du PEI en fonction du pH

Pour des pH>9, le PEI est peu ionisé et forme des molécules compactes et le nitrure de
silicium présente une charge de surface négative. Pour des pH>9, il s'agit donc d'une
adsorption du PEI sur la surface du nitrure de silicium de type "forte affinité” et la dispersion
est de type de stérique. Pour des pH<9, la dispersion est du type électrostérique. Des
suspensions de nitrure de silicium en milieu aqueux a 40 % volumique ont ainsi pu étre
préparées en utilisant du PEI comme dispersant pour des pH compris entre 9 et 10,5 [ZHA 05,
ZHU 07].
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Les polyélectrolytes anioniques les plus utilisés pour la dispersion en milieu aqueux du nitrure
de silicium sont le polyacrylate d'ammonium (PAA-NH4") et le polyméthacrylate
d'ammonium (PMMA-NH4"). En présence de PAA-NH4", la gamme de pH optimum pour
assurer la dispersion du nitrure de silicium se situe pour des pH=9 ; le PIE du nitrure de
silicium est alors déplacé vers des pH~4. Le polyacrylate d'ammonium se dissocie, pour des
pH>3,5 ; suivant la réaction 25 :

RCOO NH, =RCOO™ + NH," 25

Pour des pH>9 le taux de dissociation du PAA-NH," est proche de 1 [CES 88] et le PAA est
chargé négativement. Pour des pH#9, le nitrure de silicium est essentiellement chargé
négativement. Pour des pH>9, il s'agit donc d'une adsorption de type faible affinité et la
dispersion est majoritairement de type électrostatique [HAC 97, LAA 00]. Des suspensions
aqueuses de nitrure de silicium a 43 % volumiques ont ainsi pu étre préparées en utilisant du
PAA comme dispersant pour des valeurs de pH proches de 9 [ALB 98].

Des traitements spécifiques sur les poudres de nitrure de silicium peuvent par ailleurs étre
menés afin de favoriser la réalisation de suspensions concentrées. Il s'agit de traitements
thermiques de calcination, de traitements acides ou de traitements mécaniques visant a
modifier la chimie de surface des particules de nitrure de silicium et a ainsi favoriser leur
dispersion. Il n’existe pas un traitement universel valable pour toutes les poudres de nitrure de
silicium ; chaque poudre demande un traitement approprié. Dai et al [DAI 08] ont montré que,
pour la poudre de nitrure de silicium que nous utilisons (HC Starck M11), sa forte
concentration en ions NH," solubles limite la dispersion par augmentation de la force ionique
et donc pas diminution de la portée de l'interaction électrostatique entre les particules. Ces
ions NH4" ont pu étre éliminés par une hydrolyse de surface de la poudre suivie d'un étuvage
a 150 °C ou bien par un traitement thermique de calcination a I’air & 600 °C pendant six
heures [DAI 08]. Le traitement thermique de calcination a en plus pour effet de diminuer le
taux de groupements amines et d'augmenter le taux de groupements silanol ainsi que le taux
d'oxygeéne de surface. Des suspensions de nitrure de silicium a 55% volumiques ont ainsi pu
étre préparées par calcination de la poudre puis en se placant en milieu basique par I'ajout de
TMAMH afin de favoriser la répulsion électrostatique entre les particules [DAI 08].
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Préambule

La matrice de composite a matrice céramique (CMC) est élaborée industriellement par
Snecma Propulsion Solide par voie gazeuse (Chemical Vapor Infiltration - CVI) qui est un
procédé¢ permettant d’obtenir des matrices céramiques dont la composition et la
microstructure peuvent étre parfaitement controlées mais qui est un procédé couteux et qui
permet difficilement d'obtenir un matériau parfaitement dense. Un composite dense est
recherché afin d'avoir un matériau hermétique vis a vis des fluides et afin que celui-ci puisse
posséder une conductivité thermique élevée. Des procédés d’élaboration de la matrice a partir
de voies liquides ou de voies solides, moins onéreux que le procédé CVI et permettant
d'obtenir des composites parfaitement dense, peuvent étre utilisés. Des procédés hybrides,
associant voie gazeuse, liquide et solide peuvent aussi étre utilisés afin d’essayer de combiner
les avantages de chacune des voies.

Dans cette these, la matrice céramique de CMC a été élaborée par des procédés
hybrides afin de réduire les colts de production et afin d'obtenir des composites parfaitement
denses.

Deux procédés hybrides ont été plus particulierement étudiés. Ces procédés reposent
sur : (i) I'utilisation de préformes fibreuses, (ii) le dépot d’interphase autour des fibres par
CVI, (iii) I’introduction de charges céramique au sein de la préforme fibreuse a partir de
suspensions colloidales, (iv) la consolidation de la préforme soit par frittage flash (Spark
Plasma Sintering) pour le 1* procédé étudié, soit par imprégnation de silicium liquide pour le
2°™ procédé.

Le 1% article, « Fiber-reinforced Ceramic Matrix Composites processed by a Hybrid Process
based on chemical vapor infiltration, Slurry Impregnation and Spark Plasma Sintering »,
présente le procédé mis au point et les propriétés mécaniques des CMC densifiés par frittage
flash.

Le 2°™ article, « Spark Plasma Sintering of Multidirectional Continuous Fiber Reinforced
Self-Healing Ceramic Matrix Composites », présente 1’élaboration, les propriétés mécaniques
et le comportement en oxydation de CMC a matrice autocicatrisante élaborés par frittage flah.
Le 3°™ article, « Reaction-Bonded Self-Healing Ceramic Matrix Composite »,

présente 1’¢élaboration, les propriétés mécaniques et le comportement en oxydation de CMC
élaborés par imprégnation de silicium liquide.

En conclusion, une comparaison, et une mise en perspectives des résultats obtenus suivant le
procédé d’¢élaboration sont présentées.
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FIBER-REINFORCED CERAMIC MATRIX COMPOSITES PROCESSED BY A HYBRID TECHNIQUE BASED
ON CHEMICAL VAPOR INFILTRATION, SLURRY IMPREGNATION AND SPARK PLASMA SINTERING

Jerome Magnant’; René Pailler'; Yann Le Petitcorps®; Laurence Maillé'; Alain Guette'; Jimmy Marthe®; Eric
Philippe?
! University of Bordeaux, Laboratory for Thermostructural Composites (LCTS), Pessac, France.

# SAFRAN-Snecma Propulsion Solide, Le Haillan, France.

ABSTRACT

The fabrication of multidirectional continuous carbon and silicon carbide fiber reinforced Ceramic Matrix
Composites by a new short time hybrid process was studied. This process is based, first, on the deposition of
fiber interphase and coating by chemical vapor infiltration, next, on the introduction of SizN,; powders into the
fibrous preform by Slurry Impregnation and, finally, on the densification of the composite by liquid-phase Spark
Plasma Sintering (SPS).
The homogeneous introduction of the ceramic charges into the multidirectional fiber preforms was realized by
slurry impregnation from highly concentrated (> 32 %vol.) and well dispersed aqueous colloid suspensions. The
following densification of the composites by spark plasma sintering was possible with a 2 minutes holding period
at 1650°C. The chemical degradation of the carbon fibers during the fabrication was prevented by adapting the
sintering pressure cycle. The composites elaborated are dense. Our carbon fiber reinforced ceramic matrix
composites have a damageable mechanical behaviour with a bending stress at failure around 250 MPa. Silicon
carbide fiber reinforced ceramic matrix composites have a brittle mechanical behaviour with a bending stress at
failure around 150 MPa. Microstructural analyses were conducted to explain the mechanical properties
achieved. One main important result of this study is that spark plasma sintering can be used in some hybrid

processes to densify multidirectional continuous fiber reinforced ceramic matrix composites.

INTRODUCTION

Non-oxide Ceramic Matrix Composites (CMC), i.e. mainly those consisting of a SiC or SizN, based
matrix reinforced with either carbon or SiC-fibers, have the potential for being used up to about 1500°C, as
structural materials, in different fields including advanced engines, gas turbines for power/steam co-generation,
heat exchangers, as well as nuclear reactors of the future."?

CMC are processed according to (i) gas phase routes (CVI: Chemical Vapor Infiltration),3 (ii) liquid phase
routes either from polymers (PIP: Polymer Impregnation and Pyrolysis),"’"6 or molten elements reacting with
mineral charges in the preforms or with the atmosphere (RMI: Reactive Melt Infiltration),” or finally (iii) ceramic
routes (SI-HP: Slurry Impregnation and Hot Processing). 810 Nevertheless, the time and cost production of CMC
are some large obstacles that hamper their wider acceptance. Some hybrid processes, based on the
combination of gas, liquid and ceramic routes, have been developed to optimize the densification of the fiber
preforms, the microstructure of the composites and to reduce the time and cost production: CVI + (SI-MI or
RMI),"*® (PIP), + CVI,'® CVI + (SI+HP) as the NITE process (for Nano Infiltration of Transient Eutectoid).'’?®

This last process was oriented to overcome the weakness of composites through other process routes for the
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improved matrix cracking stress and thermal conductivity.'® The severe sintering conditions employed in NITE
process require quasi-stoichiometric composition SiC fibers of third generation like Hi-Nicalon S, Sylramic or
Tyranno SA fibers and thick PyC interphase. SiC{/PyC;/SiC,, composites with very low porosity, high mechanical
and thermal properties as well as an excellent hermiticity with respect to gaseous cooling fluids such as helium
were successfully produced at 1780°C-20 MPa by NITE process.

In this work, a new short time hybrid process was developed to (i) reduce the time and cost production,
(ii) increase fiber preform densification and (iii) optimise the microstructure of the composite. This process is
based on CVI fiber coating followed by Slurry Impregnation of ceramic powders into multidirectional continuous
fiber preforms and then densification of the composite by Liquid Phase Spark Plasma Sintering (CVI + Sl + LP-
SPS).

Ex-PAN carbon fiber and SiC (Hi-Nicalon) fiber-reinforced SisN; matrix composites (C/SizNam,
SiC{/SisN4m) were elaborated. Carbon fibers were used because of their unique high thermomechanical
properties and their low cost, despite the fact that carbon undergoes oxidation at very low temperature (400-
500°C). SiC (Hi-Nicalon) fibers of second generation are made of a mixture of SiC-nanocrystals (= 5 nm in mean
size) and free carbon [C/Si (at) ratio = 1.39] and were chosen for their excellent oxidation resistance and their
cost which is about three times cheaper than quasi-stoichiometric SiC fibers of third generation. Hi-Nicalon SiC

fibers creep at moderate temperature (1240°C) ***

but the soft sintering conditions achieve by SPS may limit
their creep. Silicon nitride was chosen as constituent for the matrix because of its excellent thermomechanical
properties, such as high strength, hardness, toughness, good shock resistance and good oxidation resistance.”
First, the CVI technique was used in this process for the deposition of pyrocarbon interphase (PyC) and SiC
coating because it yields deposits of relatively uniform composition, structure and thickness even with preforms
of complex architecture as those employed in this study. Next, slurry impregnation was used to introduce the
ceramic powders into the fiber preforms since this method is cost effective and can be easily employed with fiber
preforms of complex shape. Then, liquid phase Spark Plasma Sintering was used to densify the composites
since SPS technique allows shorter densification time than traditional techniques which, firstly, is cost beneficial
and, secondly, may limit the chemical reaction of fibers with matrix phases during the fabrication. Furthermore, to
our knowledge, no study has successfully reported the fabrication of continuous fiber reinforced ceramic matrix
by Spark Plasma Sintering.

In this paper, the different steps of our hybrid process and the first mechanical characterisations of these

materials will be presented and discussed.

EXPERIMENTAL
Fiber Preforms and Interphases

The main characteristics of Ex-PAN carbon fibers and SiC Hi-Nicalon fibers are given in Table I. As it is
well known that fiber/matrix bonding is a key factor controlling performances of ceramic matrix composites, a
pyrocarbon interphase (PyC;) was deposited on the fiber surface from gaseous precursor in order to arrest and

deflect the matrix microcracks and to insure a load transfer function.?”?
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Table I. Main characteristics of the fibers used in this study and of SisN,4

Density | Tensile Young's Failure CTE Thermal Creep
(g.cm®) | strength | modulus | strain (%) | (10°K™? | conduct. | parameter
(MPa) | (GPa) W.m* KD | (Tos)(°C)"
Ex-PAN C-fibers 1.77 2100- 230-297 1.05-0.71 -0.1-10 17 /
2400
SiC Hi-Nicalon fibers 2.74 2800 270 1.0 3.3-35 5.0-7.8 = 1240
SizNy 3.21 800- 260-330° =(0.2 2.8-35 15-40 ¢
1600°

2 At 25°C; ® Temperature at which m = 0.5 in BSR-test;  Depending on processing conditions.

To minimize possible chemical reactions of carbon fibers with the matrix constituents during the
fabrication, a SiC, coating was deposited by CVI on the PyC interphase (PyC;). The different combinations of
PyC interphase, SiC coating and fibers used in this study are: {C;/ PyC}; {C:/ PyC; + SiC.}; {SiC; (Hi-Nicalon) /
PyC; + SiC,}.

Ceramic Powders

Sub-micronic silicon nitride powders + 7 wt% Y,03; + 3 wt% Al,O3; sintering-aid powders were used
(Table II). Yttria and alumina sintering-aids react in temperature with the silica layer covering the surface of
silicon nitride powders to form an amorphous liquid phase that firstly promotes the densification of Si3N4,26 and
secondly, may accommodate the stress in the material due to external pressure and, as a result, limit possible

fiber damage.

Sintering Conditions for the Unreinforced Matrix

Silicon nitride+yttria+alumina powders were mixed by wet ball-milling in polyethylene pots with ethanol
and Al,O3 balls during 24 hours. Then, mixed powders were dried and milled by dry ball-milling in polyethylene
pots during 5 hours to eliminate the agglomerates. The powders were then fitted in a cylindrical carbon die with
an inner diameter of 20 mm for Spark Plasma Sintering (Dr Sinter 2080, SPS Syntex Inc.). The sintering
temperature varied from 1500°C to 1700°C, the heating-rate was set to 200°C/min and the holding period varied
from 1 to 20 minutes. First, the powders were degassed under vacuum at a temperature of 700°C, next a
mechanical pressure of 30 MPa was applied and finally a nitrogen atmosphere (Py, = 0.02 MPa) was introduced
in the chamber to avoid SisN, decomposition at high temperature. The heating process was controlled using an
optical pyrometer focused on the surface of the carbon die. The linear shrinkage of the unreinforced matrix
during sintering was recorded by an extensometer.

The bulk density of the samples was measured by Archimedes method. The microstructures were
characterised by scanning electron microscopy (Quanta 400 FEG, FEI) and energy-dispersive X-ray
spectroscopy (EDAX) on polished surfaces. Crystalline phases were determined from X-ray diffraction patterns

obtained in a 8-6 Bragg-Brentano configuration (D8 advance, Bruker).
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Table Il. Some characteristics of the powders used.

SigN,4 Y203 Al,O3
Provider HC Starck HC Starck | Alfa Aesar
grade M11 C -
SSA (m2.g™) 12-15 10-16 10

Preparation of the Ceramic Suspensions

Electrokinetic behaviour of SisN, powders in aqueous suspension is governed by the ionisation of the
surface groups according to the pH and has been extensively studied.?*** By acoustophorometric measurement,
Jung and al. shown that SizN, M11 Starck powder has a maximum absolute zeta potential value in the pH range
[10-11.5].32 Hruschka and al. studied the evolution of zeta potential versus pH for Al,O; and Y,0s; agueous
suspensions and showed that in the pH range [10.5-11.5], Al,O; and Y,O3; particles are respectively charged
with the same sign as SizN4 particles.33 As a result, mixed aqueous suspensions of SisNg + 7 wt.% Y,03 + 3wt.%
Al,O; particles were prepared in the pH range [10.5-11.5], being aware that above pH=11 the decomposition of
Y,0; particles becomes important.33 To adjust the pH, tetramethylammonium hydroxide (TEAH, 35 wt% in water,
Sigma-Aldrich Chemical Co.) was employed.

The rheological behaviour of the suspensions was investigated with a cone-plate rheometer (Rotovisco
RT 20, Haake) by ascending shear rates ramp from 0 to 400 s in 5 min to determine the exact pH value for
which the viscosity of the suspension is the lowest. To avoid undesired influence from mechanical histories,
fresh samples were homogenized by shearing at an identical shear rate of 100 s™ for 1 min and left standing for

an additional 1 min prior to measurement.

Introduction of the Ceramic Powders into the Fiber Preforms
Different techniques can be used to introduce ceramic particles inside fiber preforms from colloidal

% submicronic powder aspiration®* and slurry impregnation

suspensions: Electrophorese Impregnation (EPI),
under vacuum. This last method was chosen in this work for its ability to be easily transposed at plant-level to
impregnate preforms with complex shape. The impregnated preforms were then dried during 48h at 25°C. Some

samples were cut, polished and characterised by optical microscopy.

Fiber Preforms Densification by Spark Plasma Sintering

Silicon nitride + sintering-aid powder charged preforms were stacked in a graphite die for SPS. The
Spark Plasma Sintering conditions are a compromise between minimizing fibers degradation and achieving full
densification. The selection of the sintering conditions was based on the densification of monolithic SizN4. The
sintering temperature was 1650°C and hold 2 min at this temperature, while the pressure was varied from 30 to
150 MPa. Fibers degradation can be the result of:

(i) chemical reactions of the carbon fibers or pyrocarbon interphase with the matrix phases. Luthra and
Park have shown that Al,O; and Y,O; are stable with carbon provided there are no cracks for CO gas to
escape.36 However, silica undergoes carbothermic reduction at 1650°C with pco < 300 kPa (equation 1). The

silicon nitride can react as well with the carbon according to the equation 2.
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SiO, s T 3C (s) = SiC st 2CO ) Q) ArG(1950°K) = -53 kJ.mol™
SizN, O 3C (s) = 3SiC ¢ T 2 Nz(g) (2) AFG(1950°K) =-117 kJ.moI'l

Silicon carbide can react in a same way with silica or alumina to form CO (.

The fast kinetic of densification achieved by Spark Plasma Sintering may limit these reactions.
Furthermore the sintering was conducted with the sintering chamber under N, atmosphere to limit both possible
decomposition of SisN4and reaction between carbon and silicon nitride (reaction 2).

(i) physical degradations due to the external pressure applied.

Then, to minimize fiber degradation the pressure was applied only when the grain boundary phases
began to soften but soon enough (1300°C) to limit gas evolution and thus to inhibit any possible reaction of SizN,4
or secondary grain boundary phases with the pyrocarbon interphase or the fibers.*® For comparison, some
preforms were sintered with the pressure applied at 1500°C instead of 1300°C. Furthermore, to obtain a system
as closed as possible to inhibit gas evolution, the preforms were embedded in a powder-bed before loading in
the die. To determine the influence of the pressure media on the fiber degradation, a powder-bed of BN+SizN,4
and a powder-bed of graphite were used.

The sintered composites were subsequently cut and ground into 45x12x2.5 mm?® specimens for three-
point-bending tests, with a crosshead speed of 0.5 mm/min and a span of 30 mm (Model 5569, Instrom Corp).
The polished cross sections of the composites before bending tests were characterized by scanning electron

microscopy, energy-dispersive X-ray spectroscopy on polished surfaces and transmission electron microscopy.

RESULTS AND DISCUSSION
Sintering Conditions for the Unreinforced Matrix

Figure 37 shows the shrinkage and shrinkage rate curves of SisN4 + 7 wt% Y,03; + 3 wt% Al,O3 during
sintering up to 1650°C under 30 MPa. The shrinkage rate curve clearly shows two maximum around 1260°C and

1500°C.
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Figure 37. Applied temperature and pressure, shrinkage Figure 38. XRD patterns of the SisN, + sintering-aids
and shrinkage rate of the sample during the Spark samples as a function of the sintering temperature.

Plasma Sintering cycle.
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Figure 38 and Figure 39 reveal the phases composition and the microstructures of SisN; + 7 wt% Y,0; +
3 wt% Al,O; samples sintered at 1260°C with no holding period and at 1700°C after 5 min holding period.
Sample sintered at 1260°C is still very porous (65% of theoretical density) whereas sample sintered at 1700°C
during 5 min is fully dense (99% of theoretical density) and is constituted of only B-SisN4 grains embedded in an
amorphous glassy phase formed from liquid phase solidification. In the 1700°C sintered sample, the glassy
phase forms a continuous network which is not the case in the 1260°C sintered sample. The first important
increase in density observed around 1260°C can be attributed to particles rearrangement due to liquid phase
formation and the second one around 1500°C to a reconstructive a to B phase transition and densification. The
isothermal kinetics of densification in the temperature range [1550°C-1700°C] are reported in Figure 40.
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Figure 39. SisN, + 7 wt% Y,03; + 3 wt% AlL,O; Figure 40. Evolution of shrinkage of SisN4 + 7 wt%
unreinforced matrix (a) secondary electron image of Y,0; + 3 wt% Al,O; samples during isothermal
sample sintered at 1260°C with no holding period and (b) sintering at different temperatures.

back-scattered image of fully dense sample sintered at

1700°C during 5 min.

A sintering temperature of 1650°C during 1 min allows a relative density of 99 % whereas a sintering
temperature bellow 1650°C does not permit to achieve relative density upper to 68 % even for long sintering
period (Figure 40). The XRD phase composition of samples sintered 5 min at 1650°C and 1700°C are presented
Figure 38. Sample sintered at 1650°C is constituted of a and B-SizN, grains whereas sample sintered at 1700°C
is only constituted of B grains. As mechanical properties are changing according to the a/pf phase ratio,*” one
has to choose the couple of parameters (sintering temperature - sintering time) which corresponds to the
required properties. In this study, as fiber-degradation needs to be avoided, a sintering temperature of 1650°C

applied during 2 minutes was chosen.

Preparation of the Ceramic Suspensions

The minimum in the viscosity of the suspension, which reveals the better conditions for the dispersion of
SizNy4, occurs for pH=10.5+/-0.1 (Figure 41). As a consequence, the sintering-aids, i.e. Y,0O3 and Al,O3; powders,
were added to the 33 vol.% Si3N, suspensions prepared at pH=10.5. The sintering-aid powders in the SizN,4
suspension do not destabilize it (Figure 42). As a result SizN4+sintering aids suspensions for infiltration of the

fibrous perform were prepared at pH=10.5.
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Figure 41. Viscosity vs. pH for the 33 vol.% SizN, Figure 42. Influence of the sintering-aids on the
suspension at a shear rate of 150 st rheological behaviour of the 33 vol.% Si;N4-based

suspension.

Introduction of the Ceramic Powders into the Fiber Preforms

After the slurry impregnation step, the inter-tows porosity of the fiber preforms is filled homogenously by
the mineral charges (Figure 43).

(a) (b)

Figure 43. Optical micrographs of fiber preforms (a) before impregnation by the mineral powders and (b) after

impregnation. Silicon nitride + sintering aid powders correspond to white contrast between the tows in (b).

Fiber Preforms Densification by Spark Plasma Sintering

The state of densification of the composites as a function of the applied pressure is presented in the
Table 111,

Table Ill. State of densification of the matrix inside the composites as a function of the mechanical pressure
applied during Spark Plasma Sintering.

30 MPa 50 MPa 75 MPa 150 MPa
Ci/ [PyCi] * incomplete incomplete complete complete
C¢/ [PyCi1+SiCq] * incomplete incomplete incomplete complete
SiC;/ [PyCi+SiCq,] * incomplete complete complete complete

* The thicknesses of PyC;interphase and SiC. coating are different in C; and in SiC;composites.
PyC thicknesses of C;/ [PyC ;] and of C;/ [PyC ;+SiC,;] are the same.
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When a SiC coating is deposited around the carbon fibers, the pressure required to obtain a full dense
matrix is more important than without SiC coating. This lies in the fact that the SiC coating withstands the
transmission of the pressure to the matrix. The composite with the SiC coating is fully dense at 150 MPa, but a
maximum pressure of 75 MPa is available for large mechanical testing samples due to SPS machine limitations.

Hence mechanical tests were carried out on samples sintered at this pressure.

Microstructural Analyses
The microstructures of the composites were studied in term of fiber degradation, densification of the inter
and intra-tows matrix, microcracks inside the matrix, decohesion between the fibers and the matrix and will be

successively discussed.

Fiber degradation

SEM micrographs and EDX analyses (Figure 45, Figure 44, Figure 46) reveal the influence of the
pressure cycle and of the pressure media on the fiber degradation. When pressure is applied at 1500°C, the
carbon fibers embedded in a powder-bed of BN+SizN, are degraded which is not the case when the pressure is
applied as soon as 1300°C. Furthemore, when a powder bed of graphite is used instead of a powder bed of
BN+Si3N, and the pressure applied at 1300°C, the fibers are not degraded. As a result, this confirms that fiber
degradation can be avoided by inhibiting gas evolution. This is in agreement with the results obtained by Luthra
who observed that Al,O; and Y,0; are chemically compatible with carbon if there is no cracks for CO, to
escape.36 Furthemore, the chemical composition of the powder-bed have no influence on this degradation. The
degradation of the carbon fibers is the result of the chemical reactions between the carbon and the matrix
phases, what is confirmed by EDX analysis (Figure 45). Indeed, the reaction zone between the fiber and the

matrix is constituted of silicon carbide which should mainly be formed according to reaction 2.
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(b)
Figure 44. SEM micrographs of C; / PyC; / SisN4, Spark Plasma
Sintered composites embedded in a powder-bed of SizN;+BN, with a Figure 45. EDX analysis of zones
75 MPa external pressure applied (a) at 1500°C, showing fiber marked 1 and 2 on Figure 44 (a).
degradation; (b) at 1300°C showing no fiber degradation.
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Figure 46. SEM micrographs of C;/ PyC; / SisN4, Spark Plasma Sintered composites embedded in a powder-bed
of graphite with a 75 MPa mechanical pressure applied at 1300°C.

The SiC (Hi-Nicalon) fibers are chemically degraded after the sintering of the composite (Figure 47).
Indeed, the elements Al, Y and O were detected at the periphery of the SiC+C fibers (Figure 48). These
elements have diffused inside the fiber from the sintering aids liquid phase or from its vapor. No chemical

degradation was observed in the carbon fiber composites.

Figure 47. SEM micrographs of SiC; Hi-Nicalon / PyC;, + SiC., / SisN4, Spark Plasma Sintered composites
embedded in a powder-bed of graphite with a 75 MPa mechanical pressure applied at 1300°C.
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Figure 48. EDX analysis of SiC-Hi-Nicalon fibers in the SiC;/ PyC; + SIiC. / SisNg4, Spark Plasma Sintered

Composites embedded in a powder-bed of graphite with a 75 MPa mechanical pressure applied at 1300°C.
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Densification of the matrix

The inter-tows matrix of all composites is fully dense except in some areas located between crossing
tows for C-fibers composites (Figure 46, 11 and 13). The fiber architecture of the carbon fiber preform which is
not the same than the SiC fiber preform is probably at the origin of this partial densification.

In C{/SisN, composites, the fibers are bonded inside the tows by the pyrocarbon and eventually by the
SiC coating whereas in SiCi/SizN4y, composite the thickness of the pyrocarbon interphase and of the SiC coating
is too low to bond correctly the fibers. Carbon fiber composites without SiC coating have some intra-tow areas

densified by the SisN4-based matrix. For carbon fiber composites with the SiC coating, the accessibility to the

intra-tow porosity is impeded by the SiC layer prior to powder impregnation.

Figure 49. SEM micrographs of C; / PyC; + SiC. / SisN4m Spark Plasma Sintered composites embedded in a
powder-bed of graphite with a 75 MPa mechanical pressure applied at 1300°C.

The matrix of the composite is constitued of B-SisN4 grains and a-SisN, grains embedded in an amorphous

intergranular phase (Figure 50).

SisN4 based
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PyC

65

Rapport- gratuit.com %

LE NUMERD 1 MONDIAL DU MEMOIRES



Figure 50 : TEM images of C;/ PyC+SiC; / SisN4, composites showing (a) the different interphases in the materials, (b) B-
SisN4 grain, (c) a-SizN,4 grain, (c) the intergranular glassy phase.

Microcracks inside the matrix

All C¢/SisNy4» composites exhibit microcracks after fabrication but not SiC¢/SisNy4, composites (Figure 46,
11 and 13). These microcracks are the result of the mismatch between the coefficients of thermal expansion of
carbon-fibers and SisNs-matrix. Sabouret and al. have computed around 450 MPa the internal stress inside the
matrix in unidirectional C fiber-reinforced SizN, matrix composite (with Ec_iper=250 GPa).38 In the multidirectional
C-fiber arrangement composites studied here, the repartition of the thermal stress inside the matrix is more

complicated than in unidirectional composites but are higher than the intrinsic stress at failure of the SisN4 matrix.

Decohesion between the fibers and the matrix

No important decohesion between the fibers and the interphase/coating is observed in carbon fiber
composite. In contrast, SiC fiber composites show important heterogeneous decohesions (Figure 47). SiC (Hi-
Nicalon) fibers are known to creep at moderate temperature (around 1240°C).25 Hence, these decohesions can
be attributed to strain differences between the SiC fiber and the SiC coating during sintering under pressure at
1650°C. As a consequence, the soft sintering conditions in SPS do not permit to limit enough the fiber strain. In
carbon fiber composite the large thickness of PyC interphase can accommodate some strain differences
between the constituents of the composite which is not the case in SiC fiber composite due to lower PyC
thickness. Furthermore carbon fibers show no important strain. Perspectives to limit the decohesions between
the SiC fibers and the SiC coating are (i) to stabilize the fiber microstructure by a heat treatment prior to the SiC
deposit,25 (ii) to deposit a thicker PyC interphase between the fiber and the SiC coating, (iii) to formulate a SizN,4
based matrix sinterable at lower temperature. These perspectives will be addressed in a further paper.

Some decohesions or cracks between the PyC interphase or the SiC coating and the matrix are

observed only in C{/SisNg4, composite. These decohesions are the result of thermal stresses produced by the
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mismatch between the CTE of the C-fiber and the matrix or by differences between the strain of the fiber preform

and the one of the matrix.

Mechanical Behavior

The stress-displacement curves obtain during three-point bending mechanical tests are presented in
Figure 51. SiC-fibers composites have a brittle behavior with a stress at failure relatively low (= 150 MPa). This
relatively low stress at failure can be attributed to the chemical degradation of the SiC-fibers during the
fabrication, the absence of intra-tows matrix and to some decohesions between interphases and fiber. The brittle
behavior is more probably due to the chemical degradation of the SiC-fibers. Others possibilities to explain the
brittle behavior are a too thin PyC interphase and/or inhomogeneous bonding areas between the fibers and the
SiC coating. C-fibers composites exhibit damageable behavior with the maximum stress at failure around 250
MPa. The presence of the SiC coating around the fibers enhances the mechanical properties. Hypotheses
formulated to explain this point are that (i) the strength of the interface bond between the SiC coating and the
matrix phases (more precisely the intergranular SiO,-Y,05-Al,05; glassy phase) is stronger than the bond
between the PyC interphase and the amorphous matrix phase, (ii) as the strain at failure of the composites with
and without SiC coating are more or less the same, the increase in ultimate stress for the composite with SiC
coating is due to the increase of the elastic modulus of the composite by the SiC coating (iii) the SiC coating
prevented the fibers from chemical degradation during the fabrication. However, as fiber degradations were not
observed, the last hypothesis is improbable. Characterisations are in progress to better understand the influence
of the SiC coating on the mechanical properties of carbon fiber composites. For comparison, a raw preform (i.e.
without matrix and not sintered), with a PyC + SiC fiber coating, was mechanically tested (Figure 51). Even if the
SiC coating contribute to consolidate the fiber preform, the influence of the matrix on the mechanical properties
is obvious.

The mechanical behavior of the C{/SisN4, composites produced by our hybrid process is promising even
if their stress at failure around 250 MPa is lower than the 20-years under-development C{/SiC,, composites
fabricated by CVI (= 350 MPa).39 Experiments should be conducted with different fiber architectures and different
thickness of PyC interphases and SiC coating to find the more appropriate ones to this hybrid process.

6
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Figure 51. Stress/displacement curves from bending test for composites embedded in a powder-bed of graphite

and sintered with a 75 MPa mechanical pressure applied at 1300°C.

CONCLUSION

The hybrid process developed here allows short-time fabrication of ceramic matrix composites. Firstly, a
mechanical fuse pyrocarbon layer and a SiC coating were deposited around the fiber in the preform by Chemical
Vapor Infiltration, secondly, silicon nitride and sintering-aid powders were introduced in the preform by slurry
impregnation and, thirdly, ceramic-powder-charged-fiber preforms were consolidated by Spark Plasma Sintering.
SiC Hi-Nicalon fiber-reinforced SizN, matrix composites have a brittle-type mechanical behavior with a relatively
low bending stress at failure (= 150 MPa) due to fiber chemical degradation and the lack of bond between fibers
inside the tows or to some decohesions between interphases and fiber. C{/SisN, composites can be produced
with no chemical degradation of the fibers if they are embedded in a powder-bed during sintering and if the
external sintering pressure is applied soon enough in temperature to inhibit gas evolution and thus fiber
degradation. The value of the pressure required to fully sinter the matrix depends on the presence of a SiC
coating because this one withstands the application of the pressure inside the preform. The carbon fiber
composites show a mechanical damageable behavior and a maximum bending stress at failure around 250
MPa. As a consequence Spark Plasma Sintering can be used in some hybrid processes to densify

multidirectional continuous fiber reinforced ceramic matrix composites.
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Il a été montré a I’article précédent que la densification de préformes fibreuse a fibres continues
multidirectionnelles était possible par Spark Plasma Sintering. Il est a noter qu’a notre connaissance,
aucun article ne reporte I’¢laboration de CMC a fibres multidirectionnelles continues possédant une
contrainte a rupture supérieure a 100 MPa par Spark Plasma Sintering. Le frittage de la matrice en
présence d’une phase liquide favorise la densification et permet de limiter I’endommagement des
fibres. Le choix judicieux du moment d’application de la pression durant le cycle de frittage et du
medium servant a transmettre la pression des pistons a la surface de la préforme permet d’éviter la
dégradation des fibres de carbone. La matrice obtenue est cependant fissurée du fait de la différence de
coefficient de dilatation entre les fibres de carbone (o = 0 et ot = 10.10° K'l) et la matrice (asizng =
2,4.10° K'l). Les fissures matricielles créaient des chemins de diffusion pour 1’oxygeéne contenu dans
I’atmosphére de fonctionnement vers les fibres. L’oxydation des fibres de carbone qui se produit alors
conduit & la rupture prématurée du matériau. Afin de limiter I’oxydation des fibres de carbone, il a été
décid¢ d’introduire une phase autocicatrisante au sein de la matrice céramique. Cette phase a pour but
d’autocicatriser la matrice céramique en comblant les fissures par la formation d’une phase fluide
amorphe. Cette phase vitreuse est créée par 1’oxydation, sous 1’effet de I’atmosphére de fonctionnement
et de la température, de la phase dite autocicatrisante introduite. La phase autocicatrisante retenue dans
le cadre de cette étude est le diborure de titane (TiB,). Sa répartition au sein de la matrice céramique
réfractaire s’effectue sous forme d’inclusions particulaires. Le TiB; a été choisi pour sa faculté a former
la phase oxyde B,O3 dés les basses températures et parce que des matrices céramiques de SisNg4 + TiB;
possédant d’excellentes propriétés thermomécaniques ont pu étre élaborées avec succes [JON 01, SUN
04].

L’article suivant présente le procédé d’élaboration de la matrice SisN4 + TiB; au sein de la préforme
fibreuse par frittage flash ainsi que les propriétés mécaniques et le comportement en oxydation du
CMC élaboré.
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CHAPITRE 11l : DENSIFICATION DES

COMPOSITES A MATRICE REFRACTAIRE ET
AUTOCICATRISANTE PAR FRITTAGE FLASH
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Spark Plasma Sintering of Multidirectional Continuous Fiber Reinforced

SizN4+TiB, Ceramic Matrix Composites

Jerome Magnant®; René Pailler*; Laurence Maillé®, Eric Philippe?
! University of Bordeaux, Laboratory for Thermostructural Composites (LCTS), Pessac,

France.

2 SAFRAN-Snecma Propulsion Solide, Le Haillan, France.

ABSTRACT

The processing of dense boron-based Ceramic Matrix Composites by a short time and low cost process was
studied. This process is based on the deposition of fiber interphases by chemical vapor infiltration, on the
introduction of mineral powders inside the multidirectional continuous fiber preform, and on the densification of the
matrix by spark plasma sintering. To prevent fibers from oxidation in service, a self-healing matrix made of silicon
nitride and titanium diboride was processed. A thermal treatment of 3 minutes at 1500°C allows to fully consolidate
the composite and to avoid fiber degradation. The ceramic matrix composites obtained have an ultimate bending
stress at room temperature around 300 MPa and have shown first evidence of self-healing behavior in oxidizing

conditions.

Keywords: carbon fiber, hybrid process, self-sealing matrix, silicon nitride, titanium diboride.

INTRODUCTION

The strengthening and toughening of silicon
nitride by reinforcement with continuous fibers has
received considerable attention in recent years. SisN,4
reinforced with carbon fibers can be fabricated b
high temperature sintering under pressure: HP-HIP 0
at 1800°C or SPS* at 1650°C. The coefficient of
thermal expansion (CTE) of carbon fibers is
anisotropic (it is very low and even negative along the
axis but large and positive radiaII}/) and different from
that of SisN; (CTEc=-0.1.10°K™ ; CTEc110.10°K™,
CTEsiansa=2.8-3.5.10°K"). As a result, C/SisN,
composites already exhibit a microcracked matrix in
the as-prepared state, these microcracks facilitating
the in-depth oxygen diffusion toward the oxidation
prone carbon fibers when exposed to oxidizing
atmosphere.*”” Indeed carbon fibers undergo active
oxidation at very low temperature (= 450°C). Hence,
to obtain C-fiber reinforced CMC, which have a long
lifetime (thousands of hours and even more) under
load at high temperature and in oxidizing
atmospheres, extensively researches have been
carried out during the last decades. The solutions
proposed are (i) the utilization of SiC fibers instead of
C fibers,”® but SiC fibers with good mechanical
properties at high temperature are far more
expensive than C fiber, (i) the development of
innovative self-healing interphases and matrices,*
(i)  the development of sg)ecific coatings
(environmental barriers coating).*>*
The concept of self-healing interphases and matrices
is based on the presence of elements as boron
species (B4C, BN, TiB,,...) or silicon species (SiC,
SizNg,...) which formed fluid oxide phases when
exposed to oxidizing atmosphere that could fill the

cracks rendering the interphase or the matrix self-
healing. Composites with self-healing matrix were
successfully fabricated by Chemical Vapor Infiltration
(cv),*” but display long time and high cost
production due to the intrinsic characteristics of the
gaseous process and are not fully dense. In this
work, carbon fiber composite with a dense self-
healing matrix fabricated by a new short time process
was studied. The hybrid process used for the
fabrication of the composite is based on CVI fiber
coating, next slurry infiltration of ceramic powders
into the multidirectional-continuous fiber preforms
and then Liquid Phase Spark Plasma Sintering of the
composite (CVI+SI+LP-SPS process). This process
was developed in our laboratory and has been
reported somewhere else.** The matrix processed is
a composite ceramic constituted of SisN4,+30 wt.%
TiB, phases. SisN4 is the main constituent and was
choosen for its excellent thermomechanical
properties such as high strength, hardness,
toughness, good thermal shock and oxidation
resistance as well as for its lower sintering
temperature in comparison of SiC and consequently
lower manufacturing cost.*®

Titanium diboride exhibits a relatively high melting
point (3225°C), a high hardness and has the faculty
to form fluid healing B,O3; Phase as soon as 470°C
under oxidizing conditions.***" Furthemore, the high
elastic modulus and coefficient of thermal expansion
of TiB, with respect to SizN, contribute to potential
toughening mechanisms.> SisN, + TiB, particulate
composites with good mechanical properties were
successfully processed by HP and HIP.** ** The aims
of this paper are first, to determine the sintering
conditions of the unreinforced Siz;N, + TiB, ceramic
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matrix by Spark Plasma Sintering, second, to process
carbon-fibers composites with SisN4 + TiB, by SI+LP-
SPS process and, third, to evaluate their mechanical
and self-healing properties.

EXPERIMENTAL
Fiber preforms and interphases

Multidirectional fiber preforms, fabricated from ex-
PAN carbon fibers were used. Their main
characteristics were given in a previous paper.*

As it is well known that fiber/matrix bonding is a
key factor controlling performances of ceramic matrix
Composites,54 a pyrocarbon interphase (PyC;) was
deposited on the fiber surface from gaseous
precursor in order to arrest and deflect the matrix
microcracks and to insure a load transfer function.

To minimize possible chemical reactions of
carbon fibers with the matrix constituents during the
fabrication, a SiC coating was deposited by CVI on
the PyC interphase. The different combinations of
fibers, PyC interphase (PyC;) and SiC coating (SiC.)
used in this study are: {C;/ PyC} and {C;/ PyC; +
SiC.}.

Mineral powders

Sub-micronique SisN4, TiB,, AlL,Os, and Y,0;
powders were used (Table Il). The proportion of the
different constituent was SisN, + 20 wt% TiB, + 4.5
wt% AlLO; + 9 wt% Y,05; Yitria and alumina
sintering-aids react in temperature with the silica
layer covering the surface of silicon nitride powders
to form an amorphous liquid phase that firstly
promotes the densification of SisN4, and secondly,
may accommodate the stress in the material due to
external pressure and, as a result, limits possible
fiber damage. Titanium diboride is the self-healing
phase and was also reported to promote the
densification of SisN, at low temperatures.*

Sintering Conditions for the Unreinforced Matrix
Silicon nitride, titanium diboride, yttria and
alumina powders were mixed by wet ball-milling in
polyethylene pots with ethanol and Al,O3 balls during
24 hours. Then, mixed powders were dried and
milled by dry ball-milling in polyethylene pots during 5
hours to eliminate the agglomerates. The powders
were then fitted in a cylindrical carbon die with an
inner diameter of 20 mm for Spark Plasma Sintering
(Dr Sinter 2080, SPS Syntex Inc.). The sintering
temperature varied from 1450°C to 1750°C, the
heating-rate was set to 200°C/min and the holding
period varied from 1 to 20 min. First, the powders
were degassed under vacuum at 700°C, next a
mechanical pressure of 30 MPa was applied and
finally a nitrogen or argon atmosphere (Pgas = 0.02
MPa) was introduced in the sintering chamber. The
heating process was controlled using an optical
pyrometer focused on the surface of the carbon die.

The linear shrinkage of the unreinforced matrix during
sintering was recorded by an extensometer.

The bulk density of the samples was measured
by Archimedes method. The microstructures were
characterised by scanning electron microscopy
(Quanta 400 FEG, FEI) and energy-dispersive X-ray
spectroscopy (EDAX) on polished surfaces.
Crystalline phases were determined from X-ray
diffraction patterns obtained in a 8-8 Bragg-Brentano
configuration (D8 advance, Bruker).

Table IV. Some characteristics of the powders used.
SizNg TiB, Y,03 AlL,Os

Provider |HC HC HC Alfa
Starck Starck Starck Aesar

grade M11 F C -

SSA 12-15 2.7 10-16 10

(m2g™)

Preparation of the mineral suspensions

The conditions for the preparation of
SisN4+AI,O3+Y,03 suspension were reported in a
previous paper.*’ The influence of the TiB, powder
on the rheological behavior of this later suspension
was investigated with a cone-plate rheometer
(Rotovisco RT 20, Haake) by ascending shear rates
ramp from 0 to 400 s in 5 min. To avoid undesired
influence from mechanical histories, fresh samples
were homogenized by shearing at an identical shear
rate of 100 s™ for 1 min and left standing for an
additional 1 min prior to measurement.

Introduction of the Mineral Powders into the Fiber
Preforms

Different techniques can be used to introduce
ceramic particles inside fiber preforms from colloidal
suspensions: Electrophorese Impregnation (EPI),55
submicronic  powder aspiration ® and slurry
impregnation under vacuum. This last method was
chosen in this work for its ability to be easily
transposed at plant-level to impregnate preforms with
complex shape. The impregnated preforms were then
dried during 48h at 25°C. Some samples were cut,
polished and characterised by optical microscopy.
7
Fiber-preforms densification by Spark Plasma
Sintering

Silicon nitride + titanium diboride + sintering-aid
powders charged preforms were put in graphite dies
for SPS. The Spark Plasma Sintering conditions are
a compromise between minimizing fiber degradation
and achieving full densification. The selection of the
sintering conditions was based on the densification of
unreinforced SisN4+TiB, matrix. The sintering
temperature was fixed at 1500°C and hold 3 min at
this temperature under N, atmosphere, while the
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pressure was fixed at 75 MPa. Fiber degradation can
be the result of:

(i) chemical reactions of the carbon fibers or
pyrocarbon interphase with the matrix phases. Luthra
and Park shown that Al,O; and Y,O3 are stable with
carbon %rovided they are no cracks for CO gas to
escape.” However, silica undergoes carbothermic
reduction for temperature around 1650°C with pco < 3
bar (reaction 1). The silicon nitride can react as well
with the carbon according to the reaction 2.

SiOz ) + 3 C 5 = SIC 9+ 2 CO () (1)
SizNs )+ 3 C (5 =3 SIC (5 + 2 Nz g @

The fast kinetic of densification achieve by Spark
Plasma Sintering may limit these reactions.

(i) physical degradations due to the external
pressure applied.

Then, to minimize fiber degradation the pressure

was applied only when the sintering aids began to
soften, but soon enough (1300°C) to limit gas
evolution and thus to inhibit any possible reaction of
Si3N4 or sintering aids with the pyrocarbon interphase
or the fibers.®” Furthermore, to obtain a system as
closed as possible to inhibit gas evolution, the
preforms were embedded in a powder-bed of
graphite before leading on the die.
The sintered composites were subsequently cut and
ground into 45x12x2.5 mm?® specimens. Three-point-
bending tests, with a crosshead speed of 0.5 mm/min
and a span of 30 mm (Model 5569, Instrom Corp)
were carried out. The polished cross sections of the
composites before bending tests were characterized
by scanning electron microscopy and energy-
dispersive X-ray spectroscopy. Some composites
were oxidized under ambient atmosphere and
observed to study their self-healing behavior.

Results and discussion
Sintering Conditions for the Unreinforced Matrix
Fig. 1 shows the shrinkage and shrinkage rate
curves of SisN; + 20 wt% TiB, + 9 wt% Y,0; + 4.5
wt% Al,O3 during sintering up to 1750°C at 30 MPa
under N, atmosphere. The displacement rate curve
clearly shows two maxima around 1260°C and
1500°C. The first important increase in density rate
observed around 1260°C can be attributed to
particles rearrangement due to liquid phase formation
and the second one around 1500°C to the
dissolution-diffusion-reprecipitation densification
mechanisms.
Samples sintered under N, reach density closed to
the theoretical value on the contrary of samples
sintered under Ar (Fig. 2).
This is due that sample sintered 6 min under N, is
constituted of B-SisN,, a-SisNs and TiB, whereas
sample sintered during 6 min under Ar is constituted
of B-SisN,4, Si, TiN, and BN phases (Fig. 3 and Fig.

4). Thus, under Ar atmosphere, undesired chemical
reactions occur in the sample. Possible explanation
for the formation of TiN is that SisN; decomposes
forming Si and N, according to reaction 3 and then N,
gas reacts with TiB, to form TiN and BN (reaction 4).

Si3N4 =3Si+2 N2 (3)
2 TiB, + 3N, = 2 TiN + 4 BN (4)

The fabrication of Si;N4+TiB, ceramics by HP
and HIP was studied by others authors.>* >
To explain the formation of TiN, Jones et al.
suggested the above reactions (3 and 4) as well as
the reaction between SizN, and TiB, according to
reaction 5.

4 TiB, + 3 SisN, =4 TiN + 8 BN + 9 Si (5)

Furthemore, as Jones et al. did not detected Si or Si
containing phases (e.g. titanium silicides) in their
samples sintered by HIP at temperature bellow
1750°C, they suggested that the above mechanisms
alone (reactions 3, 4 and 5) do not adequately
explain the formation of TiN. As TiN was not formed
adjacent to BN phase, they suggest that they were
nucleated from the liquid at separate sites and that it
was the activity and the kinetics of migration of
species through the inter-granular liquid phase that
control the rate and type of reaction that occurs.

In our samples sintered by SPS at 1500°C as the
formation of TIiN is only detected under Ar
atmosphere and not under N, atmosphere, it is
unlikely that reaction 5 is the main reaction explaining
the formation of TiN in our samples.

As, on the contrary of the samples of Jones et al., the
presence of TiN is associated with the formation of
Si, reactions 3 and 4 alone can explain the formation
of TiN in our samples sintered by Spark Plasma
Sintering. On the other hands, from our results, there
is no evidence that other mechanisms, as suggested
by Jones et al., can not happen to explain the
formation of TiN.

Sun et al. fabricated SizN4 + TiB, samples by HP at
1800°C for 1h in N, atmosphere.53 They detected the
presence of TiSi that they explained by the reaction
of SisNy, TiB, and N, according to reaction 6.

SisN, + 3 TiB, + N, = 3 TiSi + 6 BN (6)

As TiSi was not detected in our samples sintered by
SPS, reaction 6 is unlikely to happen in our materials.
As a consequence, the sintering conditions chosen to
densify the SizN, + TiB, matrix are a thermal
treatment at 1500°C applied during 3 min under N,
atmosphere.

8

76



5

1700 - ——1 4
%) —_
2 1500 - — 33
(1]
2 1300 +— — —+ — - ——— — 2 S
T 1100 - -1 8
2 900 A _ 710 £
£ =
E w

700 A ——t—— 9
500 | | e temperature (°C)
' ' Eshrlnkage (a.u.)
6 8 10 shrinkage rate (a.u.)
time (min)
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Fig. 2. Density of SizN4 with 20 wt% TiB,, 4.5 wt%
Al,O3 and 9 wt% Y,0; after Spark Plasma Sintering

at 1500°C according to different dwelling period and
atmosphere.
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Fig. 3. XRD patterns of the SizN, with 20 wt% TiB,,

4.5 wt% Al,O3 and 9 wt% Y,03 samples after Spark
Plasma Sintering at 1500°C according to different
dwelling periods with Ar or N, atmosphere.

9

Fig. 4. Back-scattered SEM micrographs of SisN, +
20 wt% TiB, + 4.5 wt% Al,Os; + 9 wt% Y,03; samples
sintered at 1500°C during 6 min (a) under Ar, and (b)
under N, atmosphere. In (a) silicon and titanium
nitride correspond to the white phase contrast, silicon
nitride to the grey contrast and boron nitride is in
black. In (b) titanium diboride are the light grey
inclusions and the silicon nitride corresponds to the
dark grey contrast.

Preparation of the mineral suspensions

The influence of the titanium diboride powders on
the rheological behavior of SigNg+Y,03+AlL,O3
suspensions prepared at pH=10.5 is presented on
Fig. 5.
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Fig. 5. Influence of the alumina+yttria and of titanium
diboride on the rheological behavior of 33 vol.% SizN,4
based suspension at pH=10.5 +/- 0.1.

The addition of titanium diboride powder
increases the viscosity of the suspension but this one
remains low enough for the slurry infusion step.

Introduction of the minerals powders into the
fibers preforms

After the under-vacuum slurry infusion step, the
inter-tows porosity of the preform is filled
homogenously by the mineral charges as can be
seen on Fig. 6.

[ - E. e e g e AT O

Fig. 6. Micrographs of fiber preforms (a) before
impregnation by the mineral powder and (b) after
impregnation. The powders correspond to the grey
contrast between the tows.

Fiber-preforms densification by Spark Plasma
Sintering

The microstructures of the composites were
studied in term of fiber degradation, densification of
the inter and intra-tows matrix, microcracks inside the
matrix, decohesions between the fibers and the
matrix and will be successively discussed.

The inter-tows matrix of composites is fully dense
except in some located areas (circle on Fig 7c)
between crossing tows for C-fibers composites with a
SiC coating around the fibers (Fig. 7). This lies in the
fact that the SiC coating withstands the transmission
of the pressure to the matrix located at the crossing
of the tows.**

HV mag | HFW det WD
15.00 kV1140 x/2.13 mm| BSED [10.0 mm
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Fig. 7. SEM micrographs of Spark Plasma Sintered
composites (a) and (b) C;/ PyC; / SisN4m, (c) and (d)
Cf/ PyC, + SlCC/ Si3N4m.

Inside the tows the fibers are bonded by the
pyrocarbon and eventually by the SiC coating.
Carbon fiber composites without SiC coating have
some intra-tow areas densified by the Si;N4-based
matrix. For carbon fiber composites with the SiC
coating, the accessibility to the intra-tow porosity is
blocked by the SiC Ilayer prior to powder
impregnation.

Ci/SisN4+TiB,,, composites exhibit microcracks
after fabrication (Fig. 7). These microcracks are the
result of the coefficient of thermal expansion
mismatch between the carbon-fibers and the
SisN4+TiB2 matrix. Sabouret et al. have computed
around 450 MPa the internal stress inside the matrix
in unidirectional carbon fiber-reinforced Si;N, matrix
composite  (with  Ec.fiper=250 GPa).38 In our
multidirectional C-fiber arrangement composites
studied, the repartition of the thermal stresses inside
the matrix is more complicated than in unidirectional
composites but are higher than the intrinsic stress at
failure of the matrix, which leads to the formation of
cracks inside the matrix

No important decohesion between the fibers and
the interphase/coating is observed. The strong
thickness of PyC interphase can accommodate some
strain differences between the constituents of the
composite and, furthermore carbon fibers show no
radial strain. Some decohesions or cracks between
the PyC interphase or the SiC coating and the matrix
are observed. These decohesions may be the result
of thermal stresses produced by the the CTE
mismatch between the C-fiber and the matrix or to
some preferential shrinkage of the matrix not followed
by the displacement of the fiber-tows.

The stress-displacement curves obtain during
bending mechanical tests are presented in Fig. 8. C-
fibers composites exhibit a damageable behavior with
the maximum stress at failure around 300 MPa which
is closed to the one of C{/SiC,, composite processed
by high cost CVI process.* The presence of the SiC
coating around the fibers enhances the mechanical
properties. Hypothesises formulated to explain this
point are that (i) the strength of the interface bond
between the SiC coating and the matrix phases
(more precisely the intergranular SiO,-Y,03-Al,03
glassy phase) is stronger than the bond between the
PyC interphase and the amorphous matrix phase, (ii)
as the strain at failure of the composites with and
without SiC coating are more or less the same, the
increase in ultimate stress for the composite with SiC
coating is due to the increase of the elastic modulus
of the composite by the SiC coating (iii) the SiC
coating prevented the fibers from chemical
degradation during the fabrication. However, as fiber
degradations were not observed, the last hypothesis
is improbable.

— C/PyC + SiC/ Si3N4+TiB2

- 228 /\ -~ C/ PyC / Si3N4+TiB2
s B W
2 200 / — S
g 150 1 — /=~ CS—
7 100 /. - I

50 |/ e

0

0 2 4 6

dispacement (mm)

Fig. 8. Stress/displacement curves from bending test
for composites embedded in a powder-bed of
graphite and sintered with a 75 MPa mechanical
pressure applied at 1300°C.

Fig. 9 reveals the microstructure of the composite
oxidized at 850°C during 13 hours. The healing of the
matrix cracks is not so obvious to observe since the
oxidation of TiB, leads to some TiO, platelets grains
which are covering the matrix surface with an
increase in the volume molar of 1.64. Furthermore,
as during oxidation treatments the edges of the
samples are not protected from oxygen diffusion, the
carbon fibers do not exist after oxidation which
conducts to highly brittle samples very difficult to
manipulate. In addition as B,0O3; reacts immediately
with H,O, the samples are water-sensitive. These
characteristics lead to some samples very difficult to
prepare for observations. On the Fig. 9 it appears
that the cracks coming from the fibers seem to be
healed inside the matrix since they can not be
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observed. Further characterizations on the self-

healing behavior of this material are under study.
iﬁﬁt‘
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Fig. 9. SEM back-scatteéd
under air at 850°C-13h.
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CONCLUSION

Ceramic matrix composites with a boron-based
matrix were successfully processed by a short time
hybrid process based on chemical vapor infiltration
fiber coating, on the introduction of
SisN4+TiB,+sintering-aids powders inside the fiber
preform by slurry impregnation and on the
consolidation of the composite by spark plasma
sintering. A thermal treatment at 1500°C applied
during 3 minutes under 75 MPa mechanical pressure
and N, atmosphere allows to achieve a dense matrix
without fiber degradation. The ceramic matrix
composite processed has a high bending stress at
failure (=300 MPa) and has shown first evidence of
self-healing behavior in oxidizing conditions.
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La densification des composites par Spark Plasma Sintering est une technique prometteuse mais qui
reste actuellement limitée d’un point de vue technologique par la taille des pieces qu’il est possible
d’¢laborer avec les machines actuelles. Par ailleurs, si ce procédé est trés prometteur pour la réalisation de
pieces de forme relativement simple, la réalisation de pieces de forme complexe risque d’étre
problématique. Dans le cadre de cette these, et toujours dans le but de développer des procédés
d’élaboration peu onéreux de matrice dense de CMC, un deuxiéme procédé de consolidation a été étudié.
Ce procéde repose sur la densification finale de préformes fibreuse chargées de particules ceramiques par
imprégnation de silicium liquide. La bibliographie présentée chapitre 1 présente 1’état de I’art dans ce
domaine.

L’article suivant présente les résultats obtenus au LCTS durant cette thése concernant 1’élaboration de
CMC par imprégnation de silicium liquide.
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CHAPITRE IV : DENSIFICATION DES
COMPOSITES A MATRICE REFRACTAIRE ET
AUTOCICATRISANTE PAR IMPREGNATION

REACTIVE DE SILICIUM LIQUIDE
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Reaction-Bonded Self-Healing Ceramic Matrix Composite

Jerome Magnantl; René Pailler’; Jean-Christophe Ichard®; Alain Guette®; Francis Rebillat'; Eric Philippe2
! University of Bordeaux, Laboratory for Thermostructural Composites (LCTS), Pessac, France.
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ABSTRACT

The processing of self-healing Ceramic Matrix Composites by a short time and low cost process was studied. This
process is based on the deposition of fiber dual interphases by chemical vapor infiltration and on the densification
of the matrix by reactive melt infiltration of silicon. To prevent fibers from oxidation in service, a self-healing matrix
made of reaction bonded silicon carbide and reaction bonded boron carbide was used. Boron carbide is
introduced inside the fiber preform from ceramic suspension whereas silicon carbide is formed by the reaction of
liquid silicon with a porous carbon xerogel in the preform. The ceramic matrix composites obtained are near net
shape, have a bending stress at failure at room temperature around 300 MPa and have shown their ability to self-

healing in oxidizing conditions.

Keywords: Reaction Bonded Silicon Carbide (RBSC), Reaction Bonded Boron Carbide (RBBC), carbon xerogel,
porous carbon, melt infiltration, liquid silicon infiltration, self-sealing, near net shape process

INTRODUCTION

Non-oxide Ceramic Matrix Composites (CMCs),
i.e. mainly those consisting of a SiC or SizN, based
matrix reinforced with either carbon or SiC fibers,
have the potential for being used as structural
materials at temperatures up to 1500°C, in different
fields including advanced engines, gas turbines for
power/steam co-generation, heat exchangers, heat
treatment and materials growth furnaces, as well as
nuclear reactors of the future.?

CMC are processed according to : (i) the gas
phase route (CVI: Chemical Vapor Infiltration),3 (ii)
the liquid phase routes either from polgmers (PIP:
Polymer Impregnation and Pyrolysis),*> or molten
elements reacting with ceramic charges in the
preforms or with the atmosphere (RMI: Reactive Melt
Infiltration),” (iii) the ceramic route i.e. a technique
combining the impregnation of the reinforcement
with a slurry and a sintering step at high temperature
and high pressure (SI-HP: Slurry Infiltration and Hot
P'rocessingf'8 or finally (iv) some hybrid
processes, " *° i.e. a combination of the gas-liquid
and ceramic routes in order to associate the
advantages of each previous process and to avoid
their drawbacks.

The conventional ceramic route is a fast
densification process, yielding composites with
almost no residual porosity and hence a high thermal
conductivity. However, the high pressure induces
shape and size limitations.

The CVI process vyields, at low temperature,
interphases and matrix of high purity, well controlled
composition and microstructure and can be
employed in different step of CMC manufacturing
(interphases, coatings and matrix infiltration).
Furthermore, CVI is a very flexible process: a large
number of preforms of different shapes and sizes
can be treated simultaneously yielding near-net
shape parts. However, it is a costly and a relatively
slow technigue since it has to be performed at low
deposition rate in order to avoid a too rapid sealing
of the pore entrance by the deposit and it yields
composites with some residual porosity (= 10-15%),

hence displaying a low thermal conductivity and a
poor hermeticity with respect to gas and fluid liquids.

The PIP process is, as the CVI, a low
temperature process but it is a lengthy technique
since several time-consuming PI-P sequences are
necessary to achieve an acceptable densification. It
yields composites with a significant residual porosity
and implies considerable handling.

In the MI process or RMI process when the
impregnation is reactive (also called Liquid Silicon
Infiltration process, LSI) a porous fiber preform is
first consolidated with a carbon deposit (either by
CVI, PIP or Slurry Infiltration) and next is
impregnated with liquid silicon (or a liquid silicon
alloy) which climbs by capillary forces in the pore
network. Silicon then reacts with the consolidation
carbon to yield, in a short time, a composite with a
SiC+Si matrix and almost no open residual porosity
and hence an excellent hermeticity with respect to
gas and liquid fluids as well as a high thermal
conductivity.

The manufacturing costs of ceramic composites
are mainly affected by the processing time, the fiber
costs and the machining effort. The hybrid process
based on I-CVI and Ml is the process that displays,
from our viewpoint, the best potential to man-power
complex shape CMC pieces in term of time, cost and
volume production. Firstly, The I-CVI is the method
of choice for the deposition of mechanical fuse and
diffusion barrier interphases since it yields deposits
of relatively uniform composition, structure and
thickness, even in preforms of complex fiber
architecture. Secondly, MI is utilized to fill the
residual open porosity of composites prepared by I-
CVI to increase both the thermal conductivity and
hermeticity.

Carbon fibers are used in CMC because of their
unique high-temperature mechanical properties and
their low cost, despite the fact that carbon fibers
undergo active oxidation at very low temperature
(=350°C - 450°C). Carbon fibers based CMC have a
microcracked matrix due to the coefficient of thermal
expansion mismatch between the carbon fiber (very
low and even negative along the axis and positive
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and relatively high radially) and the ceramic matrix.
Theses microcracks are pathways for the in-depth
oxygen diffusion towards the oxidation prone fibers.
Solutions developed to utilize CMC in oxidizing
atmosphere are the ut|I|zat|on of the far more
expensive SiC fibers* or, for C-fiber reinforced
ceramic matrix the utilization of Environmental
Barrier Coating (EBC) 1820 andlor  self- healing
interphases and matrix.”** The concept of self-
healing materials is based on the introduction of
elements inside the materials forming fluid oxide
phases in a wide range of temperature that can fill
the cracks, rendering the whole materials self-
healing.

Self-healing mechanisms are mainly achieved by
introduction of boron species efficient at relatively
low temperature (500-1000°C) and silica-rich phases
efficient at hlgh temperature  (1000-1500°C)
(equations 1 to 4)

S?C(S) +2 OZ(g) = Sio-z(s) + COz(g) (1)
SlC(S) + 3/2 OZ(g) = SlOZ(s,I) + CO(g) (2)

BiCps) + 4 Oz(g) = 2 B2O3is)) + COzq)  (3)
B4C(S) +7/2 OZ(g) =2 BzOg(sJ) + CO(g) (4)

Self-healing interphases and self-healing
matrices have been successfully deposrted inside
fiber preforms by I-CVI process.”* The need for
low cost CMC required the development of short
time and cost-effective processes. In this paper a
hybrid process was studied to develop a fully dense
matrix which is able to slow down oxygen diffusion
towards the oxidation prone carbon fibers by healing
the cracks. This process consists in (i) depositing a
pyrocarbon mechanical fuse and a SiC diffusion
barrier on carbon-fibers by CVI, (ii) introducing boron
carbide and alumina powders into the fiber-preform
by slurry infiltration, (iii) forming a porous carbon
xerogel network between the powder particles by a
sol-gel process and, next, (iv) consolidating the fiber-
preform by reactive melt infiltration of silicon which
bonds alumina and boron carbide particles and react
with the porous carbon to form silicon carbide
(equation 5).

Si(|) + C(S) = SiC(S) (5)

The self-healing matrix fabricated is then made
of reaction bonded boron carbide (RBBC), reaction
bonded silicon carbide (RBSC), residual free silicon
and alumina phases.

In this study, aluminium element is introduced in
the matrix to reduce the volatilisation of boron
species at high temperature in the presence of water
vapor.”®

The processing and properties of reaction
bonded silicon carbide, reaction bonded boron
carbide and composites processed by liquid
silicon infiltration have been reported by several
authors.*"®

One of the main challenges in processing
reaction-bonded silicon carbide is that the porosity of
carbon to be infiltrated must be low enough to
minimize free silicon content, but high enough to
avoid shocking off phenomena i.e. the stop of silicon

impregnation due to the full filling of the porosity by
the formed silicon carbide phase. The minimum
amount of porosity required to avoid shocking off
phenomena depends of the density of the carbon
and can be calculated by the formula [1],*® where V,,
M; and d; are respectively the volume fraction, the
molar weight and the density of the species i.

MSlCVc dc
VS “~ Medsic McdSlC [1]

In the case of carbon xerogel the density was
measured and its value is around 1.65. By assuming
that the volume fraction of SiC is maximum (Vg;c =1),
V¢ calculated equal 58% and, as a result the
porosity has to be higher than 42% to avoid
shocking-off phenomena.

The carbon phase is usually obtained by the
pyrolysis of phenolic resin or pitch. The pyrolysis of
pitch leads to the covering of the pore surfaces
whereas the pyrolysis of resin usually leads to
pieces of cokes which cannot be totally transformed
into SIC by reaction with silicon (Figure 52)
Porous carbon can be obtain from furfurylique resin
and foaming agent as patented by Hucke.®’

In this work, porous carbon is formed by a sol-
gel process from resorcmol and formaldehyde to
form a RF xerogel.*® This method was chosen for its
ability to easily tailor the porosity of the carbon
xerogel by adjusting the synthesis parameters
(amount of reactants, nature and amount of catalyst,
gelification, drying and pyrolysis parameters). The
microstructure is schematically represented in Figure
52 and is based on a continuous silicon carbide
networks to allow good strength at high temperature
and to limit matrix creep.

Porosity between
the particles

Impregnation by an
organic resin

Impregnatlon by an
organic xerogel

l Pyrolysis l
Carbo Porous carbon
) xerogel
Porosity

Reactive

Melt

Infiltration

of silicon Continuous

Silicon carbide network of
/7 +— silicon carbide

Silicon —=x% /& = || \(grey)
Unreacted/_ = Silicon
carbon (white)

Figure 52. lllustration of the microstructures of
reaction bonded silicon carbide (RBBC) obtained
from resin and from carbon xerogel.
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The aims of this paper are, firstly, to present and
discuss the different steps of the hybrid process
developed as well as some chemical, physical and
mechanical properties of the fabricated CMC and,
secondly to compare the mechanical properties of
the CMC processed by our short time, scalable,
cost-effective hybrid process developed with the
ones processed by the costly but high effective CVI
process.

EXPERIMENTAL
Fiber preforms and interphases

The main characteristics of Ex-PAN carbon
fibers are given in Table V. As it is well known that
fiber/matrix bonding is a key factor controlling
performances of ceramic matrix composites,”**® a
pyrocarbon interphase (PyC;) was deposited on the
fiber surface from a hydrocarbide gaseous precursor
in order to arrest and deflect the matrix microcracks
and to insure a load transfer function.

Table 6. Composition of the suspension

28 vol.% B,4C + Al,O3 suspension
Solvent = deionized water
(AlL,O4/ B,4C) weight ratio = 0.2
PEI = 1.5 wt.% of dry powders

Table V. Main characteristics of the carbon-fibers
used in this study.

Density | Tensile |Young |Failure |CTE | Thermal
gg/cm' strength | modulus | strain (10'6 conduct.

) (MPa) |(GPa) | (%) K™ QN.m'lK'
)
1.77 |2100- [230-297 [1.05- |[-0.1 |17
2400 071 |/
101+

To minimize possible chemical reactions of
carbon fibers with silicon melt during the fabrication,
a SiC coating was deposited on the PyC interphases
by CVI according to equation 7.

Hz()
CH;3SiClyg > SiC) + 3 HClg) @

Slurry preparation

Commercial boron carbide (grade F15, HC
Starck) and alumina (Alfa Aesar) powders were used
and their size distribution are reported in Figure 53.
Mixed boron carbide+alumina aqueous suspensions
were prepared using electrosteric dispersion
mechanism by the addition of polyethylenimine

dispersant (PEIl, Sigma-Aldrich).  Suspension
compositions are given in Table 6.
o LI
7 I --B4C ||| ||
g 5 \ — AI203
o 5 1" 1y
g 3 Y
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Figure 53. Particle size distribution of the powders

Introduction of the ceramic particles into the
fiber preforms

Different techniques can be used to introduce
ceramic particles inside fiber preforms from colloidal
suspensions: Electrophorese Impregnation (EPI),*
submicronic powder aspiration®® and slurry infusion
under vacuum. This last method was chosen in this
work for its ability to be easily transposed at plant-
level to impregnate preforms with complex shape.
The impregnated preforms were then dried during
48h at 25°C.

Formation of porous carbon inside the preform

Xerogels with different synthesis parameters
were studied to find the more appropriate one for the
impregnation by liquid silicon and the conversion in
silicon carbide. The molar resorcinol / formaldehyde
ratio (R/F) was fixed to 1/2, the solid content (R%)
was varied from 20 to 40 % and the catalyst (sodium
carbonate) content was given by the molar resorcinol
/ catalyst ratio (R/C) and varied in the range [2000,
5000].

Resorcinol was added to formaldehyde and the
mixture was stirred for 15 min. Sodium carbonate
was dissolved in deionised water to form a separate
solution. The two solutions were then mixed and
stirred during 24 hours, introduced in the fiber
preform and left 1 hours under vacuum, then a
gelification period in a closed system at 65°C during
48 hours happened followed by a drying period at
85°C during 48 hours and a pyrolysis step in argon
atmosphere at 950°C.

Fiber-preforms densification by Silicon Melt
Infiltration (MI)

The experimental arrangement used to realize
infiltration of silicon inside the fiber preform is

schematically shown in Figure 54.
4

1

2

3

Figure 54. Experimental arrangement used to realize
the infiltration of silicon inside the fiber-preforms. (1)
fiber-preform ; (2) carbon weaving ; (3) silicon lumps
; (4) zirconium lump ; (5) BN-covered carbon crucible

The utilization of a carbon-weaving between the
fiber-preform and silicon aims to avoid machining of
the composite after the elaboration. The zirconium
lump is used to obtain a low partial pressure of
oxygen during the thermal treatment (pzyzo2 = 10°
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24atm) in order to avoid oxidation of the surface of
the melt and to promote wetting.

The melt infiltration was realized under vacuum
during 30 min at a temperature slightly above the
melting point of silicon. Indeed, to avoid to trap some
gaseous species inside the material, it is necessary
that the flow of silicon raising by capillarity inside the
material be low enough.** A low flow can be
achieved by a low o/n ratio where o and n are
respectively the interfacial tension and the viscosity
of the melt (Figure 55).>° Thus, the melt infiltration
was conducted at 1420°C.

1.10
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Figure 55. Evolution of a/n ratio vs temperature for

silicon melt (according to Kimura and al.** and

Terashima and al.*)

Characterization

The microstructures were characterized by scanning
electron microscopy and energy-dispersive X-ray
spectroscopy on polished and HF-HNO;3; chemical-

Fiber tows
(@)

Porosity

etched surfaces (Quanta 400 FEG, FEI; EDAX).
Porosity was determined by Hg-porosimetry
(Micromeritics, AutoPore V). Crystalline phases
were determined from powders by X-ray diffraction
patterns obtained in a 6-8 Bragg-Brentano
configuration (D8 advance, Bruker). Mechanical
properties at room temperature were determined by
bending tests and tensile tests. Three point bendin%
tests were performed on 45x12x2.5 mm
parallelepiped samples with a crosshead speed of
0.5 mm/min and a span of 30 mm (Model 5569,
Instrom Corp). Tensile tests were based on
unloading-reloading cycles at several levels of strain
in order to follow (i) changes in the damage with
change in the longitudinal elastic modulus and (ii)
the intensity of the work of friction occurring at the
interfaces which is related to the hysteresis loops.

RESULTS AND DISCUSSION
Introduction of the ceramic powders and
formation of the porous carbon network into the
fiber preforms

After the under-vacuum slurry infusion step, the
inter-tows porosity of the preform is filled
homogenously by the mineral charges, as can be
seen from Figure 56.

Xerogel with different porosity were prepared
and impregnated by melted silicon (Figure 57).

Ceramic powde{b) Fiber tows

Figure 56. Micrographs of fiber preforms (a) before impregnation by the ceramic powders and (b) after
impregnation. B,C+Al,O3; powders correspond to light grey contrast between the tows in (b).

(c)

Figure 57. Optical microstructure of reaction bonded silicon carbide from carbon xerogel with initial porosity of (a)
78%, (b) 62%, and (d) 36%. Silicon corresponds to the light grey contrast and silicon carbide to the dark grey
contrast.
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It clearly appears from Figure 57 that the dimension,
the interconnectivity and the content of free silicon
can be tailored by properly choosing the porosity of
the initial carbon xerogel. When the porosity of the
xerogel is below 42%, shocking off phenomena
occur. The value calculated is in agreement with this
fact. Figure 58 shows that the pore size of the
porous carbon can also be tailored by adjusting the
processing parameters of the xerogel. A
microstructure of a carbon xerogel is seen in Figure
59 where the carbon and the porosity networks
clearly appear.
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Figure 58. Pore size distribution of different porous
carbon xerogels.

800 um ” X3 @’

Figure 59. SEM microstructure of a orus carbon
xerogel.

Fiber-preforms densification by Silicon Melt
Infiltration (MI)

Complete infiltration of silicon inside the fiber
preform occurs only if a preliminary thermal
treatment just below the melt temperature of silicon
takes place. During this thermal treatment, species
are desorbed from the powders and the silicon
carbide coating is desoxydized (equations 8 to 10).
Furthemore, silicon vapor can condensate on the
preform surface which will promote its further wetting
by the molten silicon.

Si(g) + SiOQ(S) =2 SiO(g) (8)
SiC(S) +2 SiOZ(S) =3 SiO(g) + CO(g) (9)
SiOZ(S) = SiO(g) + 1 OZ(g) (10)

The formation of carbon xerogel inside the preform
leads to a continuous network of silicon carbide
according to equation (5), which is not the case

without introduction of carbon inside the preform
prior to silicon impregnation (Figure 60). The
formation of silicon carbide decreases the free
silicon content in the materials and hence enhances
the mechanical behavior in temperature. Silicon
carbide in the composite prepared without carbon
xerogel is formed by a dissolution-precipitation
mechanism.®

Figure 60. Microstructure of the matrix of the
composite after liquid silicon infiltration (a) without
addition of carbon xerogel, (b) with carbon xerogel.
Samples etched in HF/HNO; solution to remove free
silicon. Boron carbide corresponds to the dark grey
contrast, silicon carbide to the white in (a) and light
grey contrast in (b).

The porosity distribution of the fiber preform at the
different state of its process is presented in Figure
61 and the microstructure of the composites in
Figure 62. The pore size inside the tow of the fiber
preform is between 0.1 to 10 um whereas the inter-
tows porosity size is between 10 to 300 um. The
boron carbide and alumina powders are present
inside the inter-tows matrix but not in the intra-tow
matrix. This is due to a too low pore size entrance for
the powders. After the powder introduction, the pore
size of the preform is mainly around 0.08 pm and is
filled by carbon xerogel after its introduction and its

pyrolysis.
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The dense matrix is made of boron carbide,
silicon carbide, free silicon, alumina and it fills
homogenously the inter-tows porosity of the fiber-
preform. The intra-tow porosity is filled by silicon. No
fiber degradation was observed, nor decohesion
between the fibers and the matrix. The matrix is in a
microcracked state after elaboration due to the
coefficient of thermal expansion mismatch between
the carbon fibers and the matrix phases. The sealing
of these cracks by the self-healing phases in
oxidizing conditions was studied.

— raw fiber preform (1)
— powders charged fiber preform (2)
- - powders+carbon xerogel charged fiber preform (3)

o 0,007 — Reaction Bonded CMC (4)

= 0,006 (2 |
E” (1)

o 0,005 ‘ .
€

3 0,004 it .
o |

= 0,003 :
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< 0,002 i 2
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p}:)re sizelﬁlm) 10

Figure 61. Porosity distribution in the fiber preform at
the different states of its process: (a) before the
introduction of the powders, (b) after the introduction
of the powders,(c) after the formation of carbon
xerogel, and, (d) after impregnation by silicon melt.

(©)
Figure 62. SEM micrographs of Ci B4C-SiC-Si-Al,O3
composite processed with carbon xerogel, (a) low, (b)
medium, (c) large magnification. Boron carbide
corresponds to the dark grey contrast, silicon carbide
to the light grey contrast and silicon to the white
contrast.

Self-healing behavior

Figure 63b reveals the morphology of a polished
section of the composite exposed 13h at 700°C in
air. The healing of the matrix cracks can be clearly
observed (encircled on Figure 63 ). At 700°C the
sealing of the cracks is due to the formation of B,O3
liquid phase and is favorable to impede the in-depth
oxygen diffusion towards the oxidation prone fibers.
For oxidation treatment at 600°C during 15 hours the
cracks are not fully sealed due to incomplete
formation of B,O; (Figure 63a). Indeed, at 600°C, its
formation rate remains slow and respectively its
volatilization rate significantly high due the reaction
of B,O3; with moisture in air (Pyp0 = 1 kPa).>® For
temperature of 1100°C, the cracks are sealed by an
amorphous protective and stable Si-B-O-Al phase.
Indeed this sealing phase is chemically stable in a
purely corrosive environment (H,O/Ar) at 600°C
(Figure 64).
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(©)
Figure 63. SEM back-scattered micrographs of Cy
B,C-SiC-Si-Al,O; composite processed with carbon
xerogel after oxidation under air at (a) 600°C-15h,
(b) 700°C-13h, and (c) 1100°C-30min.

100 pm

Figure 64. SEM back-scattered micrograph of Ci
B,4C-SiC-Al,03-Si composite processed with carbon
xerogel after oxidation under air at 1100°C-30min
and a thermal treatment at 600°C during 70 hours
under H,O/Ar (Ph20=10 kPa) to study the stability of
the oxide self-healing phase under wet atmosphere.

Mechanical behavior

The mechanical behavior of the composites studied
at room temperature is given in Figure 65. The
composites elaborated show a high bending stress

at failure (= 300 MPa). At room temperature, there is
no significant difference observed between the
composite processed with or without carbon xerogel.
This can be explained by the facts that the fibers are
mainly responsible of the ultimate stress of the
composite.

As a result, the tensile mechanical properties at
room temperature which will come after were
determined on composites processed without
formation of carbon-xerogel. The mechanical
behavior in temperature of the composite processed
with and without carbon xerogel formation will be
given in a further paper.

— with carbon xerogel
350 .
— without carbon xerogel
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Figure 65. Bending stress at RT of the C{/B,C-SiC-
Si-Al,O; composites processed with and without
carbon xerogel.

From the tensile curves (Figure 66), at the
beginning of the tensile loading, no linear elastic
behavior is observed which is due to the
microcracked state of the composite after processing
(Figure 62). . Damage initiation in ceramic-matrix
composites is often a critical step in their mechanical
behavior. The crack propagation has to be controlled
in order to avoid catastrophic rupture. The fact that
the composite is already damaged at the end of the
processing stage may be considered as a sign that
the material is able to withstand further damage.
Such a composite exhibits a higher mechanical
reliability than undamaged materials.

The loading-unloading cycles indicate an
intensification of the hysteresis loops with strain
accumulation which is related to a increase of the
friction area. The small drop in composite stiffness
characterized by the tangent modulus, attests the
progressive feature of the damage. The residual
strain accumulation after unloading is related to the
thermal stress relaxation coming from the processing
stage. The composite surface rupture shows multiple
crack deviations with the extraction of the fibers
(Figure 67). Such a morphology of fracture surface
implies a high energy dissipated by friction at the
interfaces.

The stress at failure of our composites have to be
compared with the stress at failure of our reference
composites which are a C¢/SiC composite and a
Ci/Si-B-C composite with a multilayered self-healing
Si-B-C  matrix processed by Chemical Vapor
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Infiltration. It clearly appears on the Figure 66 that
the mechanical behaviour at room temperature of
the composite fabricated by the hybrid process is
similar to the one of our reference composites
processed by CVI.

The next step of our works will be, first, to determine
how the formation of a silicon carbide network by the
reaction between silicon and carbon xerogel
positively influence the mechanical properties in
temperatures and, second, to determine the lifetime
of the composites processed by our hybrid process
under oxidizing conditions and to compare it with the
lifetime of carbon fiber reinforced self-healing Si-B-C
ceramic matrix processed by CVI [LAM 99]. This will
be addressed in a further paper.

— Cf/B4C-SiC-Si-Al203 (hybrid process)

— - CfiSiC (CVI)
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Figure 66 : Tensile stress at RT of the Ci/B,C-SiC-Si-
AlL,O3; composites fabricated by the hybrid process
without carbon xerogel and of our reference
composites processed by CVI.
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Figur 67 : SEM image of the surface rpture of the
CMC showing the fiber debonding from the matrix.

CONCLUSION

Ceramic matrix composites with a self-healing matrix
were successfully processed by a low cost, short-
time, near-net-shape and scalable process based on
the reactive melt infiltration of silicon into a fiber
preform containing boron carbide+alumina powders
and a porous carbon xerogel. The microstructure of

the matrix was optimised by properly choosing the
porosity of the carbon xerogel to minimize the
content of free silicon, to optimize its distribution, and
to avoid shocking-off phenomena. The good
impregnation of liquid silicon into the preform was
possible only if this one was heat-treated at a
temperature just below the melting point of silicon.
This was attributed to the desorption of gaseous
species from the powders and to the desoxidation of
silicon carbide coating. The self-healing matrix
fabricated is made of reaction-bonded silicon
carbide, reaction-bonded boron carbide, and residual
free silicon. The ceramic matrix composite
processed has a high bending stress at failure (=300
MPa) and has shown its ability to self-healing in
oxidizing conditions.
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Les composites a matrice céramique sont des matériaux pouvant étre utilisés comme pieces de structure
a des températures allant jusqu'a 1500°C. L'introduction d'un renfort fibreux, le plus souvent en carbone
ou en carbure de silicium, au sein d'une matrice céramique permet de palier a la faible ténacité
intrinséque des céramiques. L'obtention de CMC présentant un comportement non fragile repose sur la
présence d'une interphase lamellaire ou poreuse entre les fibres et la matrice. Cette interphase permet de
moduler le transfert de charges de la matrice vers les fibres et d'obtenir la déviation des fissures avant
que celles-ci n'atteignent les fibres. Des pieces fiables en CMC peuvent donc étre élaborées. Les
domaines d'application principaux faisant appel au CMC sont le secteur de I'aéronautique, de
I'aérospatial et de I'énergie. Les CMC sont classiquement élaborés suivant (i) la voie gazeuse (CVI :
Chemical Vapor Infiltration), (ii) des voies liquides (PIP : polymeére Imprégnation and Pyrolysis ou
(R)MI : (Reactive) Melt Infiltration Process), (iii) la voie céramique mettant en ceuvre l'imprégnation des
renforts fibreux par des particules céramiques puis la densification des composites par un traitement
thermique sous pression. Chacun de ces procédés présente des avantages et des inconvenients, aussi des
procédés hybrides basés sur la combinaison des différentes voies ont été développés afin d'essayer
d'associer les avantages de chacun de ces procédes.

Un des challenges important en terme de conception de matériaux est d'obtenir des composites capables
de résister aux agressions chimiques extérieures (atmosphére oxydante, gaz corrosifs,...). Pour ce faire
des composites présentant des interphases autocicatrisantes ont été élaborés. Le principe
d'autocicatrisation repose sur la faculté que des phases, le plus souvent borées ou siliciurées, ont pour
former une phase vitreuse fluide sous I'effet de la température et de I'oxygéne, qui vient combler les
fissures matricielles donnant ainsi au composite son caractere autocicatrisant. Certaines applications
nécessitent des composites présentant une faible porosité afin que ces derniers possedent une
conductivité thermique élevée et une bonne herméticite vis a vis des fluides (ex. : fluide de
refroidissement des centrales nucléaires). L'obtention d'une matrice autocicatrisante parfaitement dense
par CVI serait particulierement long et colteux a obtenir du fait des caractéristiques intrinseques de la
voie gazeuse. L'objectif de cette thése a donc consisté a obtenir par des procédés hybrides des
composites a matrice céramique autocicatrisante parfaitement denses.

Pour répondre a ce cahier des charges 2 procédés ont été étudiés pendant cette thése.

Les procédés étudies font appels a 3 étapes dont les 2 premieres étapes sont communes a chacun des
procedes :

(i) dépdt d'interphases dual de pyrocarbone et de carbure de silicium par CVI autour des fibres, (ii)
introduction de particules céramiques au sein de préformes fibreuses par infusion de suspensions
céramiques, (iii) consolidation soit par frittage flash (Spark Plasma Sintering) pour le premier procédé
étudié, soit par imprégnation de silicium liquide pour le deuxiéme procédé étudié.

Dans le cadre des CMC consolidés par frittage flash, la matrice élaborée est une matrice a base de
nitrure de silicium. Des composites C¢/ SizN, et SiCs (Hi-Nicalon) / SizN4 ont ainsi été élaborés :

Dans un premier temps des préformes a fibres continues multidirectionnelles ont été traitées par CVI
afin de déposer une interphase de pyrocarbone et un revétement de carbure de silicium, puis dans un
second temps, des suspensions colloidales concentrées et stables de SizN4 + ajouts de frittage (Al,O3 et
Y,03) ont été préparées, la dispersion des particules étant assurée par des mécanismes de types
électrostatiques. Les charges céramiques ont été introduites par infusion au sein de préformes fibreuses a
partir de ces suspensions. Enfin, dans une troisieme étape, les préformes fibreuses ont été consolidées
par frittage flash. La réaction entre les fibres de carbone et les phases matricielles a pu étre évitée en
limitant le relachement gazeux durant le frittage par un choix adapté des conditions de densification. La
densification de la matrice a pu étre obtenue par un traitement thermique de 2 minutes a 1650°C. Les
composites a fibres de carbone élaborés présentent une matrice inter-fil homogene et dense ainsi qu'un
comportement mécanique de type élastique endommageable et une contrainte a rupture en flexion
voisine de 250MPa. Les composites a fibres SiC de deuxieme génération (Hi-Nicalon) présente un
comportement fragile ainsi qu'une contrainte a rupture en flexion de 150MPa. L'observation des
microstructures de ces composites montre que ce comportement est lié a une dégradation chimique et
physique des fibres.
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La phase autocicatrisante TiB, a ensuite été rajoutée au SisN4 afin d'obtenir des composites C¢
SisN4+TiB,. Les parameétres de densification par frittage flash ont été adaptés. Nous avons ainsi pu
obtenir des composites denses présentant un comportement élastiqgue endommageable et une contrainte a
rupture en flexion voisine de 300MPa. L'augmentation de la contrainte a rupture, a deformation
équivalente, par rapport aux composites sans TiB; est liée a la plus grande rigidité de la matrice due au
fort module d"'Young du TiB,. Le comportement autocicatrisant du composite en atmosphére oxydante a
pu étre observé.

Dans le cadre des CMC consolidés par imprégnation de silicium liquide, les phases matricielles qui ont
été retenues dans cette étude sont le B4C, le SiC et le C. Les préformes fibreuses, dont les fibres ont été
revétues d'une interphase de pyrocarbone et d'un revétement de carbure de silicium, ont été imprégnées
par infusion a partir d'une suspension colloidale concentrée de B4C et par un sol précurseur d'un xérogel
de carbone. Les paramétres d'élaboration du xérogel ont été choisis afin de permettre a la fois une bonne
imprégnation par le silicium en évitant le phénomene de shocking off et pour limiter le taux de silicium
libre dans le composite. Aprés séchage, gélification et pyrolyse du gel au sein des préformes, celles-ci
ont été consolidées par imprégnation de silicium liquide. Il a été montré qu‘un traitement thermique des
préformes, préalable a I'imprégnation par le silicium, était nécessaire afin de permettre une bonne
imprégnation de celui-ci. Lors de ce traitement thermique, des espéces chimiques se désorbent de la
préforme fibreuse. Leur désorption préalable a I'imprégnation par le silicium permet d'éviter la formation
de porosité au sein de la matrice.

Les composites C¢/ B4C-SiC-Si obtenus présentent un comportement élastique endommageable avec une
contrainte a rupture en traction de 220 MPa. Il a été montré que le comportement mécanique a
température ambiante de ces composites était semblable aux composites C¢/SiC et C:/Si-B-C élaborés
par CVI par Snecma Propulsion Solide. La capacité du composite a s‘autocicatriser en conditions
oxydantes a aussi été montrée.

Chacun des procédés développés et étudiés pendant cette thése permet d’obtenir des CMC présentant de
bonnes propriétés mécaniques et avec une matrice céramique completement dense. Chaque procédé
présente des avantages et des inconvénients qui sont présentés et discutés ci apres.

La densification par SPS permet d’obtenir des CMC denses de formes simples pour des temps de
production trés court. Ce procédé ouvre, pour la formulation de la matrice, le champ de formulation
considérablement large que constituent les céramiques structurales et fonctionnelles élaborées par
« métallurgie des poudres ». La diversité des propriétés et des applications des céramiques structurales et
fonctionnelles peut permettre d’aboutir au développement de nouveaux CMC « sur mesure » (Material
Design). La limitation de ce procédé concerne la taille des pieces qu’il est possible d’obtenir de part la
limitation technologique actuelle des machines disponibles. De plus, la réalisation de piéces de forme
complexe peut étre problématique par ce procédé.

Le procédé d’infiltration de silicium liquide permet d’obtenir des CMC denses, de formes complexes
sans limitation de taille et aux cotes finales.

Les deux procédés développés requierent l'utilisation de fibres qui soient compatibles avec les
températures d'élaboration donc des fibres de carbone ou des fibres de carbure de silicium de deuxieme
ou troisieme génération.
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Dense self-healing Ceramic Matrix Composites fabricated by hybrid processes based on Chemical Vapor
Infiltration, slurry impregnation and final densification by Spark Plasma Sintering or Reactive Melt
Infiltration Process.

ABSTRACT

The fabrication of multidirectional continuous carbon fibers reinforced dense self healing Ceramic Matrix
Composites by new short time hybrid processes was studied. The processes developed are based, first, on the
deposition of fiber interphase and coating by chemical vapor infiltration, next, on the introduction of ceramic
powders into the fibrous preform by Slurry Impregnation and, finally, on the densification of the composite by
liquid-phase Spark Plasma Sintering (SPS) or by Reactive Melt Infiltration of silicon (RMI).

The homogeneous introduction of the ceramic particles into the multidirectional fiber preforms was realized
by slurry impregnation from highly concentrated (> 32 %vol.) and well dispersed aqueous colloid suspensions.

The densification of the composites by spark plasma sintering was possible with a short (< 5 minutes)
dwelling period in temperature. The chemical degradation of the carbon fibers during the fabrication was
prevented by adapting the sintering pressure cycle to inhibit gas evolution inside the system. The composites
elaborated are dense.

The fully densification of the composites by RMI was realised by carefully controlling the impregnation
parameters to avoid to entrap some gaseous species inside the fiber preforms.

Our carbon fiber reinforced ceramic matrix composites processed by Spark Plasma Sintering or Reactive
Melt Infiltration have a damageable mechanical behaviour with a room temperature bending stress at failure
around 300 MPa and have shown their ability to self-healing in oxidizing conditions. Compared to the CMC
processed by CVI, the composites processed with a final consolidation step by RMI are fully dense and have a
similar room temperature tensile test behaviour with an ultimate tensile stress around 220 MPa.

Keywords : Ceramic Matrix Composite (CMC), multidirectional fibers, continuous fibers, dense matrix, hermetic
matrix, self-healing matrix, self-sealing matrix, hybrid process, near net shape process, low cost process, short-
time process, slurry impregnation, slurry infusion, Spark Plasma Sintering (SPS), powder bed, Melt Infiltration
(MI), Liquid Silicon Infiltration (LSI), Reactive Melt Infiltration (RMI), carbon xerogel, porous carbon, Reaction
Bonded Silicon Carbide (RBSC), Reaction Formed Silicon Carbide (RFSC), Reaction Bonded Boron Carbide
(RBBC), silicon nitride, titanium diboride

Composites fibreux denses a matrice céramique autocicatrisante élaborés par des procédés hybrides
basés sur l'infiltration chimique en phase vapeur, I'infusion de suspensions céramique et la consolidation
par frittage flash ou par Imprégnation Réactive de Métaux liquide.

RESUME

L'élaboration de composites a matrice céramique denses et a fibres continues multidirectionnelles par de
nouveaux procédés hybrides a été étudiée. Les procédés développés reposent sur le dépbt d'interphases autour
des fibres par Infiltration Chimique en phase Vapeur (CVI) puis sur l'introduction de poudres céramiques au sein
de préformes fibreuses par infusion de suspensions aqueuses colloidales concentrées et stables, et enfin sur la
consolidation des préformes soit par frittage flash, soit par imprégnation réactive de métaux liquides.

La consolidation des composites par frittage flash est trés rapide (palier de maintien en température
inférieure a 5 minutes) et permet d'obtenir des composites denses. Durant le frittage, la dégradation des fibres de
carbone a pu étre évitée en adaptant le cycle de pression afin de limiter I'évolution des gaz au sein du systéme.

La densification totale des composites par imprégnation de métaux liquides a été obtenue en contrélant
attentivement les parameétres d'imprégnation afin d'éviter de piéger des espéces gazeuses au sein des préformes
fibreuses.

Les composites a fibres de carbone consolidés par frittage flash ou par imprégnation réactive de métaux
liquide possedent un comportement mécanique de type élastique endommageable ainsi qu'une contrainte a
rupture en flexion voisine de 300 MPa. Ces composites ont montré leur capacité a s'autocicatriser dans des
conditions oxydantes. Comparés aux composites a matrice céramiques élaborés par CVI, les composites
densifiés par imprégnation de métaux liquide sont eux parfaitement denses et ont un comportement mécanique
en traction a température ambiante similaire avec notamment une contrainte & rupture en traction de 220 MPa.

Mots clés : Composite a Matrice Céramique, fibres multidirectionnelles et continues, matrice dense, matrice
hermétique, matrice autocicatrisante, procédé hybride, procédé rapide, infusion de suspension céramique
colloidale, frittage flash, lit de poudre, imprégnation de métaux liquides, xérogel de carbone, carbone poreux,
carbure de silicium lié par réaction (RBSC), carbure de bore lié par réaction (RBBC), nitrure de silicium, borure de
titane
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Dense self-healing Ceramic Matrix Composites fabricated by hybrid processes based on Chemical Vapor
Infiltration, slurry impregnation and final densification by Spark Plasma Sintering or Reactive Melt
Infiltration Process.

ABSTRACT

The fabrication of multidirectional continuous carbon fibers reinforced dense self healing Ceramic Matrix
Composites by new short time hybrid processes was studied. The processes developed are based, first, on the
deposition of fiber interphase and coating by chemical vapor infiltration, next, on the introduction of ceramic
powders into the fibrous preform by Slurry Impregnation and, finally, on the densification of the composite by
liquid-phase Spark Plasma Sintering (SPS) or by Reactive Melt Infiltration of silicon (RMI).

The homogeneous introduction of the ceramic particles into the multidirectional fiber preforms was realized
by slurry impregnation from highly concentrated (> 32 %vol.) and well dispersed aqueous colloid suspensions.

The densification of the composites by spark plasma sintering was possible with a short (< 5 minutes)
dwelling period in temperature. The chemical degradation of the carbon fibers during the fabrication was
prevented by adapting the sintering pressure cycle to inhibit gas evolution inside the system. The composites
elaborated are dense.

The fully densification of the composites by RMI was realised by carefully controlling the impregnation
parameters to avoid to entrap some gaseous species inside the fiber preforms.

Our carbon fiber reinforced ceramic matrix composites processed by Spark Plasma Sintering or Reactive
Melt Infiltration have a damageable mechanical behaviour with a room temperature bending stress at failure
around 300 MPa and have shown their ability to self-healing in oxidizing conditions. Compared to the CMC
processed by CVI, the composites processed with a final consolidation step by RMI are fully dense and have a
similar room temperature tensile test behaviour with an ultimate tensile stress around 220 MPa.

Keywords : Ceramic Matrix Composite (CMC), multidirectional fibers, continuous fibers, dense matrix, hermetic
matrix, self-healing matrix, self-sealing matrix, hybrid process, near net shape process, low cost process, short-
time process, slurry impregnation, slurry infusion, Spark Plasma Sintering (SPS), powder bed, Melt Infiltration
(MI), Liquid Silicon Infiltration (LSI), Reactive Melt Infiltration (RMI), carbon xerogel, porous carbon, Reaction
Bonded Silicon Carbide (RBSC), Reaction Formed Silicon Carbide (RFSC), Reaction Bonded Boron Carbide
(RBBC), silicon nitride, titanium diboride

Composites fibreux denses a matrice céramique autocicatrisante élaborés par des procédés hybrides
basés sur l'infiltration chimique en phase vapeur, I'infusion de suspensions céramique et la consolidation
par frittage flash ou par Imprégnation Réactive de Métaux liquide.

RESUME

L'élaboration de composites a matrice céramique denses et a fibres continues multidirectionnelles par de
nouveaux procédés hybrides a été étudiée. Les procédés développés reposent sur le dépbt d'interphases autour
des fibres par Infiltration Chimique en phase Vapeur (CVI) puis sur l'introduction de poudres céramiques au sein
de préformes fibreuses par infusion de suspensions aqueuses colloidales concentrées et stables, et enfin sur la
consolidation des préformes soit par frittage flash, soit par imprégnation réactive de métaux liquides.

La consolidation des composites par frittage flash est trés rapide (palier de maintien en température
inférieure a 5 minutes) et permet d'obtenir des composites denses. Durant le frittage, la dégradation des fibres de
carbone a pu étre évitée en adaptant le cycle de pression afin de limiter I'évolution des gaz au sein du systeme.

La densification totale des composites par imprégnation de métaux liquides a été obtenue en contrélant
attentivement les parameétres d'imprégnation afin d'éviter de piéger des especes gazeuses au sein des préformes
fibreuses.

Les composites a fibres de carbone consolidés par frittage flash ou par imprégnation réactive de métaux
liquide possedent un comportement mécanique de type élastique endommageable ainsi qu'une contrainte a
rupture en flexion voisine de 300 MPa. Ces composites ont montré leur capacité a s'autocicatriser dans des
conditions oxydantes. Comparés aux composites a matrice élaborés par CVI, les composites
densifiés par imprégnation de métaux liquide sont eux parfaitement denses et ont un comportement mécanique
en traction a température ambiante similaire avec notamment une contrainte & rupture en traction de 220 MPa.

Mots clés : Composite a Matrice Céramique, fibres multidirectionnelles et continues, matrice dense, matrice
hermétique, matrice autocicatrisante, procédé hybride, procédé rapide, infusion de suspension céramique
colloidale, frittage flash, lit de poudre, imprégnation de métaux liquides, xérogel de carbone, carbone poreux,
carbure de silicium lié par réaction (RBSC), carbure de bore lié par réaction (RBBC), nitrure de silicium, borure de
titane
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