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Les performances des turbines à gaz aéronautiques sont liées à leur température de

fonctionnement. Ainsi, l'augmentation de la température d'entrée des gaz dans un réacteur de

900 à 1250°C peut entraîner un gain de puissance de celui-ci de 30% [34] pour une

consommation identique en kérosène.

Ces conditions d'utilisation nécessitent l'emploi de revêtements conférant aux alliages une

résistance accrue à l'oxydation et à la corrosion haute température. Parmi les différentes

familles de revêtements existants, les aluminiures sont fréquemment employés du fait de leur

mise en oeuvre simple et de leur rapport prix/performance satisfaisant. Si la protection

apportée n'est pas la plus efficace, leur performance peut cependant être amenée, par ajout

d'élément(s) actif(s), à un niveau comparable à celui des revêtements MCrAlY.

Ces revêtements, dénommés aluminiures modifiés, montrent en effet un très bon

comportement en environnement agressif tout en conservant une simplicité d'élaboration.

L'élément modificateur est prédéposé sur la surface par une technique appropriée (dépôt

électrochimique ou chimique, CVD, ... ) puis l'alliage subit une aluminisation suivant un

procédé classique.

Actuellement, les meilleurs résultats sont obtenus avec le platine comme élément

modificateur. Il augmente en effet fortement la résistance à l'oxydation à haute température et à

la corrosion à chaud [49]. Les revêtements modifiés par ce métal noble présentent cependant

deux principales limitations : leur faible ductilité due à la présence dans leur structure de la

phase fragile PtAlz et le prix élevé du platine. Ces raisons ont motivé la recherche d'autres

éléments actifs susceptibles de le remplacer.

Le palladium est apparu, lors de différentes études [4, 52], comme un bon substitut du

platine. Les revêtements d'aluminiures modifiés par le palladium sont d'ailleurs actuellement

testés dans des applications aéronautiques, notamment par la société TURBüMECA.

Jusqu'à présent, les travaux concernant ces aluminiures étaient principalement consacrés

à l'influence du palladium sur le comportement à haute température de ce type de protection

mais peu d'auteurs se sont intéressés aux processus intervenant lors de leur élaboration. Une

partie de ce travail a donc été entreprise afin de pallier à ce manque.
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Nous avons tout d'abord tenté d'optimiser le procédé de dépôt chimique de palladium

issu des travaux de A. COSTANTINI [4] puis de développer un bain électrochimique

permettant d'obtenir des prédépôts de bonne qualité. Cette étape, simple au premier abord, est

en effet primordiale puisque de sa qualité dépend la tenue à l'oxydation et à la corrosion du

revêtement final.

Nous avons ensuite abordé l'étude du diagramme ternaire Ni-Al-Pd. Peu d'informations

étaient en effet disponibles dans la littérature sur ce sujet et il était indispensable de caractériser

les différentes phases susceptibles d'apparaître dans les revêtements. Suite à ce travail, nous

avons précisé l'influence du palladium sur les processus de diffusion intervenant dans la phase

pNiAl.

A la lumière de ces résultats, l'influence du palladium sur les mécanismes de croissance

des revêtements d'aluminiures obtenus par deux procédés de cémentation, le procédé de "haute

activité" et le procédé de "basse activité" a pu être définie. Le travail correspondant a porté sur

la cémentation à l'aluminium de différents superalliages, principalement l'IN 738 et, dans un

souci de simplification, sur la cémentation d'alliages de synthèse de type Ni1-xPdx(O<x<l).

Pour finir, nous avons étudié l'influence du palladium sur l'oxydation à haute

température d'aluminiures de type PPdNiAl ainsi que sur le comportement en banc de

combustion de revêtements de type PdNiAl. Dans ce cadre, nous avons pu comparer les

performances de ce type de protection à celles de revêtements actuellement en usage dans

l'industrie aéronautique (aluminiures simples et modifiés par le platine).
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1.1. PREPARATION DES ECHANTILLONS

1.1.1. Alliages Nickel-Palladium-Aluminium.

Les échantillons massifs d'alliages Ni-Pd-Al ont été préparés par fusion inductive à

haute fréquence dans un creuset froid, en fondant le nickel et l'aluminium (sous forme

massive) et le palladium (en mousse préalablement compactée) sous une pression réduite

d'argon (500 mbar) afin de limiter au maximum la volatilisation de l'aluminium. Le tableau I

l regroupe la provenance et la pureté des métaux utilisés.

Métal Provenance Pureté

Ni Cerac !nc., Milwaukee, MN 99,99%

Pd Goodfellow, Cambridge, England 99,95%

AI Prolabo, Paris, France 99,98%

Tableau 1-1 : Provenance et pureté des métaux utilisés dans les synthèses.

Tous les alliages ont ensuite subi un recuit d'homogénéisation sous argon de 72 heures à

1l00·C (sauf indication contraire) suivi d'un refroidissement en 6 heures. Les lingots obtenus

ont été découpés sous forme de plaquettes à l'aide d'une meule bakélite.

Les alliages utilisés pour la thermogravimétrie ont été polis au papier SiC 1000 et leurs

arêtes arrondies. Ceux préparés pour la réalisation de couples de diffusion ont été polis

jusqu'au diamant 3,um sur un drap STRUERS OP-MOL.

1.1.2. Alliage IN 738.

L'alliage IN 738, dont la composition est rappelée dans le tableau 1-2 (en pourcentage

massique), a été choisi pour l'étude des mécanismes de cémentation. Nous disposions au

laboratoire d'un lingot de ce superalliage, fourni par l'ONERA, à partir duquel nous avons

préparé des plaquettes de dimension 10xlOx1mm. Toutes les découpes ont été réalisées à la

meule bakélite.

C Al Co Cr Mo Ta Ti W Ni

IN 738 0,17 3,4 8,5 16 1,7 1,7 3,4 2,6 Base

Tableau 1-2 : Composition en pourcentage massique du superalliage IN 738.



11

Avant tout traitement ultérieur (dépôt chimique ou électrochimique de palladium,

cémentation haute ou basse activité), toutes les plaquettes ont été polies au papier SiC 500,

nettoyées aux ultrasons dans l'alcool puis séchées.

1.1.3. Alliages RENE SO et SRR 99.

Les deux alliages retenus comme substrats des revêtements dans le cadre du programme

de recherche Européen COST 501 - Round II - Work Package 7 étaient le RENE 80, alliage

équiaxe à teneur élevée en chrome et le SRR 99, alliage monocristallin d'origine ROLLS

ROYCE, à teneur plus faible en chrome. La composition de ces deux alliages, en pourcentage

massique, figure au tableau 1-3 ci dessous:

C AI Co Cr Mo Ta Ti W Ni

RENESO 0,16 3,00 9,50 14,00 4,00 - 5,00 4,00 Base

SRR99 0,02 5,50 5,00 8,50 sO,5 2,80 2,20 9,50 Base

Tableau 1-3 : Composition en pourcentage massique des superalliages RENE 80 et SRR 99.

Les éprouvettes, de forme cylindrique, nous ont été remises par nos partenaires du

programme européen pour être revêtues d'alliage palladium/nickel avant d'être cémentées et de

subir les tests d'oxydation/corrosion.

1.2. COUPLES DE DIFFUSION.

Les couples de diffusion ont été réalisés à partir de plaquettes parfaitement planes de

dimensions 10x10x1,5mm. La pression entre les deux plaquettes était maintenue par une

presse en molybdène schématisée sur la figure 1-1. Des cales en alumine étaient interposées

entre les échantillons et les pistons en molybdène afin d'éviter tout collage.

~}
~

~

:}

Presse en molybdène

Pistons en molybdène

Cales en alumine

Echantillons

Figure 1-1 : Presse en molybdène pour couples de diffusion.
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Les conditions de recuit des différents couples

ont été fixées afin d'évaluer les phénomènes de

diffusion correspondant à un traitement de

cémentation basse activité, soit 16 heures à 1050°C.

Tous les recuits ont été effectués dans un four vertical

sous un débit d'argon de 2,5 litres/heure après un vide

secondaire préalable.

Les échantillons ont ensuite été refroidis suivant

le cycle représenté sur la figure 1-2. Compte tenu de

l'inertie du four utilisé, la vitesse de refroidissement

n'a pu être augmentée.

Figure 1-2 : Vitesse de

refroidissement du four.

1.3. TESTS EN OXYDATION ET EN CORROSION.

1.3.1. Oxydation en thermobalance.

1.3. 1. 1. Mise en oeuvre de la thermobalance.

Les essais d'oxydation entre 800 et 1200°C ont été réalisés à l'aide d'un équipement

thermogravimétrique SETARAM MTB 10-8. Les signaux électriques de la thermobalance ainsi

que du thermocouple de mesure étaient recueillis par un millivoltmètre KETHLEY M199

connecté à un ordinateur PC 486 SX 33. L'enregistrement des données a pu être réalisé par

l'intermédiaire d'un programme conçu au laboratoire à l'aide de LABWIEW for WINDOWS(O)

Les échantillons étaient placés sous un courant d'air industriel séché sur une colonne de

P20 S. L'air, dont le débit (1,5 litre/minute) était régulé à l'aide d'un débitmètre massique

BROOKS, était introduit au niveau de la tête de la balance pour être évacué par le bas du tube

laboratoire. Ce sens de circulation a été choisi afin de limiter les oscillations de la

thermobalance probablement dues au phénomène de convection.

(0) National Instruments
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L'étude thennogravimétrique ayant été réalisée sur des alliages s'oxydant très

faiblement, nous avons recherché la précision maximale de l'appareillage. Les premières

mesures se sont révélées catastrophiques : des oscillations parasites de l'ordre de 100,ug se

superposaient aux thennogrammes, les rendant inexploitables.

Dans un premier temps, nous avons alimenté l'ensemble de l'installation (thennobalance,

ordinateur et millivoltmètre) à l'aide d'un onduleur. La terre disponible au laboratoire étant de

mauvaise qualité, nous l'avons déconnectée, et raccordé l'alimentation générale sur une terre

individuelle. En effet, la terre servant de référence au module de pesée, toute perturbation sur

celle-ci entraîne des oscillations parasites sur la thennobalance.

B. MATHIEU [1] a rencontré le même type de problème et a signalé, de plus, l'influence

non négligeable de l'environnement électromagnétique et de la température. Après de

nombreuses modifications (élimination des boucles de masses, blindages des câbles, ...) nous

sommes parvenus à limiter les oscillations à une dizaine de microgrammes.

1.3.1.2. Mises en place des échantillons.

Les échantillons ont été placés dans un creuset en alumine suspendu par un fil de platine.

Au cours d'essais préliminaires, nous avons remarqué qu'à partir de 900·C, un creuset vide et

sa suspension perdaient de la masse. Ce phénomène est vraisemblablement dû à la fonnation

d'un oxyde de platine volatil [2]. Ayant utilisé la même suspension (fil de platine de diamètre

0,5 mm et de longueur 40cm dont 12 cm dans le four) et le même creuset (alumine qualité

Degussit AI23) pour tous les essais, nous avons donc réalisé des oxydations "à vide" à toutes

les températures de l'étude. La figure 1-2 nous montre que les pertes de masse sont loin d'être

négligeables au-delà de 1000·C. Tous les résultats présentés ont donc été corrigés des pertes

de masse de la suspension.

Tous les essais d'oxydation ont été menés selon le même mode opératoire. Après mise

en place de l'échantillon et équilibrage de la balance, nous avons attendu l'obtention d'un

signal stable (Oscillations inférieures à 20,ug) avant de programmer le chauffage du four.
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Figure 1-3 : Perte de masse de la suspension en platine en fonction de la température.

La montée en température du four était programmée à 30·C/mn. De tous les

enregistrements obtenus, nous avons éliminé la période correspondante, considérant qu'il ne

s'agissait pas d'un régime stable. Les thermogrammes présentés ont donc pour origine des

temps le moment où le four atteint la température souhaitée.

1.3.2. Tests en oxydation et corrosion dans le cadre du programme COST 501.

La simulation des conditions d'oxydation et de corrosion rencontrées dans les turbines à

gaz peut être menée suivant différentes méthodes : essais de laboratoire, tests en brûleurs ou

encore essais électrochimiques dans le cas particulier de la corrosion [3].

Dans le programme concerné, les tests ont été réalisés sur le banc d'oxydation/corrosion

à haute température de la société TURBOMECA. La corrélation des résultats obtenus sur ce

matériel est en très bon accord avec les observations faites sur les pièces réelles des moteurs.

La figure 1-3 ci-dessous présente le dispositif d'essai.
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DISPOSITIF D'ESSAI

générateur de combustion avec
injection de brouillard salin

trois porte-échantillons animés
d'un mouvement de rotation avec
thermocouple de contrôle et de
régulation

ensemble hydraulique de cyclage
thennique .

Figure 1-4: Banc d'oxydation/corrosion à haute température.

Les cyclages thermiques consistent en un maintien de une heure dans le four suivi de 15

minutes à l'extérieur (refroidissement en air calme jusqu'à environ 100·C). Les températures

d'essais ont été fixées pour l'oxydation à 1l00·C et pour la corrosion (0,4 à 0,5 mglcm2 de

Na2S04 en 100 cycles) à 900·C.

Le brûleur fonctionnait dans les conditions suivantes:

- kérosène contenant 0,15 à 0,18% de soufre.

- débit du kérosène: 350 à 400 cm3/h.

- débit d'air: 3m3/h.

- vitesse de l'air de combustion: 25cm/s.

1.4. OBSERVATION DES ECHANTILLONS

1.4.1. Examens aux rayons X.

Ils ont été effectués sur un montage goniométrique en réflexion avec le rayonnement Ka

Cu. Les plaquettes ont été observées sans préparation particulière directement après le

traitement de cémentation. Nous avons utilisé un faisceau irradiant toute la surface de la

plaquette afin d'obtenir une diffraction globale du revêtement.
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1.4.2. Métallographie.

Après examen de leur surface, les échantillons ont été découpés à la meule bakélite et

enrobés dans une résine. Pour l'observation des revêtements ou des couches d'oxydes, la

préparation des sections métallographiques est rendue plus aisée par la présence d'un dépôt

d'une vingtaine de microns de nickel (déposé par un bain de WATTS) qui permet d'éviter les

effets de relief en bordure d'échantillons. Ce phénomène est dû à la différence de dureté entre

la couche extérieure et la résine d'enrobage. Dans le cas des échantillons oxydés, un dépôt d'or

destiné à rendre les surfaces conductrices était appliqué avant le nickelage.

Après enrobage, les sections ont été polies au papier SiC jusqu'à la granulométrie 2400

puis au diamant 3 p,m et 1/10 p,m.

Le cas des échantillons corrodés est un peu particulier. Il nous a en effet paru utile

d'éviter les milieux aqueux afin de préserver les espèces hydrosolubles ou hydrolysables telles

que les sulfates ou certains sulfures. Nous avons donc utilisé du kérosène comme lubrifiant de

coupe et de polissage. Le nickelage de ces échantillons a nécessité un dépôt d'or important afin

d'éviter tout contact avec la solution aqueuse du bain de dépôt électrolytique.

Les sections polies étaient ensuite observées au microscope optique (OLYMPUS

VANüX).

1.4.3. Examens au microscope électronique à balayage et à la microsonde

électronique.

Après métallisation sous vide (dépôt de carbone ou d'or), les sections polies ont été

observées au microscope électronique HITACHI 250 équipé d'un détecteur EDS KEVEX. Les

électrons rétrodiffusés et l'analyse qualitative ont été largement utilisés afin de mettre en

évidence et de localiser les différentes phases présentes dans les revêtements.

La microsonde électronique (CAMEBAX SX50) nous a ensuite permis de les analyser

ponctuellement de façon précise. Le programme de correction PAPa été utilisé.

De plus, un programme d'analyse pas à pas nous a permis d'obtenir des profils de

concentration à travers les revêtements et les couples de diffusion.
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D.l. INTRODUCTION.

Les procédés d'obtention de revêtements sont nombreux. Citons parmi les plus utilisés

dans l'industrie:

- l'immersion dans du métal liquide, applicable pour les métaux à bas point de fusion

comme le zinc,

- le dépôt en phase gazeuse obtenu soit par voie physique (pulvérisation cathodique,

procédé PVD) soit par voie chimique (dépôt en phase vapeur, procédé CVD),

- le dépôt par projection au pistolet sous forme de gouttelettes pour les métaux à bas

point de fusion ou sous forme de plasma pour les matériaux réfractaires (plasma spraying),

- le dépôt électrolytique

- le dépôt chimique.

Le choix d'un procédé dépend bien évidemment de la nature du revêtement, de la forme

et de la complexité des pièces, des caractéristiques chimiques et physiques recherchées mais

également de son coût.

Ainsi dans le cas des aubes de turbines, pièces de forme complexes aux multiples cavités

internes, le dépôt chimique de palladium semble être le plus approprié. En effet, ce procédé,

qui présente des facilités de mise en oeuvre et d'utilisation ainsi qu'un coût modéré, permet

d'obtenir des revêtements d'épaisseur régulière indépendamment de la géométrie de la pièce.
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II.2. DEPOTS CHIMIQUES.

II.2.1. Principe du dépôt chimique.

Le principe du dépôt chimique repose sur la réduction d'un cation métallique par un

réducteur présent dans la solution. La réaction globale qui en résulte peut s'écrire:

Mll+ + Red = M + Ox

Elle se décompose en deux réactions se déroulant à la même vitesse:

Mll+ + ne- = M

Red = Ox + ne-

(RI)

(R2)

(R3)

Ces équilibres sont caractérisés par des valeurs de potentiels déduites de la loi de Nernst,

EM = E·(~+/M) + 2.3RT/nF log (1 Mll+I) (R4)

ERed =E·(OxIRed) + 2.3RT/nF log (IOxl/IRedl) (RS)

dépendant de la concentration des espèces en solution, de l'état de complexation des

cations métalliques, de la température, parfois du pH, et devant satisfaire à la condition Ered <

EM . Cette condition nécessaire à l'obtention d'un dépôt doit être complétée par un ajustement

précis de l'écart entre les deux potentiels afin d'aboutir à un compromis entre la vitesse de

réduction du cation métallique et la stabilité à long terme de la solution.

La principale difficulté réside dans l'obtention de bains en équilibre métastable, c'est à

dire pour lesquels la réduction ne se produit que sur la pièce à revêtir et non au sein de la

solution. Ainsi, on ajoute généralement aux solutions un complexant du cation métallique dont

le rôle est de réduire l'écart entre les deux systèmes rédox en abaissant le potentiel EM' La

réaction (RI) devient alors :

[MLp]n+solv. + ne- = [M]métal + P[L)solv. L =ligand (R6)

Il est par ailleurs nécessaire d'ajouter aux solutions de faibles quantités de produits dits

stabilisants, qui se répartissent en deux catégories:

- les stabilisants primaires, dont le rôle est d'éviter la réduction homogène des solutions;

il s'agit généralement de poisons catalytiques comme l'arsenic, le plomb,
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- les stabilisants secondaires comme l'imidazole, qui s'apparentent aux inhibiteurs de

corrosion en se fixant sur les surfaces métalliques, contrôlant ainsi la cinétique des réactions

électrochimiques qui conduisent au dépôt.

Ce principe n'est toutefois pas applicable sans restrictions. Comme les bains sont

"stabilisés", la réduction du cation métallique nécessite la présence d'un catalyseur, en

l'occurrence une surface métallique. Seuls les métaux appartenant au groupe VIII de la

classification périodique répondent à ce critère.

II.2.2. Composition des solutions de dépôt.

II.2.2.l.Choix du réducteur.

Les cations Pdz
+ et Niz+ ayant des structures électroniques semblables, on peut envisager

d'utiliser le même type de réducteur dans les deux cas.

Dans les bains de nickelage les plus couramment employés, on a recours à

l'hypophosphite de sodium(NaHzPOz), au borohydrure de sodium (NaBH4) ou au

diméthylaminoborane (DMAB). Ce type de réducteurs présente cependant l'inconvénient de

codéposer une quantité non négligeable de phosphore ou de bore qui forment avec le nickel

des produits à bas point de fusion. Ceux-ci étant préjudiciables à la bonne tenue des

revêtements à l'oxydation et à la corrosion haute température, il convient donc de les éliminer.

La recherche d'une solution de dépôt de palladium, initiée au laboratoire par A.

COSTANTINI [4], a donc été orientée sur la base de travaux réalisés à l'ONERA [5] portant

sur des bains de nickelage utilisant comme réducteur l'hydrazine. Ce composé permettait

d'obtenir des dépôts de nickel exempts de toute contamination.

II.2.2.2.Principales réactions électrochimiques intervenant dans les bains à

l'hydrazine.

Réactions de réduction.

Plusieurs réactions sont susceptibles de se produire dans les solutions de dépôt chimique.

Tous les oxydants ayant un potentiel rédox supérieur à celui du couple NzHJNz sont

thermodynamiquement réductibles par l'hydrazine. C'est en particulier le cas du cation Pdz
+,

mais également du proton et de l'oxygène. Ces deux dernières réactions contribuent à diminuer

le rendement des dépôts, d'autant plus que leurs vitesses sont élevées.
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Réaction d'oxydation.

L'hydrazine se présente sous deux formes en fonction du pH suivant l'équilibre [6]:

pk=8.0 (R7)

Chao Lin et Andrew B. Bocarsly [7] ont montré que sur une électrode de nickel, seule la

forme N2H4 était électroactive. De nombreux auteurs ont travaillé sur le mécanisme

d'oxydation de l'hydrazine [8 - 11]. La plupart s'accordent sur la réaction globale suivante:

N H 40H- Mé tal N 4H 0 4-
2 4+ • 2+ 2 + e

que l'on peut décomposer suivant:

N2H4
--" N2H4ads~

N2H4ads
--" N2H3ads + Hads~

N2H3ads
--" N2ads + 3Hads~

Hads + OH- --" H2O+e-
~

N2ads
--" N2~

(R8)

(R9)

(RIO)

(RU)

(RI2)

(RB)

L'oxydation des atomes d'hydrogène étant beaucoup plus rapide que leur adsorption,

l'étape limitante de ce mécanisme est la réaction (RIO) [12], ce qui explique que l'hydrazine

ne peut remplir son rôle de réducteur que sur certains substrats (cas des métaux appartenant au

groupe VIII de la classification). En effet, si le dépôt doit être appliqué sur un métal M qui n'est

pas un catalyseur de déshydrogénation de l'hydrazine (cas du cuivre ou de l'argent),

l'oxydation de N2H4 a lieu à une vitesse très faible.

II.2.2.3.0ptimisation des solutions de dépôt.

Les travaux de A. COSTANTINI [4] ont permis de définir un choix de complexants et

de stabilisants optimum et d'aboutir à un procédé de dépôt applicable en laboratoire.

Cependant, les premières tentatives de transfert industriel effectuées à la société ATECA ont

montré que le passage de faibles volumes de solution, de l'ordre de 200 ml, à des volumes plus

importants apportait de sérieuses difficultés dues à un manque de stabilité des bains. Il s'est en

effet avéré impossible de maintenir en température des volumes de solution de l'ordre du litre

sans qu'ils ne se décomposent par réduction homogène du palladium. Nous avons donc
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entrepris une étude complémentaire afin de mieux cerner les paramètres influant sur la stabilité

des solutions.

La technique de préparation préconisée par A. COSTANTINI comportait les étapes

suivantes:

- dissolution du chlorure de palladium dans de l'eau acidifiée par HCl,

- précipitation de l'hydroxyde de palladium par neutralisation de la solution de chlorure

avec de la potasse,

- dissolution de l'hydroxyde dans un mélange d'acide oxalique (H2~04) et d'éthylène

diamine (ED),

- ajout des stabilisants (imidazole, iodate de potassium),

- filtration,

- désaération des solutions par barbotage d'azote,

- ajout de l'hydrazine.

Cette formulation du bain de palladiage devait permettre de s'affranchir de la présence

des ions chlorure, éliminés par filtration de l'hydroxyde Pd(OH)z qui était ensuite lavé puis

redissous dans une solution éthylène diamine/acide oxalique (EDIH2~04)' Cette élimination

est toutefois subordonnée à la qualité du lavage de l'hydroxyde obtenu à partir de la solution de

chlorure de palladium. En fait, compte tenu de la très grande surface spécifique de ce produit,

les opérations de filtration/lavage sont très longues et l'élimination des ions chlorure n'est

jamais totale, comme le montrent les résultats des tests au nitrate d'argent effectués

périodiquement sur les eaux de lavage.

La présence de cr en quantité peu reproductible pouvait, de plus, être gênante dans la

mesure où ces ions ont une influence reconnue sur la cinétique des dépôts. Dans le cas du

nickel, il a en effet été prouvé que leur adsorption aisée sur les substrats métalliques réduit de

manière importante la vitesse de dépôt.

Tenant compte de la difficulté à les éliminer et du fait que notre problème n'était pas

d'éviter une diminution de la vitesse de dépôt mais plutôt de réguler cette vitesse, il nous a

semblé envisageable d'introduire une quantité connue d'ions Cl- plutôt que de chercher à tout

prix à les éliminer. Nous avons donc décidé de tester la préparation des solutions par

dissolution directe du chlorure de palladium dans une solution du mélange EDIH2~04' Cette

méthode présente l'avantage de fixer de façon précise la quantité d'ions chlorures présents en

solution, celle-ci étant directement liée à la quantité de palladium dissous.
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Compte tenu des résultats antérieurement acquis au laboratoire, nous avons sélectionné

le mode opératoire suivant, pour préparer 1 litre de solution:

al préparation d'une solution ED/C20/- par neutralisation d'une solution d'acide oxalique

(H2C20 4) par l'éthylène diamine (ED)(130 ml d'ED anhydre pour un litre de solution d'acide

oxalique à 80g/l). Ce mélange étant très exothermique, il est indispensable de refroidir la

solution avant d'entreprendre l'étape suivante;

bl ajout de 16,66 g de chlorure de palladium solide au 1,13 litre de solution obtenue, la

dissolution de ce sel étant effectuée à froid, afin d'éviter la réduction du cation Pd2+ par les

ions oxalate, qui se produit de façon homogène si la température de la solution s'élève de

quelques dizaines de degrés;

cl filtration de la solution pour éliminer les particules de chlorure de palladium qui ne se

seraient pas dissoutes et risqueraient d'amorcer ultérieurement une réaction de décomposition

homogène,

Les molarités des constituants de la solution mère ainsi obtenue sont respectivement

égales à:

- 0,787 M pour C20/,
- 1,72 M pour ED,

- 8,31.10-2 M pour Pd (8,85 g de métal par litre),

-0,166 M pour Cr.

dl la solution mère est ensuite stockée au frais et à l'abri de la lumière. A ce stade,

l'introduction d'une plaquette de nickel dans la solution est recommandée, dans la mesure où

des expériences antérieures ont montré que cette méthode permettait de limiter la formation de

germes de palladium au sein des solutions, les germes se formant préférentiellement sur le

nickel;

el l'imidazole et le stabilisant primaire sont ensuite ajoutés à la solution mère, peu avant

de procéder au dépôt. Comme stabilisant, nous avons retenu l'iodate de potassium, qui avait

donné les meilleurs résultats au cours d'essais précédents. Ces deux constituants sont ajoutés à

raison de 75 ml d'une solution 6M d'imidazole et de 13 ml d'une solution 10-3 M d'iodate de

potassium pour un litre de solution mère;

fi 50 ml d'hydrazine hydratée (20 M) sont ensuite ajoutés, par litre de solution. Dans la

solution finale ainsi obtenue, les concentrations des constituants sont alors de :

-7,77 g/l pour le palladium métal,

- 0,146 M pour les ions chlorures,
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- 1,511 M pour l'éthylène diamine,

- 0,691 M pour les ions oxalate C2042-,

- 0,395 M pour l'imidazole,

- 1,1.10-5 M pour l'iodate de potassium,

- 0,88 M pour l'hydrazine.

II.2.3. Conditions d'utilisation.

II.2.3.1.Rôle de l'oxygène.

A. COSTANTINI [4] avait montré l'influence négative de l'aération sur la stabilité des

solutions. L'introduction d'oxygène dans un bain fonctionnant de façon satisfaisante, conduit
2+

en effet à sa décomposition brutale par réduction homogène du cation Pd .

Dans le cas d'un volume limité de solution, la désaération est relativement rapide, même

si elle n'est effectuée qu'au dernier stade de la préparation des bains, juste avant l'ajout

d'hydrazine. Par contre, avec des volumes de l'ordre du litre, l'élimination de l'oxygène peut

être incomplète si la durée du barbotage d'azote est insuffisante. Dans les essais antérieurs, ce

paramètre n'avait pas été pris en compte et pouvait être à l'origine de la dispersion des résultats.

Pour lever cette incertitude, nous avons décidé de procéder à une désaération des

solutions dès la fin de l'étape cl de la préparation des bains (§ II.2.2.3.). Immédiatement après

l'ajout de l'imidazole et de l'iodate de potassium, les solutions ont donc été chauffées à 80·C,

sous courant d'azote, pendant une durée minimale de quatre heures. Après le traitement de

désaération à 80·C, la température des solutions est abaissée de 15·C, juste avant l'étape f)

correspondant à l'ajout d'hydrazine. Durant toutes ces opérations, le barbotage d'azote est

maintenu de façon à éviter une reprise d'oxygène.

Cette étape supplémentaire s'est avérée suffisante pour éliminer les problèmes de

décomposition des bains se produisant lors des premières heures d'utilisation.

II.2.3.2.Pollution des bains.

En plus de l'influence néfaste que peut avoir l'oxygène, les solutions sont très sensibles

aux impuretés. Certains cations métalliques comme Cu++ ou Pb++ ou des éléments tels que le

soufre peuvent bloquer le dépôt. La pollution par le cuivre est peu problématique [4] puisque

cet élément provoque une diminution de la vitesse du dépôt de façon temporaire. Durant les

quelques heures où la vitesse est ralentie, le revêtement a un aspect rosé dû à l'incorporation du

cuivre. Après l'épuisement de la solution, le dépôt de palladium reprend à une vitesse normale.

Une contamination accidentelle par du soufre provenant d'un couvercle neuf en matière
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plastique s'est par contre avérée catastrophique. Le soufre s'adsorbe en effet sur la surface et

bloque la réaction de manière définitive.

Les bacs contenant la solution doivent donc être parfaitement propres. Il est de plus

impératif de procéder au décapage des dépôts de palladium qui auraient pu se former sur les

parois au cours d'opérations précédentes. Cette opération peut être effectuée à l'eau régale,

toute trace de ce produit devant ensuite être éliminée par un abondant rinçage à l'eau permutée.

II.2.3.3.Influence de la température.

Le choix de la température d'utilisation doit résulter d'un compromis entre la vitesse de

dépôt et la stabilité du bain. Compte tenu de l'activité assez forte de la solution, la température

idéale d'utilisation est de 70·C. Pour cette valeur, la vitesse de dépôt peut être maintenue à

quelques microns par heure (2 à 3 pm) pendant plusieurs dizaines d'heures (Figure II-l).
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Figure II-l :Evolution de la vitesse de dépôt avec le temps à 70·C.

Si une température plus élevée permet effectivement d'accélérer la vitesse de dépôt, la

stabilité du bain devient alors plus aléatoire.

Après une utilisation prolongée à 70·C, la vitesse de dépôt diminue progressivement du

fait de la baisse d'activité du réducteur. Cette diminution peut être compensée par une

augmentation de température jusqu'à BO·C. Le taux d'épuisement en palladium peut ainsi

atteindre BO à 90%, valeur à partir de laquelle il est possible d'augmenter la température de la
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solution jusqu'à 90·C afin de récupérer les dernières traces de métal. Avec un réacteur étanche,

nous avons ainsi pu faire fonctionner un bain de grand volume (1 litre) pendant plusieurs

dizaines d'heures et atteindre un taux d'épuisement en palladium proche de 100%.

J. Shu et col. [13] observent également une diminution de la vitesse de dépôt, après une

utilisation prolongée de bains à l'hydrazine (Figure II-2), pouvant être due à un épuisement en

palladium mais aussi en hydrazine suivant la réaction:
Cat.

3N2H 4 • 4NH3 +N 2 (R14)

Une augmentation de température peut donc également compenser cette consommation

de réactifs.
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Fi&ure II-2 : Evolution de la vitesse de dépôt du palladium avec le temps

d'utilisation[13]

ll.2.4. Codépôts palladium/nickel.

Le palladium possède la propriété de dissoudre une quantité importante d'hydrogène

dans son réseau. Dans le processus d'élaboration des revêtements d'aluminiure, l'incorporation

d'hydrogène peut se produire lors de l'étape de prédépôt du palladium ou lors de la

cémentation à l'aluminium réalisée sous hydrogène et il peut s'ensuivre une fragilisation des

revêtements obtenus. L'une des façons de remédier à ce problème consiste, dans les prédépôts,

à remplacer le palladium pur par un alliage palladium + M ( M étant un métal de transition

comme le nickel, le chrome ou le cobalt dans lequel l'hydrogène est moins soluble). Dans le

cas de revêtements appliqués sur des superalliages base nickel, un prédépôt palladium/nickel

semble le plus approprié [14].
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Les tentatives de mise au point de bains de codépôt chimique de nickel et de palladium

s'étant avérées infructueuses, nous avons réalisé les prédépôts d'alliage nickel-palladium par

un traitement en trois étapes:

- dépôt chimique de palladium

- dépôt chimique de nickel (bain ONERA à l'hydrazine [5])

- recuit d'interdiffusion.

n.3. DEPOTS ELECTROCHIMIQUES DE PALLADIUM.

Le dépôt chimique permet l'obtention de couches régulières sur des pièces de formes

complexes. Toutefois, les vitesses sont relativement faibles (de l'ordre de quelques

micromètres par heures). Notre étude nécessitant de nombreux échantillons avec des épaisseurs

de prédépôts pouvant aller jusqu'à plusieurs dizaines de micromètres, nous avons eu recours au

dépôt électrolytique.

Les revêtements de palladium électrolytique ayant fait l'objet d'une attention soutenue

en tant que substitut de l'or pour les contacts métalliques dans l'industrie électronique, la

littérature fournit des données abondantes sur ce sujet.

Une particularité des revêtements obtenus par cette méthode est leur forte tendance à

adsorber de l'hydrogène dont la teneur conditionne les propriétés mécaniques du dépôt (dureté,

tensions internes, ...). Différents paramètres permettent de limiter cette codéposition,

notamment l'utilisation de courant pulsé [15] ou la composition de l'électrolyte à laquelle nous

nous sommes intéressés plus particulièrement[16,17].

n.3.!. Les différents bains de dépôt électrochimique.

II.3.1.1.Les solutions acides PdCl2!'HCl ou Pd(N03)2!'H2S04[16]

Les dépôts obtenus à partir d'une solution PdCl2!'HCl sont compacts et exempts de

fissures même pour des épaisseurs importantes. Les tensions internes sont faibles, de l'ordre de

60 N/mm2• Cependant, l'émission de vapeur d'acide chlorhydrique et la tendance des solutions

à la décomposition rendent difficile l'utilisation intensive de ces bains.

Ce problème est évité avec une solution Pd(N03)2!'H2S04 contenant du sulfite de sodium.

Un des intérêts de cet additif est de limiter la formation d'hydrogène, ce qui entraîne une

diminution des tensions internes( SON/mm2).
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Les caractéristiques communes de ces bains de dépôts acides sont leur rendement proche

de 100%, leur faible teneur en hydrogène et les faibles tensions internes des dépôts obtenus.

Cependant, un inconvénient non négligeable de ce type de bain est la difficulté à obtenir un

dépôt sur des métaux peu nobles.

II.3.1.2.Les solutions alcalines à base de sels de palladium.

De nombreux sels de palladium peuvent être utilisés dans la préparation de solutions de

dépôt électrolytique. S. lAy AKRISHNAN et col. [17] ont comparé les dépôts obtenus à partir

de trois bains différents: le premier préparé avec du sel "P" de palladium (Pd(NH3)z(NOz)z), le

second avec du chlorure de palladium tétramine (Pd(NH3)4Clz) et le dernier avec du bromure

de palladium tétramine (Pd(NH3)4Brz). Les trois solutions permettent d'obtenir des dépôts

adhérents et faiblement tensionnés (Tableau II-l) avec un rendement optimal pour une densité

de courant comprise entre 1 et 1,5 Ndm2 •

Pd(NH3)z(NOz)z Pd(NH3)4Clz Pd(NH3)4Brz

Tensions internes (N/mm2) 45 95 70

Tableau II-l : Tension interne du dépôt en fonction du sel de palladium utilisé

Les dépôts d'épaisseur supérieure à 5 ou 6 micromètres obtenus à partir de bains à base

de Pd(NH3)z(NOz)z sont toutefois pulvérulents [17].

Certains auteurs proposent des solutions à base de chlorure de palladium diamine plutôt

que tétramine. Le choix entre ces deux sels est peu important puisqu'en solution, quel que soit

le sel de départ pour des pH supérieurs à 7 en présence d'ammoniaque, seul le chlorure de

palladium tétramine est stable [18].

Comme dans le cas des dépôts chimiques, le rendement de ces dépôts électrolytiques est

tributaire des réactions qui peuvent entrer en compétition avec la réduction du palladium. Ce

peut être la réduction de l'oxygène, de l'hydrogène ou encore l'adsorption d'hydrogène dans le

réseau du palladium [19] suivant:

2HZO + Pd + 2e- - Pd(Hz) + 20H- (R15)

Cette réaction est particulièrement néfaste puisque l'évolution des tensions internes est

directement liée à la présence d'hydrogène dans le dépôt comme le montre la figure II-3.
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Le rendement des solutions de dépôt dépend également de la densité de courant imposée

[19]. Comme la principale réaction entrant en compétition avec la réduction du palladium est

la réaction (15), le choix de ce paramètre est donc très important pour la qualité du dépôt futur.

Il est toutefois impossible de s'affranchir totalement de la coréduction de l'hydrogène

mais des traitements "post-dépôt" permettent d'en éliminer les effets néfastes. A

l'augmentation du simple temps de stockage des échantillons revêtus correspond une

diminution des tensions internes (Figure 11-4). Cette diminution a pu être corrélée à la

désorption de l'hydrogène, d'autant plus rapide que la température de stockage est élevée

(Figure 11-5).

Figure 11-4 : Effet du temps de

stockage sur le rapport atomique
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n.3.2. Bain de dépôt électrochimique retenu.

II.3.2.l.Choix du sel de palladium.

Les dépôts de palladium devant être appliqués prinCipalement sur des alliages base

nickel, nous avons d'emblée écarté les bains acides qui ne peuvent être utilisés qu'avec des

métaux nobles.

Comme nous désirions obtenir des épaisseurs de palladium importantes (quelques

dizaines de micromètres), l'utilisation de Pd(NH3)z(NOz)z n'était pas envisageable. Parmi les

deux possibilités restantes (chlorure et bromure de palladium tétramine), nous avons choisi le

chlorure, facile à préparer à partir de PdClz. Nous nous sommes inspirés de la composition

proposée par MORRISSEY [21] :

Palladium tétramine (Pd(NH3)4Clz)

Chlorure d'ammonium (NH4CI)

Ammoniaque( NH3) jusqu'à pH

Température

Densité de courant

10 à 15 gI1

60 à 90 gI1

8,0 - 9,5

25 - 50·C

0,1 - 2,0 Ndm2

Cette formulation présente cependant quelques inconvénients. Les dépôts obtenus sont

en effet très tensionnés dès les premiers micromètres et présentent d'importantes fissures qui

conduisent ultérieurement à un écaillage. L'amélioration apportée par des agents d'addition,

tel que la saccharine, connus pour réduire les tensions internes dans les dépôts de nickel [22]

n'est pas suffisante pour obtenir des dépôts de bonne qualité.
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II.3.2.2.Influence de l'acide borique.

Ce constituant est classiquement utilisé dans les bains de nickelage électrolytique. Les

premiers auteurs ont justifié son utilisation par son effet tampon. D'après HOARE [23,24],

l'acide borique joue le rôle de catalyseur homogène en favorisant la réduction du nickel dans le

bain de Watts. D'autres auteurs comme HORKANS [25] ont observé une augmentation de la

vitesse de dépôt qu'ils ont attribuée à l'adsorption de l'acide borique sur l'électrode bloquant

la réduction de l'hydrogène. Cette demière interprétation peut cependant être contestée

puisque HOARE [23] n'a pu mettre en évidence ce processus en travaillant avec une électrode

de platine par voltamétrie cyclique.

M.L. CHOU et col. [26] ont étudié, eux, l'effet de l'acide borique sur des bains de dépôts

chimiques de palladium. Ils ont observé une influence importante sur la germination et la

croissance du dépôt. Les germes semblent en effet plus nombreux et mieux répartis.

Si en l'état actuel de nos observations nous ne pouvons donner d'interprétation sur le rôle

joué par cet additif, l'amélioration qu'il apporte est indiscutable. Les revêtements obtenus en

ajoutant 25g11 d'acide borique (Figure II-6) sont en effet exempts de fissures alors que ceux

obtenus sans acide borique sont beaucoup plus tensionnés et fissurés même pour de très faibles

épaisseurs (Figure II-7).

Figure II-6 : Dépôt obtenu après 2

minutes à 2Ndm2 avec H3B03 25g11
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Figure II-7 : Dépôt obtenu après 2

minutes à 2A1dm2 sans H3B03.

II.3.2.3.Composition retenue

Différents essais (variation de la teneur en acide borique, de la densité de courant

appliquée et de la température d'utilisation) ont permis d'ajuster tous les paramètres afin

d'obtenir un bain performant. La composition la mieux adaptée contient:

Palladium tétramine (Pd(NH3)4Ch)

Chlorure d'ammonium (NH4Cl)

Ammoniaque( NH3) jusqu'à pH

Acide borique (H3B03)

15 g/l

75 g/l

8,0 à 9,0

25 g/l

Utilisé à température ambiante avec une densité de courant de 2 Aldm2 sur du nickel, ce

bain permet d'obtenir des revêtements épais ûusqu'à 80 /lm d'épaisseur) avec des vitesses de

dépôt de l'ordre de 20 /lm/ho Dans le cas des alliages base nickel (IN 100, IN 738, RENE 80,

SRR 99), les mêmes conditions peuvent être utilisées après une préparation de surface

adéquate.
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II.3.3. Codépôts palladium nickel.

Contrairement aux dépôts chimiques, le dépôt d'alliage palladium-nickel est réalisable

électrolytiquement en une seule étape à partir d'une solution contenant les sels des deux

métaux à déposer. Nous avons utilisé un bain mis au point lors d'une précédente étude en

collaboration avec l'üNERA [27]. Il s'agit en fait d'une solution de dépôt commercialisée par

ENGELHARD qui a été modifié par ajout d'acide borique. Cette dernière formulation permet

d'augmenter la vitesse de dépôt et d'obtenir des revêtements de meilleure qualité. La

composition retenue est:

Chlorure de nickel (NiClz)

Palladium tétramine (Pd(NH3)4Clz)

Chlorure d'ammonium (NH4CI)

Ammoniaque( NH3) jusqu'à pH

Acide borique (H3Bü3)

40 gIl

24 gIl

100 gIl

8,0 - 9,0

25 gIl

Ce bain s'utilise à température ambiante avec une densité de courant de 2A1dm2 sur du

nickel pur ou des alliages base nickel. Nous obtenons dans ces conditions un revêtement

contenant 80% de palladium (composition massique) (Figure II-8).
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Figure II-8 : Codépôt électrochimique d'alliage palladium-nickel
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II.3.4. Préparation des surfaces avant dépôt.

Dans tous les procédés, qu'ils soient chimiques ou électrochimiques, l'accrochage du

dépôt est un paramètre délicat à maîtriser, l'état de surface du substrat jouant un rôle essentiel.

Nous nous sommes limités dans un premier temps à un sablage des pièces (sablage

corindon 50,urn) suivi d'un dégraissage à l'acétone. Ce décapage s'est révélé rapidement

insuffisant puisque sur de nombreux échantillons, le revêtement se décollait.

Dans le but d'obtenir une préparation de surface optimale, nous avons élaboré une

gamme de traitement de préparation de surface inspirée de celle utilisée pour les alliages

monocristallins par la société TURBOMECA. Celle-ci comprend 5 étapes:

- Sablage au corindon pour les pièces de formes complexes ou polissage au papier SiC

grade 500 pour les échantillons en forme de plaquette,

- Dégraissage cathodique (10 Ndm2) dans une solution de DETERCEL GH 50 SO gIl

(produit Frappaz Imasa) pendant 5 mn

- Décapage anodique dans une solution d'Hel (d=l,lOS) à 22 Ndm2 pendant 40 s

- Décapage cathodique dans une solution d'Hel de même concentration à lONdm2

pendant 1 mn

Après chacune de ces opérations, les pièces sont soigneusement lavées à l'eau permutée,

nettoyées aux ultrasons dans l'alcool puis séchées. Pour finir, nous procédons à une activation

de la surface de l'échantillon avec un flash de nickel de Wood (solution de NiCl2 490gl1 et HCI

(d=1,16) 123mlll) en imposant, à température ambiante, un courant cathodique de 3 Ndm2

pendant 5 minutes. A l'issue de cette dernière étape, les pièces sont simplement rincées à l'eau

permutée avant d'être immergées dans la solution de dépôt de palladium chimique ou

électrochimique.

Grâce à ce type de traitement, nous avons pu éliminer les problèmes de mauvaise

adhérence des dépôts de palladium aussi bien chimique qu'électrochimique.
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m.l. INTRODUCTION

L'interprétation des résultats des expenences de cémentation des superalliages

comportant des prédépôts d'alliages riches en palladium nécessite une connaissance aussi

précise que possible du diagramme de phases ternaire Ni-AI-Pd, aux températures

correspondant à celles des traitements effectués.

Si l'on se réfère à la littérature, seuls les systèmes binaires semblent bien connus,

particulièrement le système Ni-Al. Le cas du ternaire est par contre beaucoup moins

documenté. Une étude ancienne concerne le pseudo binaire PdAl-Ni (L.A.

PANTELEYMONOV et col. [28] ), tandis qu'un travail plus récent, mené au laboratoire, a

porté sur une plus large partie du diagramme ternaire (A. COSTANTINI [4] ). Une phase

ternaire de composition Al3Ni1sPd2 a par ailleurs été étudiée par Y. MISHIMA et col. [29]

Compte tenu de ce manque de données, il était indispensable de compléter le travail

antérieur mené au laboratoire, afin de caractériser au mieux les domaines de stabilité des

principales phases susceptibles d'apparaître dans les revêtements. Dans ce but, nous avons eu

recours à la synthèse d'alliages ternaires et à la technique des couples de diffusion.

Parallèlement, la caractérisation des phases constitutives des revêtements élaborés par

cémentation d'alliages binaires NiPd nous a donné des compléments d'informations très utiles.

En plus de cet aspect structural, nous avons également tenté de caractériser certains

paramètres cinétiques de la croissance des revêtements. Dans ce but, des mesures de diffusion

ont été entreprises, afin de déterminer l'influence du palladium sur les processus diffusionnels

au sein de la phase NiAI.
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Figure 111.1 : Diagramme binaire NiAI [30]

Le diagramme Ni-AI montre une solubilité importante de l'aluminium dans le nickel

(environ 15 atome % à 1100°C: figure III. 1). Quatre composés intermétalliques

particulièrement importants sont également répertoriés [30, 32] :

- NhAl, (la phase y' des superalliages) de structure cubique face centrée type CU3AU

(Lh) (Figure III.2). Dans cette structure, le nickel et l'aluminium peuvent s'échanger sur

chacun des sous réseaux [33]. Son domaine d'existence est assez étroit: à la température

ambiante, il est compris entre 72,5 et 77 atome % de nickel. D'après MUAMBA [34], la

diffusion du nickel y est prépondérante.

- NiAlJ3 de structure cubique centrée type CsCI (B2). Cette phase possède un vaste

domaine d'existence (entre 43 et 65 atome% de nickel à 1100°C). Sa réfractarité et sa très



38

bonne résistance à l'oxydation à haute température expliquent l'intérêt qu'elle suscite en tant

que revêtement sur les superalliages base nickel. La structure B2 est caractérisée par deux

sous-réseaux cubiques de nickel et d'aluminium imbriqués. Dans le cas des compositions

excédentaires en nickel, l'aluminium est partiellement substitué par le métal de transition qui

présente un rayon atomique plus faible. Il n'en va pas de même pour les alliages sur

stoechiométriques en aluminium, pour lesquels l'excès de cet élément correspond à l'apparition

de lacunes sur le sous-réseau du nickel.

Figure 111-2 : Représentation de la phase y'.

Ce changement se traduit par une évolution discontinue du coefficient d'interdiffusion qui

présente un minimum situé au voisinage de la composition stoechiométrique, ainsi que l'ont

montré S. SHANKAR et L.L. SEIGLE [35] (Figure 111-3 ). Cette dissymétrie s'explique par la

prédominance de la diffusion du nickel, du côté des compositions riches en cet élément

(DNi/DAI > 3) et par celle de l'aluminium de l'autre côté (DNi/DAI = 0.1) [30].

- NhAb, de structure hexagonale type D5 13 . Le domaine d'existence de cette phase est

étroit puisqu'il est compris entre 36,3 et 40,8% atomique de nickel en dessous de 850°C. Cet

aluminiure subit une décomposition péritectique à 1133oC [26].

- NiAb, orthorombique, est stable jusqu'à 854°C, température à laquelle cette phase subit

une décomposition péritectique.
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La solubilité de l'aluminium dans le palladium est également assez importante (Figure

IIIA). Six composés définis sont recensés dans la littérature:

- Pd2Al, orthorombique type Co2Si [31]. Cette phase est également signalée sous une

forme métastable de structure type CaF2 [36]. Son domaine d'existence s'étend de 66.7 à 72

atome % de palladium à HOO-C.

- PdsAl3, orthorombique type RhSGe3 avec un domaine d'homogénéité très étroit

[36,37].

- PdAJ, dont la structure cristalline dépend de la température [37, 38] . Cet aluminiure

peut en effet être:

cubique type CsCI au dessus de 112S-C avec un paramètre de 3.049Â,

rhomboédrique en dessous de cette température, pour les compositions riches

en palladium,
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cubique type FeSi en dessous de 960·C, pour les compositions riches en

aluminium.

- Pd2Al3, hexagonal type D513, isotype de Ni2Al3 qui présente un domaine d'existence

étroit. Sa température de décomposition péritectique est sensiblement plus faible que celle de

Ni2Al3, puisqu'elle n'est que de 940·C.

- PdAl3, orthorombique, avec une température de décomposition péritectique égale à

1058·C [37]. Le domaine d'homogénéité de cette phase est très étroit.
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Figure IIIA : Diagramme Pd - Al [37]

- PdA14, hexagonal qui subit une décomposition péritectoïde au-dessus de 833·C [37].

C'est également un composé dont la stoechiométrie est parfaitement définie.

m.2.3.Système ternaire Ni - Al- Pd.

L'étude antérieure menée au laboratoire par A. CaSTANTINI [4] avait été axée sur les

systèmes pseudo-binaires Ni2Al3-Pd2Al3 et NiAI-PdAl ainsi que sur la solubilité du

palladium dans la phase y' Ni3Al, et ce pour des températures comprises entre 850 et noo·c.
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IIL2.3.1.Système pseudo binaire Pd2Al3-Ni2Al3.

D'après A.COSTANTINI [4], de 8S0 à 1100·C il existe une solution solide continue

entre les deux aluminiures MzAl3 (M=Ni ou Pd) de même structure cristalline hexagonale. La

figure IILS montre que l'évolution des paramètres cristallins en fonction de la composition est

sensiblement conforme à la loi de Vegard.
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Figure IILS : Variation des paramètres cristallins dans le système NizAI3-PdzAI3. [4]

III.2.3.2.Système pseudo-binaire NiAI-PdAi.

NiAI et PdAl ayant une structure différente, en tout cas en dessous de 112S·C, il est

exclu qu'il puisse exister une solution solide continue entre ces deux composés. En effet, en ce

qui concerne la phase NiAI, la solubilité du palladium, bien que très importante, est limitée à

35 atome % (formule Nio.3Pdo.7Al). Cet élément se répartit de façon statistique sur les sites du

nickel, sans changement de structure et avec une augmentation de paramètre conforme à la loi

de Vegard. Côté PdAl, la structure rhomboédrique peut dissoudre jusqu'à 11 atome % de

nickel, avec une répartition statistique de cet élément sur les sites du palladium. La variation

du paramètre de maille avec la teneur en palladium est également très régulière. Compte tenu

des compositions limites des deux phases ternaires Ni1_xPdxAI, cubique et rhomboédrique, le

domaine biphasé qui les sépare est vraisemblablement très étroit. Seules des mesures de

microdureté ont en effet permis de mettre en évidence le passage d'une structure à l'autre

(Figure IIL6).
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Fi~ure III.6 : Variation de la microdureté Vikers sous 20g dans le pseudo-binaire NiAi-PelAI

III.2.3.3.Solubilité du palladium dans Ni3Ai (yI).

La structure cubique face centrée de Ni3Ai peut solubiliser un maximum de 11,25 atome

% de palladium à 1100·C. Au-delà de cette limite apparaît une nouvelle phase qui serait une

phase ternaire dérivée de Pd2Ai.

III.2.3.4.Phases ternaires.

Peu de phases ternaires sont répertoriées dans la littérature. On mentionne Ai3Ni1sPd2 de

structure AuCu3 identique à Ni3Ai. Cette phase a été identifiée par Y. MISHIMA et col [29 ]

qui l'ont synthétisée par fusion suivie d'un recuit de 120 heures à 1000·C. Une phase d'Heusler

de formule NiAlPd2 est également signalée par N.N. KISELEVA [39].

III.2.3.5.Diagramme ternaire Ni-Ai-Pd.

Le diagramme ternaire Ni-Ai-Pd reporté à la figure III-7 est établi à partir des données

précédentes et a servi de point de départ à nos travaux dont la description suit.
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Figure III.? : Superposition des diagrammes binaires Pd-Al de M. ELLNER [37], Ni-Al de M.

HANSEN [30] et du diagramme ternaire proposé par A. COSTANTINI [4]

m.3. ETUDE DU DIAGRAMME TERNAIRE Ni-Al-Pd.

L'étude des équilibres de phases dans un diagramme ternaire peut être entreprise par

synthèse et recuit d'alliages, l'identification et l'analyse des phases en présence étant effectuées

à l'aide de la diffraction X et de la microanalyse par sonde électronique . Ce mode

d'investigation donne des résultats indiscutables mais présente l'inconvénient de la lourdeur

expérimentale, à l'inverse d'autres méthodes telles que le recuit de couples de diffusion.

Dans un système binaire, le recuit d'un couple réalisé en accolant les deux constituants

élémentaires devrait en effet théoriquement conduire à l'apparition d'une zone de diffusion

comportant toutes les phases intermédiaires du diagramme considéré. Les compositions

mesurées aux interfaces sont en principe caractéristiques des valeurs d'équilibre telles qu'on

peut les déterminer par des expériences de synthèse et recuit. Cette hypothèse un peu simpliste

est malheureusement mise en défaut par les valeurs quelquefois très faibles des coefficients de

diffusion au sein de certaines phases qui, de ce fait, peuvent avoir une vitesse de croissance

nulle. Cet inconvénient peut être contourné en ayant recours à des couples où l'une sinon les

deux compositions terminales ne sont plus des métaux purs, mais des phases intermédiaires.
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Le cas des systèmes ternaires est plus complexe du fait du degré de liberté

supplémentaire introduit par la présence d'un troisième élément. La réalisation de couples de

diffusion permet néanmoins, avec les réserves cinétiques évoquées précédemment, d'obtenir

des informations sur les compositions limites des phases présentes dans le diagramme ternaire.

Ces couples peuvent être réalisés par collage d'alliages, mais peuvent également consister en

une expérience de cémentation à l'aluminium d'un alliage binaire Nickel Palladium, cette

dernière technique pouvant également être appliquée à l'étude du système binaire Pd-Al.

Nous avons donc eu recours à ces trois techniques au cours de notre étude, dont les

résultats sont donnés ci-après.

ill.3.!. Techniques expérimentales et résultats.

III.3.1.1.Cémentation basse activité d'alliages NiPd

Les conditions expérimentales des essais de cémentation sont décrites en détail au § IV.2

Dans le cas précis qui nous intéresse ici, les résultats obtenus en cémentation basse activité à

l'aluminium peuvent être interprétés en assimilant les échantillons à des couples de diffusion

semi-infinis constitués par les alliages cémentés d'une part, et le cément donneur d'aluminium

d'autre part. L'activité de l'aluminium du donneur étant sensiblement inférieure à 1, il est clair

que la composition en surface des revêtements ainsi formés n'est pas forcément représentative

des conditions d'équilibre entre l'alliage cémenté et l'aluminium pur. A l'intérieur du

revêtement par contre, les concentrations interfaciales dans les différentes couches doivent être

représentatives des valeurs d'équilibre.

La figure 111.8 montre le revêtement obtenu sur une plaquette de palladium pur après une

cémentation basse activité de 1 heure à 1050·C, ainsi que les distributions du palladium et de

l'aluminium dans ce revêtement. Partant du substrat, on trouve ainsi la séquence suivante:

Pd4Al, Pd3Al, Pd2Al, Pd.sAl3' et PdAl, ce dernier aluminiure étant manifestement présent sous

deux formes différentes qui peuvent être distinguées sur les coupes métallographiques par leur

cristallisation. Deux phases non répertoriées dans la littérature sont ainsi identifiées : Pd4AI et

Pd3Al. Les profils de la figure 111.8 montrent l'étroitesse de leur domaine d'homogénéité. Pour

Pd4Al, le pourcentage atomique de palladium est en effet compris entre 80,4 et 81.6%. Le

domaine de Pd3Al est légèrement plus étendu puisque la teneur en palladium y est comprise

entre 72,7 et 75,4%. La structure de ces nouvelles phases n'a pas été déterminée. Leur synthèse

par fusion inductive a cependant été entreprise. Le dépouillement des clichés de diffraction X

correspondants confirme qu'il s'agit d'aluminiures non répertoriés à ce jour dans la littérature (§

111.3.1.2.).
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Figure III-8 : Palladium pur cémenté 1 heure en basse activité à 1050°C.

La figure III.9 représente le revêtement obtenu après une cémentation basse activité

d'une plaquette de l'alliage Nio.3Pdo.7' La durée du traitement était de 9 heures. L'analyse des

différentes couches à la microsonde met en évidence la séquence suivante, en partant de la

surface:

- une épaisse couche superficielle de phase ~ Ni1_xPdxAI, contenant des précipités

d'aluminiure PdsAl3 en forme d'aiguilles dans sa partie intérieure,

- un fin liseré d'une phase située entre PdAl et NiAl~ de composition atomique

moyenne Al 40,98%, Ni 8,82% et Pd 50,20%

- une mince couche de phase PdsAl3 contenant entre 6 et 7 at% de nickel,

- une couche assez épaisse de phase Pd2Al dont la composition atomique varie entre

33% Al, 7 %Ni, 60 %Pd côté PdsAl3, et 27 % Al, 8 %Ni, 65 %Pd côté alliage.



46

r-

'iv / Pd1_xNixAI
"1",, _

" PdsAl3
'- -
Pd2AI..,..•...... ,~..J, '1..,.".

,
, '

• • • • • • • • • • •000019 20KV X500 60um

Figure III-9 : Pdo.7NioJ cémenté 9 heures en basse activité.

Outre la mise en évidence de deux nouvelles phases du diagramme binaire Pd-Al, les

résultats des essais de cémentation donnent donc des indications sur la solubilité du palladium

dans la phase NiAI et sur celle du nickel dans les aluminiures PdsAl3 et Pd2Al.

Sur le diagramme ternaire, le chemin correspondant à la séquence des compositions

analysées doit passer par les domaines des différentes phases. Compte tenu des incertitudes qui

pèsent sur l'allure des chemins de diffusion en système ternaire, il n'est toutefois pas certain

que les solubilités ci-dessus mentionnées correspondent aux valeurs maximales possibles. Des

expériences complémentaires ont donc dû être entreprises, pour vérifier l'existence des

aluminiures de palladium identifiés et pour mesurer aussi précisément que possible la

solubilité maximale du palladium dans les phases ~ et y' et celle du nickel dans PdsA13. Dans

ce but, nous avons entrepris des synthèses d'alliages que nous avons caractérisés après recuit,

ainsi que des recuits de couples de diffusion.
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III.3.1.2.Synthèses d'alliages.

Aluminiures binaires Pdyll et Pd"Al.

Ces deux alliages ont été synthétisés par fusion inductive à haute fréquence suivi d'un

recuit de 72 heures à 900·C puis, pour la moitié des échantillons de chacun des alliages, de 96

heures à HOO·C. A l'issue de ce dernier traitement, la déformation importante subie par les

échantillons laisse penser que leur température de fusion est proche de HOO·C. L'analyse

microsonde confirme qu'il s'agit bien dans chaque cas d'une phase et non d'un mélange, la

caractérisation structurale correspondante n'ayant pu être effectuée faute de temps.

"NiPdAl" sous-stoechiométrique en aluminium.

Nous avons remarqué précédemment, sur l'échantillon Nio.3Pdo.7 cémenté en basse

activité (Figure III.9), la présence d'une phase dont la composition se situe dans le diagramme

ternaire entre PdAl et NiAI sous-stoechiométriques. La synthèse d'un alliage de composition

atomique Pd : 48%, Ni : 10%, Al : 42% nous a permis d'obtenir, après un recuit à HOO·C, une

phase unique pouvant correspondre soit à une extension du côté sous-stoechiométrique en

aluminium du domaine de PdAl soit à un enrichissement en palladium encore plus important

de la phase (Nil-xPdJAl~. Un examen aux rayons X donnant un spectre correspondant à une

structure cubique centrée permet de trancher en faveur de l'enrichissement en palladium du

domaine ~NiAl dans la partie sous-stoechiométrique.

Equilibre Pd;lH-Niyll.

Pour déterminer la solubilité limite du nickel dans la phase Pd2Al, nous avons synthétisé

des compositions ternaires correspondant au domaine biphasé Pd2Al-Ni3Al. Les compositions

des alliages préparés et des phases obtenues après un recuit de 72 heures à HOO·C sont

rassemblées au tableau III.1.

Les deux premiers alliages (les plus riches en aluminium), sont biphasés et contiennent

les deux aluminiures (Pd1-xNiJ2AI et (Ni1-xPdx)3Al, dont les teneurs limites varient

conformément aux valeurs reportées au tableau III.1. L'alliage le plus pauvre en aluminium

contient en plus une phase ternaire dont la composition correspond approximativement à celle

de l'aluminiure Al3Ni1sPd2 identifié par Y. MISHIMA et col. [29].
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Alliages Nombre de l ière phase 2ième phase 3ième phase

préparés (% at.) phases obtenues type (pd1_xNix}zAl type (Ni1-xPdxhAl

Pd: 25% Pd: 46,28% Pd: 14,12%

t:. Ni: 46% 2 1:l Ni : 21,02% 1:l Ni : 59,58% -

Al: 29% Al: 32,70% Al: 26,30%

Pd: 27% Pd: 51,65% Pd: 17,27%

{r. Ni : 46% 2 {t Ni: 15,85% {t Ni: 57,84% -

Al: 27% Al: 32,50% Al: 24,89%

Pd: 27% Pd: 53,80% Pd: 17,15% Pd: 6,15%

• Ni: 47% 3 • Ni: 14,08% • Ni: 58,69% • Ni: 77,22%

Al: 26% Al: 32,12% Al: 24,16% Al: 16,63%

Tableau IIL1 : Phases obtenues en fonction des compositions préparées.

Equilibre entre Pd;;Al, Ni~l et la solution solide y.

L'existence de la phase ternaire Al3Ni1sPd2 remet en question l'équilibre entre Pd2AI,

Ni3AI et la solution solide y, tel qu'il avait été supposé antérieurement. Afin de préciser cette

zone du diagramme, nous avons synthétisé un alliage de composition atomique:

D Pd : 20% - Ni : 60% - Al : 20%

La structure que nous obtenons après un recuit à 1100·C est parfaitement biphasée. Les

compositions des phases obtenues sont présentées dans le tableau IIL2.

% atomique Pd Ni AI Type de phase

0 Phase 1 53,74 14,62 31,64 Pd2AI

0 Phase 2 8,95 74,86 16,19 Al3Ni1sPd2

Tableau IIL2.: Phases obtenues à partir de la composition Pd : 20% 

Ni : 60% - Al : 20%

Le report des compositions correspondant aux tableaux IIL1 et IIL2. sur le diagramme

ternaire (Figure IILlO) montre que les limites du domaine de la phase Pd2_xNixAI sont

sensiblement différentes des valeurs déterminées par A. CaSTANTINI [4]. Par ailleurs, pour

de faibles teneurs en aluminium, cette phase est en équilibre avec le composé A13Ni1sPd2.

Enfin en ce qui concerne la phase Ni3_xPdxAI, nos mesures indiquent une solubilité du nickel

un peu plus forte que celle déterminée lors de la précédente étude [4].
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PdAl
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Compositions préparées••-"~.,,

~NiAl

D •

Figure nuo :Equilibre Pd2AL-Ni3Al

nL3.1.3. Recuit de couples de diffusion.

Ni%.......

Les essais de diffusion, dont les résultats suivent, avaient été entrepris initialement dans

le but d'apporter des informations sur les mécanismes de la cémentation basse activité. Nous

avions donc choisi une température et une durée représentatives du procédé, soit

respectivement 1050·C et 16 heures. Le tableau nL3 rappelle la composition des différents

alliages utilisés.

Alliage NiAI PdAI NiPd Pd2AI

Composition en Ni: 49% Pd: 51% Pd: 49,85% Pd: 67,8%

% atomique Al: 51% Al: 49% Ni: 50,15% Al: 32,2%

Tableau nL3.: Alliages préparés pour la réalisation de couples de diffusions

Les différents composés synthétisés ont été recuits sous argon à 1050·C, trempés puis

polis jusqu'au diamant 3 pm. Ils ont ensuite été introduits dans le système de pressage décrit au

§ 1.2. et recuits conformément au mode opératoire précisé dans ce paragraphe.
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Couple NiAI/PelAI.

L'étude par diffraction X des alliages correspondant à la section NiAl-PdAl du

diagramme ternaire menée par A. COSTANTINI [4] avait montré l'existence de deux

solutions solides, cubique côté NiAl et rhomboédrique côté PdAl. Un essai d'interdiffusion

entre PdAl et NiAl avait confirmé ce résultat. Toutefois, sa réalisation sous vide secondaire

avait provoqué une évaporation de l'aluminium entraînant la précipitation de la phase PdsAl3 au

sein de la matrice PdAl.

Pour lever toute ambiguïté quant à ces résultats, nous avons reproduit cette expérience

de diffusion, mais en présence d'une contre pression d'argon afin de limiter l'évaporation de

l'aluminium.

La figure III-Il montre l'aspect de la zone de diffusion après 16 heures à 1050°C.

Aucune limite de phase n'apparaît dans la partie "PdAl" du couple. Les profils de concentration

mesurés à la microsonde ne montrent pas non plus de discontinuité pouvant correspondre à

une limite de phase (figure 1II-12). Il se confirme ainsi que le domaine biphasé, qui doit

obligatoirement exister, entre la structure cubique (NiAl) et la structure rhomboédrique (PdAl),

est très étroit. A la lueur de cette expérience, il n'est cependant toujours pas possible de

préciser la valeur de solubilité maximale du palladium dans la phase p.

PdAl

NiAl

Figure III-Il: Couple de diffusion NiAIlPdAl.
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Figure III-12 : Profil de concentration du couple de diffusion NiAI/PdAl

Couple de diffusion Pd;!1I!NiAl.

La figure III-13 montre l'aspect de la zone de diffusion formée de deux couches (en

partant de Pd2Al) :

- PdsAl3'

- Ni1- xPdxAl sous-stoechiométrique en aluminium, avec des précipités

de PdsAl3 près de l'interface avec la couche sous-jacente de PdsAl3.

Les profils de concentration des éléments constitutifs sont reportés sur la figure III-14,

où l'on peut voir que la teneur maximale en nickel dans PdsAl3 est de 7 à 8 atome %. La

composition de la zone 13 voisine de la couche PdsAl3 est proche de celle identifiée

précédemment dans le cas des essais de cémentation de l'alliage Nio,3Pdo,7, et correspond

sensiblement à la formule Pd4sNilOAl42' Ainsi, comme l'illustre la figure III. 15 sur laquelle est

reporté le chemin de diffusion correspondant au couple Pd2AIlNiAI, il se confirme que le

domaine d'existence de la phase 13 est plus étendu que ne le laissait supposer le travail antérieur

mené par A.COSTANTINI [4].
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Figure III-13 : Couple
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Figure III-14 : Profil de concentration du couple Pd2Al/NiAi
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La figure III-14 appelle par ailleurs un commentaire concernant le profil de

concentration du nickel dans la phase p. La teneur en cet élément dans la zone contenant du

palladium passe par un maximum situé au-dessus de la valeur correspondant à NiAl

stoechiométrique. Elle diminue ensuite régulièrement jusqu'à l'interface avec PdsAl3. Cette

distribution a pour corollaire une chute rapide de la teneur en aluminium et ne correspond donc

pas à un simple échange du nickel et du palladium sur les sites correspondants de la phase p.
Un profil du même type avait également été observé par A.COSTANTINI dans le cas du

couple NiAl/PdAl+PdsA13.

En ce qui concerne l'aspect diffusionnel du problème posé par cette distribution

particulière, nous verrons plus loin qu'il peut être traité en ayant recours au concept de "plan

flux zéro". La présence d'une discontinuité brutale entre NiAl stoechiométrique et Ni1_xPdxAl

sous-stoechiométrique, matérialisée par la présence d'une interface visible sur la figure III-13

est plus surprenante et peut être l'indice d'une modification structurale au sein de la phase p
(présence d'une surstructure ). Aucune confirmation expérimentale à ce jour n'est venue étayer

cette hypothèse.

BNiAl

\. '", ., : .

Figure III-15 : Chemin de diffusion entre Pd2Al et NiAl.



54

Couple de diffusion NiPd/PdAI

Dans ce couple, la diffusion conduit à la croissance de deux couches intermédiaires de

Pds_xNixAl3 et Pd2_xNixAI (figure III-16). Des précipités de chacun de ces deux composés sont

également observés respectivement dans PdAI et NiPd.

NiPd avec aiguilles

de Pd2AI

PdAI avec aiguilles

de PdsAl3

Figure 1II-16 : Couple de diffusion NiPd/PdAl.

Le tableau III-4 regroupe les compositions extrêmes des différentes phases composant la

zone de diffusion de ce couple.

% atomique Al Ni Pd

PdAl près de PdsAl3 43,41 5,22 51,37

PdsAl3 près de PdAI 36,12 4,84 59,04

PdsAl3 près de Pd2AI 36,44 7,7 55,86

Pd2AI près de PdsAl3 33,01 10,42 56,57

Pd2AI près de NiPd 29,80 4,87 65,34

Tableau III-4 : Compositions extrêmes des différentes phases obtenues

dans le couple de diffusion NiPd/PdAI
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CoupLe de diffusion NiPd/NiAL

L'équilibre entre la solution solide y et la phase ~ NiAl est sensiblement plus compliqué,

comme le montre la figure III-17. En partant de NiAl, on observe la séquence suivante:

- une zone de gros précipités de phase yi dans la matrice de NiAl

jouxtant la couche précédente.

- une couche triphasée ~, yi, Pd2Al.

- une couche biphasée y', Pd2Al, dont le détail est visible sur

l'agrandissement de la figure III-18,

- une couche irrégulière de phase ternaire Pd2_xNixAl analogue à celle

correspondant au couple précédent,

Ces résultats confirment l'existence dans un large domaine de l'équilibre biphasé ~- y,

ainsi que l'existence d'un équilibre entre y' et Pd2Al, évoqué précédemment. Le domaine

triphasé NiAll) - Ni3Aly'- Pd2Al est par ailleurs mis en évidence.

NiAl avec

précipités de y'

Zone triphasée

~,y', Pd2Al

NiPd

Figure III-17 : Couple de diffusion NiPd/NiAl.
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Zone triphasée

~,y', Pd2Al

Zone biphasée

Pd2AlIy'

Figure III-lB: Couple de diffusion NiPdlNiAl (détail de la zone triphasée).

III.3.2.Etablissement du diagramme ternaire Ni-Al-Pd

Si l'on tient compte des données antérieures, et de celles fournies par nos propres

expériences, nous sommes en mesure d'actualiser le diagramme ternaire Ni-AI-Pd.

En ce qui concerne tout d'abord les alliages les plus riches en aluminium, et plus

précisément le pseudo-binaire Ni2A13- Pd2A13, une correction doit être apportée au tracé établi

précédemment par A.COSTANTINI. Sans remettre en cause le principe de l'isostructuralité des

deux aluminiures et donc l'existence de la solution solide, il faut néammoins considérer le

point de fusion de Pd2A13 (940·C), inférieur à la température choisie pour le tracé du

diagramme. A HOO·C, la partie de la solution solide la plus riche en palladium doit donc être à

l'état liquide. Des expériences d'analyse thermique différentielle sont toutefois nécessaires pour

pouvoir en préciser l'étendue.

Le système pseudo-binaire NiAI-PdAI est caractérisé par la présence de deux solutions

solides, cubique type B2 CsCl du côté de NiAI, et rhomboédrique côté PdAl. Les résultats des

essais de diffusion dans le couple Pd2AIINiAl montrent que, du côté des basses teneurs en

aluminium, le domaine de la solution solide cubique est plus étendu que ne l'avait supposé

A.COSTANTINI. La composition ~ Pd4sNilOAl42 correspondant à l'alliage le plus riche en
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palladium est en équilibre directement avec PdsAl3 et non avec PdAl comme on aurait pu le

supposer à partir du tracé précédent. Par ailleurs, nous ne sommes toujours pas en mesure de

préciser l'étendue du domaine biphasé compris entre les deux solutions solides.

La synthèse de plusieurs compositions d'alliages situées dans la· zone comprise entre

Pd2AI, Ni3Al et la solution solide y nous a permis de redéfinir les limites des phases Pd2AI et

Ni3AI et de confirmer l'existence d'une phase ternaire de composition moyenne A13Ni1sPd2.

Les équilibres dans la partie inférieure du diagramme sont donc plus complexes qu'il n'y

paraissait antérieurement. Notre travail n'a pu être exhaustif, mais nous avons néammoins pu

mettre en évidence l'existence des domaines biphasés Pd2Al/Ni3Al, Pd2AlIAl3NilsPd2,

Ni3AlIAl3NilsPd2 et Al3Ni1sPd:Jy et des domaines triphasés Pd2AI/Ni3AlIAl3NilsPd2,

Ni3AlIAl3Ni1sPd:Jy et AI3Ni1sPd:Jy/Pd2Al.

Le diagramme intégrant toutes ces informations est reporté à la figure III-17. Bien

qu'incomplet, il nous a permis de compléter l'interprétation des processus de cémentation qui

sont décrits plus loin.
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• NiAlPd2 [39]

Figure III-17 : Diagramme ternaire Ni-AI-Pd à HOO-C.
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mA. ETUDE DE LA DIFFUSION DANS LA PHASE NiAlf}-PdAl.

La description des processus de la diffusion dans un système ternaire utilise un

formalisme particulier, dont les bases ont été établies pour une grande partie par KIRKALDY

[40]. Complétée par les travaux de GREEN et WHITILE [41], la théorie phénoménologique

de la diffusion en système ternaire a permis une description complète d'un certain nombre de

cas pratiques, dont certains s'approchent de celui qui nous intéresse (NESBITI et col [42,43]).

Avant d'aborder la description de nos expériences et de leurs résultats, il nous a paru bon de

repréciser brièvement le contexte théorique évoqué ci-dessus.

mA.!. La diffusion dans les systèmes ternaires.

III.4.1.1.Les équations de la diffusion.

Dans un système à n composants, les flux de diffusion et les concentrations sont liés par

les relations suivantes [40,44] :

avec

et

d'où

ri -

2Ji = 0
i=l

n
Lq = constante
i=l

~acLJ_l =0
i=l ax

(Eq.1)

(Eq.2)

(Eq.3)

(Eq.4)

Dans le cas d'un système ternaire, deux composants sont !ndépendants. Le choix du

troisième composant ou "matrice" affecte les valeurs des quatre Dij et revêt une importan~e

toute particulière en fonction des phénomènes que l'on veut mettre en évidence. Dans le cas

particulier du système Ni-Al-Pd, en choisissant le nickel comme composant dépendant,

l'expression des flux devient:

- - Ni aCAl - Ni aCpd
JAl = -DAlAl --- D AlPd--ax ax

- - Ni aCAl - Ni aCpd
Jpd = -DpdAl --- D pdPd --ax ax

(Eq.5)

(Eq.6)
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où nJfAz et nP!JPd sont les coefficients de diffusion directs de l'aluminium et du palladium

dans une matrice de nickel alors que nJipd et np1JAz sont les coefficients de diffusion croisés

reflétant respectivement l'influence du gradient de concentration du palladium sur la diffusion

de l'aluminium et l'influence du gradient de concentration de l'aluminium sur la diffusion du

palladium.

"nI.4.1.2.Détermination des flux.

MA. DAYANANDA et col. [45] ont montré que le flux d'un composant peut être

calculé à partir de l'équation:

(Eq.7)

L'intégrale de l'équation (7) peut être évaluée à partir du profil de concentration d'un

composant en prenant le plan de Matano comme origine des X (Figure III-l8). La position de

ce plan peut être déterminée à partir de la relation [46] :

(Eq.8)

IC{+~)I - - - - - - - - - - - - - - - - - -~---

IPlan de Matano

c(X ) - - - - - - -

[Jo

Fi~ure III-l8 :Détermination du flux à partir d'un profil de concentration

III.4.1.3.Les plans « flux zéro ».

Des minima et maxima peuvent apparaître dans les profils de concentration. Ils résultent

de la contribution des coefficients croisés qui peuvent entraîner une inversion des flux d'un

élément dans la zone de diffusion d'un couple. La transition d'un flux positif à un flux négatif
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correspond à un plan flux zéro ou ZFP (zero flux plane). Les valeurs particulières des

concentrations correspondant à ce plan peuvent être utilisées pour le calcul du rapport des deux

coefficients croisés correspondants. Sur un ZFP, l'équation (5) peut en effet s'écrire:

- - Ni àCAJ - Ni àCpd DNi àCAJ
JAJ =-DAJAJ~X -DAJPd~X =0 d'où ~d =--- (Eq.9)

() () DA1AJ àCpd ZFP

Nesbitt et col. [42] ont appliqué ce raisonnement au cas des alliages nickel-chrome

aluminium. Ils ont ainsi pu montrer l'influence d'un gradient de chrome sur la diffusion de

l'aluminium et inversement.

Il est également possible de déterminer la position d'un plan flux zéro à partir d'un profil

de concentration [45], comme le montre la figure III-19.

- - - - - - - - - -~=±=-:P"
C(+oo) ---+

IPlan de Matano 1

Fi&ure 1II-19 : Détermination d'un plan flux zéro à partir d'un profil de concentration

D'après l'équation du flux, Eq.?, nous pouvons en effet écrire que:

(Eq. la)

En appliquant l'équation la au profil de concentration de la figure III-19, nous obtenons:

Aire A + Aire B =a (Eq.11)

Dans un tel cas, la position du plan de Matano peut être déduite de l'égalité:

Aire B +Aire C - Aire A = Aire D (Eq.12)
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III.4.l.4.Détermination des coefficients de diffusion directs et croisés.

La combinaison des équations 5, 6 et 7 conduit aux relations suivantes:

t , [- ac - ac]
AI XdC = -2t DNi ---.AL + D Ni ~

CAl (-00) Al AJAJ ax AlPd ax (Eq.13)

(Eq.14)

La résolution de ce système de deux équations à quatre inconnues nécessite le recours à

deux expériences de diffusion pour lesquelles les chemins de diffusion soient concourrants. Au

point d'intersection, la résolution du système est possible et fournit les valeurs des coefficients

de diffusion [43,45].

ill.4.2. Résultats.

IIL4.2.l.Diffusion entre PdAl et NiAI~

Deux couples de diffusion (16 heures à 1050·C) comportant ces deux phases ont été

préparés: le premier avec PdAl et NiAI stoechiométriques (Figure III-20) que nous avons déjà

présenté au paragraphe IIL3.l.3 et le second avec PdAl sous-stoechiométrique et NiAI

stoechiométrique (Figure III-21).
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Figure III-20 : Couple de diffusion entre PdAl et NiAI stoechiométriques 16 heures à 1050·C
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Figure III-21 : Couple de diffusion entre NiAi stoechiométrique et PdAl sous

stoechiométrique 16 heures à 1050-C.

L'introduction de palladium dans la phase ~ ne modifie pas les particularité

diffusionnelles rencontrées dans NiAi pur. Les processus de diffusion qui interviennent dans la

phase stoechiométrique (Figure III-20) et dans celle déficitaire en aluminium (Figure 1II-21)

sont différents: la zone de diffusion du couple de la figure III-20 est très réduite (environ 40 à

50,am) alors que dans le couple de la figure III-21, son épaisseur est beaucoup plus importante

(environ 350 ,am).

En considérant le premier couple comme un système pseudo-binaire, nous avons pu, par

la méthode de Boltzman-Matano, déterminer les coefficents de diffusion du nickel et du

palladium en fonction de la composition (Figure III-22). Leur valeur montre que la vitesse de

diffusion du nickel et du palladium est faible.

Figure III-22 :

Evolution des

coefficients de

diffusion de Ni et Pd

en fonction du % At.

de Pd

Cl

10 20 30 40
% atomique de palladium

50
PdAI
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Entre 30 et 40% atomique de palladium, on observe une discontinuité brutale dans

l'évolution des coefficients de diffusion correspondant vraisemblablement au changement de

structure NiAl/PdAl. Il serait donc envisageable de mettre à profit cette méthode pour

déterminer les concentrations limites de chacune de ces deux phases. La zone de diffusion

correspondant à ce couple, recuit 16 heures, est toutefois beaucoup trop étroite pour obtenir des

résultats précis.

L'allure du second couple permet de supposer la présence d'un ZFP, propriété

intéressante puisque nous avons vu qu'elle permet d'obtenir simplement, en considérant

DAl

l'aluminium comme élément dépendant, le rapport ~,Pd. La figure III-23 nous montre la
DN'N'J, J

position du plan de Matano et du ZFP calculées sur le profil de concentration.

Plan de Matano
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Figure III-23 : Détermination du ZFP d'après le profil de concentration

Le pourcentage atomique des différents constituants au ZFP est: Al 42% - Ni 47% - Pd

11%. Nous obtenons à cette composition comme valeur du rapport des coefficients de

diffusion directs et croisés:
-Al
DNi,Pd

Al =1,31
DNi,Ni

Ce résultat met en évidence l'influence importante que peut avoir un gradient de

palladium sur la diffusion du nickel. De plus, il nous sera très utile pour l'interprétation des

mécanismes de formation des aluminiures puisque la répartition des constituants dans ce

couple est comparable à celle observée à l'interface revêtement/substrat lors des traitements de

cémentation.
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III.4.2.2.Diffusion entre différentes compositions de la phase NiAI~.

Deux couples, dont les chemins de diffusion sont représentés sur la figure III-24, ont été

recuits pendant 16 heures à 1050-C. Les compositions des quatre alliages préparés sont

rassemblées dans le tableau III-4 ci-dessous et les profils de concentration correspondants

sont représentés sur les figures III-25 (couple ~1/~2) et III-26 (couple ~3/~4).

Ni%
~

BNiAl

c__

Figure III-24 : Chemins de diffusion

% atomique AI Ni Pd

Alliage 131 50,0 22,5 27,5

Alliage 132 40,0 22,5 37,5

Alliage 133 50,0 20,0 30,0

Alliage 134 40,0 30,0 30,0

Tableau III-4 : Composition des alliages utilisés dans les couples de diffusion.
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Figure 111-25 : Couple de diffusion PI/p2 (avec lissage des profils de l'aluminium et

du palladium).
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Figure 111-26 : Couple de diffusion p3/p4 (avec lissage du profil de l'aluminium).
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Dans le cas de ces deux couples, nous avons considéré le nickel comme composant

dépendant. Ainsi, comme nous l'avons vu précédemment, il est possible de calculer les quatre

coefficients des équations 5 et 6 à l'intersection des deux chemins de diffusion.

Comme nous cherchons à mettre en évidence l'influence du palladium sur la diffusion de

l'aluminium, nous ne nous intéresserons qu'aux deux coefficients de diffusion de l'aluminium.

La concentration du palladium étant identique aux deux extémités du couple ~3/~4, nous

pouvons considérer en première approximation que la diffusion de cet élément est nulle.

L'expression du flux pour ce couple se simplifie alors, puisque dans l'Eq. 6, le terme

aCPd devient nul. Nous pouvons ainsi obtenir le coefficient ternaire direct :5~ et remonterax
au coefficient croisé :5~d par l'intermédiaire du couple ~ 1I~2. Nous obtenons ainsi

:5~1 = 11,17.10010 cm2/s

et

Ces valeurs de coefficients de diffusion correspondent uniquement au point d'intersection

des deux couples de diffusion de composition:

Al: 43,7% Ni: 25,0% Pd: 31,3%

D'autre part, comme dans le cas du couple NiAlIPdAl, nous pouvons considérer le

couple ~3/~4 comme un système pseudo-binaire. L'évolution des coefficients de diffusion du

nickel et de l'aluminium obtenus alors par la méthode de Boltzmann-Matano est représentée

sur la figure III-27.

Nous n'avons cependant pu obtenir de résultats représentatifs qu'entre 41 et 48 at%

d'aluminium. En effet, le temps relativement court du recuit (16 heures à 1050°C) limite

l'étendue de la zone de diffusion et le calcul d'aire sur un profil devient rapidement aléatoire

pour des points proches des compositions extrêmes du couple.
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Figure III-27 : Evolution des coefficients de diffusion du nickel et de

l'aluminium en présence de palladium à lOSO·C.
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Figure III-28 : Evolution des coefficients de diffusion du nickel et de

l'aluminium à 1100·C d'après SHANKAR et SEIGLE [35]
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mA.3. Discussion.

Dans le composé stoechiométrique NiAI de structure B2, la substitution du nickel par le

palladium, pour des teneurs inférieures à 30% atomique, s'effectue sur le seul site du nickel et

ne provoque pas de changement structural.

L'introduction du palladium de rayon atomique supérieur à celui du nickel (rNi=1,246 A,
rpd= 1,376 A) provoque toutefois une dilatation du réseau cubique centré qui doit être à

l'origine de l'augmentation faible mais régulière des coefficients de diffusion DNi et Dpd (Figure

III-22). Nos résultats expérimentaux ne nous permettent toutefois pas d'affirmer que ce facteur

"taille" est le seul responsable de cette évolution des coefficients de diffusion.

Dans le cas des compositions déficitaires en aluminium, la présence du platinoïde a une

influence plus sensible sur la mobilité du nickel. En effet, l'expression du rapport du coefficient

de diffusion croisé sur le coefficient direct démontre qu'un gradient de palladium inverse de

celui du nickel s'oppose à la diffusion du nickel. Ce résultat est confirmé par l'évolution des

concentrations atomiques dans le couple ~1/~2 (Figure III-25) qui montre que la répartition du

nickel a été perturbée, atteignant un maximum à environ 350 flIll, alors qu'elle est régulière

dans le couple ~3/~4 (Figure III-26) où la concentration du palladium reste constante. Même

si l'expression "barrière de diffusion" n'est pas appropriée pour caractériser l'effet du gradient

de palladium, la limitation de la diffusion du nickel est incontestable et doit avoir une

influence tant sur les mécanismes de formation que sur le comportement en

oxydation/corrosion des revêtements.

Inversement, en ce qui concerne la diffusion de l'aluminium, la faible valeur du

coefficient croisé D~d par rapport au coefficient direct D~ nous montre que le gradient

de palladium inverse de celui de l'aluminium a peu d'influence.

Toutefois, le comportement de l'aluminium est tout de même affecté par l'introduction

du palladium dans NiAl comme le montrent les valeurs des coefficients de diffusion du nickel

et de l'aluminium calculés à partir du couple ~3/~4 (Figure III-26). Nous pouvons remarquer

en effet que le rapport de ces coefficients est l'inverse de celui calculé par SHANKAR et L.L.

SEIGLE [35] (Figure III-28) pour un alliage NiAl. Ainsi, en rendant prépondérante la

diffusion de l'aluminium, le palladium permet d'une part, d'augmenter le flux d'aluminium lors

de la formation des revêtements et d'autre part, d'approvisionner plus rapidement en aluminium

la face externe du revêtement qui se recouvre d'alumine au cours de l'oxydation.
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IV. ETUDE DE L'INFLUENCE DU PALLADIUM
SUR LA CEMENTATION DES

SUPERALLIAGES BASE NICKEL
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IV.I. INTRODUCTION

La préparation des revêtements d'aluminiures modifiés comporte généralement deux

étapes: le dépôt de l'élément modificateur, pur ou allié, à la surface des pièces, puis

l'aluminisation par des méthodes conventionnelles. Le prédépôt peut être réalisé par voie

électrolytique (cas du platine), par CVD (cas du chrome) ou par toute autre méthode physique

de dépôt (plasma, PVD...), sachant qu'à l'heure actuelle, seules les deux premières ont des

applications industrielles.

L'aluminisation est réalisée par cémentation gazeuse, les pièces à traiter étant au contact

d'une phase gazeuse réductrice contenant des halogénures d'aluminium. Ces composés se

forment au sein du cément, par réaction directe entre le donneur d'Al ( alliage Cr-Al ou Ni

Al...), et un halogénure encore appelé agent activant. Suivant l'activité de l'aluminium du

donneur et la température, la réaction entre la phase gazeuse et les constituants de l'alliage

conduit à la formation d'aluminiures plus ou moins riches en Al.

On distingue ainsi les traitements dits de haute et de basse activité en aluminium [47].

Les premiers comportent deux phases:

- un traitement de cémentation proprement dit, effectué généralement à basse

température, avec un cément riche en aluminium; appliqué aux superalliages base nickel, il

conduit à la formation de couches contenant majoritairement l'aluminiure Ni2Al3,

- un recuit de diffusion destiné à convertir la phase Ni2Al3 en aluminiure NiAl,

beaucoup moins fragile.

Le deuxième type de traitement ou aluminisation basse activité, pour lequel on a recours

à des céments plus pauvres en aluminium, conduit en une seule étape à la croissance d'un

revêtement à base de NiAI.

La plupart des opérations sont réalisées avec des pièces enfouies dans le cément qui, en

plus du donneur et de l'activant, contient très souvent un diluant inerte (Al20 3) pour éviter le

collage des grains de poudre à la surface des pièces (Figure IV-1). On parle dans ce cas de

traitements "en caisse" ou encore en "pack". Ce procédé présente l'avantage de la simplicité

mais peut conduire à l'incorporation de grains du cément dans les revêtements. Pour éviter cet

inconvénient, l'aluminisation peut être réalisée sans contact des pièces avec la poudre, grâce à

un montage particulier qui permet aux halogénures d'aluminium d'accéder à la surface des
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pièces à traiter (Figure IV-2). Dans ce cas, l'inclusion de particules du cément dans le

revêtement n'est pas à craindre. Les traitements correspondants, du type "basse activité " en

aluminium, sont connus sous l'appellation "aluminisation en phase vapeur" [47].

Cément
~...---

Echantillon

Figure IV-l :

Cémentation en caisse

Panier

Cémentllila__---

~a~~---Echantillo

Figure IV-2 :

Cémentation en phase vapeur

Dans tous les cas de figure, que l'aluminisation soit effectuée suivant l'un ou l'autre des

deux procédés de haute et de basse activité en aluminium, la présence d'un prédépôt de

l'élément modificateur conduit à son incorporation dans le revêtement d'aluminiure. Cet

élément est généralement soluble, au moins partiellement, dans la phase Bz NiAi qui est

largement majoritaire, au moins en surface.

Jackson et Rairden [48] ont clairement montré que dans le cas du platine cette solubilité

était limitée. Pour les revêtements d'aluminiures modifiés par Pt, deux types de morphologies

sont donc envisageables, suivant les proportions de platine et d'aluminium apportées par la

cémentation.

Lorsque cette proportion est faible, le platine peut se dissoudre totalement dans la phase

NiAi. A l'inverse, si le prédépôt de platine est important, l'excès de métal précieux conduit à la

formation d'une couche superficielle de PtAlz très fragile. Les figures (IV-3) et (IV-4)

montrent les deux types de morphologies qui peuvent ainsi être observées, et qui

correspondent par ailleurs à deux types de procédés de préparation des revêtements

d'aluminiures modifiés par le platine:

- procédé LDC2 [49] correspondant à une aluminisation de basse activité à lOSO·C,

avec un prédépôt de platine d'épaisseur inférieure à lO,urn,
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- procédé RT22 (Chromalloy) [50], correspondant à une aluminisation basse activité

comportant un prédépôt moins épais.

Figure IV-3 :Procédé LDC2 Figure IV-4 : Procédé RT22.

Rappellons au passage l'anecdote concemant les premiers travaux de Lehnert [49] sur le

sujet. Cet auteur était en fait à la recherche d'un prédépôt qui puisse faire office de barrière de

diffusion. Ses premiers résultats lui montrant clairement que le métal précieux n'avait pas

l'effet escompté, l'avaient conduit à tester en oxydation et corrosion haute température les

revêtements d'aluminiures qu'il avait préparés et où le platine était ségrégé en surface.

L'amélioration observée (multiplication par quatre de la durée de vie en oxydation cyclique), a

conduit aux développements industriels mentionnés ci-dessus et, plus récemment, à la mise au

point par Johnson Mathey d'un procédé de protection particulier désigné sous l'appellation

JML-l[51]. Ce revêtement est obtenu par dépôt d'une couche de platine en bains de sels

fondus, suivi d'une aluminisation haute activité. La distribution du platine est encore différente

de celle correspondant aux deux cas précédents, avec une couche exteme épaisse de PtzA13,

surmontant une zone duplex constituée d'un mélange (Ni,Pt)zAI3 + PtAl. Les inventeurs du

procédé n'expliquent toutefois pas l'absence de la phase Pt Alz dans le revêtement.

La substitution du platine par le palladium a déjà fait l'objet d'études, y compris au

laboratoire où A. COSTANTINI [4] a pu montrer que le palladium pouvait être incorporé aux

revêtements d'aluminiures de type ~ NiAI sans entraîner la précipitation de phases fragiles, à
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l'inverse du platine. La tenue en oxydation et en corrosion haute température des superalliages

ainsi revêtus étant sensiblement améliorée, il nous a paru particulièrement intéressant de

déterminer les mécanismes de la cémentation en vue d'optimiser le procédé de protection..

Notre travail a donc porté sur la cémentation à l'aluminium de différents superalliages

revêtus d'un prédépôt riche en palladium, et d'alliages binaires Ni1-xPdx synthétisés par fusion

inductive.

IV.Z. ELABORATION DES REVÊTEMENTS

Les traitements d'aluminisation ont été effectués en caisse, dans un four vertical parcouru

par un courant d'hydrogène. Les pièces à revêtir étaient enfouies dans le cément, constitué d'un

mélange du donneur (alliage Cr-Al), d'alumine pour éviter le collage, et d'un agent activant, le

chlorure d'ammonium. La composition des céments, la durée et la température des traitements

sont précisées au tableau (IV-1).

Haute activité Basse activité

Composition du cément Al20 3 50% en masse Al20 3 50% en masse

Aluminium 32,5 % Aluminium 7,5 %

Chrome 17,5 % Chrome 42,5 %

Température Cémentation à 700·C 1050·C

Post traitement à 108S·C

Durée du traitement 1à7h 1 à 16 h

Post-traitement: 5 h

Activant NH4Cl (1% du cément, en NH4Cl (1% du cément, en

poids) poids)

Atmosphère Hydrogène Hydrogène

Tableau IV-1 ; Détails des traitement d'aluminisation.

Les céments ont été préparés par mélange des poudres correspondantes, qui ensuite ont

été recuites sous hydrogène, pour homogénéisation:

-16 heures à 1050·C avec une montée en température en 4 heures pour le cément basse

activité.

- 1 heure à SOO·C puis 16 heures à 850·C pour le cément haute activité.

Les traitements de cémentation ont été effectués dans des creusets semi-étanches en

alumine. Ceux-ci étaient introduits dans le four à la température ambiante puis amenés à la

température de traitement à la vitesse de 3S·C par minutes. A la fin du traitement, la
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température était rapidement ramenée à la valeur de 25°C, le balayage d'hydrogène étant

maintenu pour éviter toute oxydation des pièces.

Plusieurs types de substrats métalliques ont été traités de la sorte (tableau IV-2):

- métaux purs

- alliages nickel-palladium synthétisés par fusion inductive,

- superalliages revêtus d'un prédépôt riche en palladium.

Alliage Ni Co Cr Ti Al Mo W Ta C Pd

SRR99 bal 5,0 8,5 2,2 5,5 - 9,5 2,8 <0,05 -
RENE 80 bal 9,5 14 5 3 4 4 - 0,17 -
IN 738 bal 8,5 16 3,4 3,4 1,7 2,6 1,7 0,17 -

NiO,3PdO,7 19,1 - - - - - - - - 80,9

NiPd 35,5 - - - - - - - - 64,5

NiO,7PdO,3 56,3 - - - - - - - - 43,7

Tableau IV-2 : composition des alliages (% pondéraux)

En ce qui concerne les prédépôts, deux compositions ont été étudiées :

- palladium pur, déposé par voie chimique ou électrolytique,

- alliage PdNi 80-20, déposé en deux temps par voie chimique (prédépôt de nickel, puis

de palladium, suivi d'un recuit sous vide) ou bien en une seule opération par VOle

électrolytique, à partir du bain Engelhard modifié présenté au pragraphe II.3.3.

IV.3. RESULTATS

L'étude du rôle du palladium sur l'aluminisation des superalliages base nickel a comporté

deux étapes. La première, pour laquelle deux prédépôts différents ont été mis en oeuvre, nous

a permis d'apprécier l'influence de la teneur en métal précieux, ainsi que celle de la composition

du superalliage sur les processus d'aluminisation. La seconde consacrée à l'étude d'alliages

binaires Nh-xPdx massifs, a rendu possible la compréhension de ces processus.
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IV.3.l.Etude de l'influence de prédépôts riches en palladium sur l'aluminisation

des superalliages base nickel.

Les premières expériences de cémentation effectuées avec des échantillons de

superalliages base nickel pré-revêtus, ont mis en évidence de fréquents décollements dus à un

manque d'adhérence du dépôt riche en palladium. Pour pallier à cet inconvénient, nous avons

décidé de procéder à un recuit préliminaire des pièces, afin que l'éventuelle interdiffusion entre

le substrat et le palladium du prédépôt entraîne un gain d'adhérence.

La cinétique d'interdiffusion devant être précisée, nous avons procédé à des essais

préliminaires à différentes températures et pendant des durées variables. Une fois les conditions

optimales établies, nous sommes passé à l'étude de la cémentation proprement dite.

IV. 3. 1.1.Etude de l'interdiffusion Pd/ substrat

ACOSTANTINI [4] avait observé que l'interdiffusion PdlNh Al est très rapide, comme

le montre la figure IV-5 où sont reproduits les résultats d'un recuit à 1100°C dans le cas de

conditions de milieu semi infini. Après une heure de traitement, l'interdiffusion affecte

pratiquement toute l'épaisseur du prédépôt (1001lm ), tandis qu'une couche intermédiaire de la

phase ternaire (Pd,Ni)2Al apparaît à la limite entre le prédépôt et le substrat.

L'étude des processus de cémentation ayant été réalisée avec le superalliage IN738, les

essais d'interdiffusion Pd/substrat ont donc porté sur ce même alliage, avec les deux types de

prédépôts sélectionnés: palladium pur et alliage palladium-nickel 80-20, .
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Figure IV-5 : Couple de diffusion NhA1lPd recuit 1 heure à 1100°C
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Des dépôts de palladium d'épaisseur variant entre 10 et 80 flm ont été réalisés par voie

électrolytique sur des éprouvettes d'alliage IN 738 qui ont ensuite été recuites sous vide et

pendant des durées variables à deux températures: 850 et 1100·C.

A 1100·C, l'interdiffusion est très rapide, puisque seules des expériences de courte durée

(lh) avec les dépôts les plus épais (80/lffi), correspondent à des conditions de milieu semi

infini. Dans la gamme des épaisseurs de palladium étudiée (10 à 80flm), dès que la durée du

traitement dépasse 1h, l'interdiffusion affecte la totalité du revêtement, comme le montre la

figure IV-6, où l'on peut observer une migration importante du nickel, mais aussi du chrome,

du cobalt et de l'aluminium dans la couche de palladium.

-o-Ni

-'-Co
---.- Al

~Cr

-x-Pd

160

100 -,-------------------------------,

90~~

80 XXX~,

70 .~

~60 x~~
.~ 50 ~x-
-0
~ 40

30

20

1
0
0 .......- ...... ....i1li;;;;;~~~~~:~~

:: )<)c)<)<)c)c)<)<)c)c)<)<)<)<)cx

o 20 40 60 80 100 120 140
J.lrn

Figure IV-6 : IN 738 revêtu de 78 flm de palladium recuit 4 heures à 1l00·C

Plus l'épaisseur du dépôt de palladium est faible, plus cette évolution est rapide, comme

le montre la figure IV-7 où sont reportées les teneurs superficielles des éléments qui diffusent

vers la surface, dans les différentes conditions expérimentales étudiées. On peut ainsi observer

qu'avec des prédépôts de lOflm, le recuit à 1l00·C entraîne un enrichissement très sensible du

palladium en nickel, aluminium ,chrome, cobalt et titane. Des observations identiques sont

effectuées dans le cas des prédépôts de l'alliage PdNi 80-20.

A 850·C, la diffusion est beaucoup moins rapide. Les figures IV-8 et IV-9 montrent en

effet que la durée du recuit doit être d'au moins 4 heures à cette température, pour que le nickel

du substrat diffuse jusqu'à la surface d'un prédépôt de palladium pur épais de 30 flm. On peut

ainsi observer qu'à cette température, un recuit de durée inférieure à deux heures modifie très
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peu la composition du prédépôt, tout en améliorant de façon très sensible son adhérence. Tous

les recuits avant cémentation ont donc été réalisés dans ces conditions.
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Figure IV- 7 :Teneur superficielle après recuit à 1100·C.

--e-Ni

---.- Co

--+-- Al

---B-- Cr

~Pd

70605040302010

30
20

1~ L:.tWm~~::~t:=====~
o

100 ~~------------------_,

90
80
70

Q)

;::l 60
.~

E 50o..,...,
'" 40
~

JLm

Figure IV-8 : IN 738 revêtu de 30 f1Jl1 de Pd, recuit 1 heure à 850·C
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Figure IV-9: IN 738 revêtu de 30 fJ-m de Pd, recuit 4 heures à 850·C
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IV.3.l.2.Aluminisation

Deux paramètres des traitements d'aluminisation ont été étudiés afin de mettre en

évidence les processus de croissance des revêtements: la teneur en palladium du prédépôt et la

composition du substrat.

IV.3.1.2.1.Influence de la teneur en palladium du prédépôt sur les processus de

cémentation.

L'IN 738 a été retenu pour cette partie de notre étude. Avant aluminisation, les deux

types de prédépôts précédemment mentionnés lui ont été appliqués: Pd pur et alliage Pd-Ni

80-20. Dans les deux cas, l'épaisseur du prédépôt était de la pm.

N'ayant pu disposer au laboratoire d'un équipement adapté, nous n'avons pas pu étudier

le problème de l'aluminisation en phase vapeur. Seul les cas des traitements de haute et de

basse activité en caisse ont donc été considérés ici. Ces deux procédés ont été mis en oeuvre

dans les conditions de température et de composition de céments mentionnées précédemment

(tableau IV-1), en faisant varier la durée des traitements pour suivre l'évolution des

revêtements.

Aluminisation haute activité

Les figures IV-la et IV-12 montrent l'allure en coupe du revêtement obtenu après 7h de

traitement à 850·C, avec un cément de haute activité sur un prédépôt de palladium et d'alliage

palladium/nickel respectivement. Comme le montrent les résultats des analyses à la

microsonde dans les deux cas étudiés (prédépôts de Pd et Pd-Ni), le seul aluminiure identifié

dans ce revêtement est (Ni,Pd)2A13 de structute hexagonale (figure IV-Il et IV-13). La teneur

en aluminium est en effet proche de 60 at% sur toute l'épaisseur de la couche analysée.

Le palladium est localisé en surface, et sa teneur maximale dépend, comme on pouvait

s'y attendre, de celle du prédépôt. Les autres éléments constitutifs de l'alliage sont présents en

faible concentration, à l'exception du chrome qui semble par ailleurs diffuser plus rapidement

dans le cas des prédépôts de palladium pur. Ces éléments sont localisés essentiellement au

voisinage de l'interface revêtement/superalliage, contrairement au cas du palladium.
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Figure IV-10 : Couche de (Ni1-xPdx)2Ah obtenue sur un prédépôt de Pd.
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Figure IV-12 : Couche de (Ni1-xPdx)2Ab obtenue sur un prédépôt de Pd/Ni
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Les figures IV-14 et IV-15 montrent l'évolution du revêtement en fonction de la durée

du recuit à 1085·C, avec les deux types de prédépôts. Dès la première heure de traitement,

l'interdiffusion entre le substrat et le revêtement conduit, au sein de ce dernier, à la

transformation totale de la phase hexagonale en phase ~ cubique, type NiAI. Le revêtement se

subdivise en trois zones:

- côté superalliage, une couche de diffusion constituée d'une matrice de type ~

et de précipités riches en chrome (phase 0) qui se développe pendant la durée du recuit,

- une zone intermédiaire, monophasée, de phase ~(Ni,Pd)Al

- une zone externe constituée d'une matrice de phase ~ contenant des précipités

riches en chrome.

L'analyse à la microsonde des échantillons recuits montre que la distribution du

palladium n'est pas sensiblement modifiée par le recuit. Cet élément reste en effet concentré en

surface, sa teneur étant en rapport avec celle du prédépôt. Sa distribution est par ailleurs très

régulière et complémentaire de celle du nickel.

Recuit 1 heure à 1085·C

Figure IV-14: Cémentation haute activité

après prédépôt de Pd (temps de recuit)

Recuit 1 heure à 1085°C

Figure IV-15 :Cémentation haute activité

après prédépôt de Pd/Ni (Temps de recuit)
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Recuit 9 heures à 1085°CRecuit 9 heures à 1085°C

(Suite des figures IV-14 et IV-15)
r=:::;:::;;:;:;:;:;:;::;;:::::;:::;:::;;;;:;;:;:::::::;:;;;;;:::;;;;;;;;:;:;;;;;;;;~~ ,-------"-----------,

Figure IV-14 : Cémentation haute activité

après prédépôt de Pd

Figure IV-15 :Cémentation haute activité

après prédépôt de PdlNi
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Aluminisation basse activité

Des échantillons d'alliage IN 738 revêtus de la fJ-m de palladium pur ou d'alliage Pd-Ni

80-20, ont été aluminisés à 1050·C avec un cément de basse activité en aluminium.

L'évolution de la réaction a été suivie en fonction de la durée de traitement, comprise entre 1 et

16 heures.

La comparaison des structures des revêtements formés avec les deux types de prédépôts

montre de grandes similitudes pour une durée de traitement équivalente. Une couche

comportant deux zones, analogue à celle qui est formée dans le cas des traitements classiques

d'aluminisation (sans prédépôt), est en effet observée dans les deux cas (figure IV-16 et figure

IV-17). La zone externe est constituée d'une matrice de la phase ~ contenant dans sa partie

supérieure des précipités d'alumine provenant du cément. Côté substrat, la seconde partie du

revêtement est constituée par la zone de diffusion qui est une matrice de type NiAl contenant

des précipités de phase cr et des carbures.

Figure IV-16 : Cémentation basse activité après prédépôt de palladium

Evolution en fonction du temps de traitement(1h et 4h) à 1050·C.



Figure IV-16 (suite) : Cémentation basse activité après prédépôt de palladium

Evolution en fonction du temps de traitement (16h) à lOSO·C.

Figure IV-17 : Cémentation basse activité après prédépôt de palladium/nickel

Evolution en fonction du temps de traitement(1h et 4h) à lOSO·C.

85
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Figure IV-17 (suite): Cémentation basse activité après prédépôt de palladium/nickel

Evolution en fonction du temps de traitement(16h) à 1050-C.

A durée de traitement équivalente, la distribution du palladium est sensiblement

indépendante de sa teneur initiale dans le prédépôt. Après 1 heure d'aluminisation, il est

présent en quantité importante dans tout le revêtement (Figure IV-18), sa teneur maximale

étant localisée approximativement dans la partie médiane. La figure IV-19 montre que si la

durée d'aluminisation dépasse 4 heures, la distribution change de façon significative, puisque

d'une part la concentration maximale du palladium est cette fois observée en surface et que

d'autre part elle n'évolue pas de façon continue. Les courbes C=f(x) montrent en effet la

présence d'un minimum relatif, situé environ à la moitié de la couche externe. Ce minimum

délimite deux parties bien définies de cette couche: la première près de la surface, présente une

teneur en aluminium sensiblement constante et égale à 50 at%, tandis que la seconde, située

près de la zone de diffusion, correspond à un aluminiure sous-stoechiométrique, dont la teneur

en Al diminue au fur et à mesure que l'on se rapproche du substrat. Aucune interface ne

matérialise la limite entre ces deux zones, indiquant qu'elles sont toutes deux constituées d'une

même phase ~ (Ni,Pd)Al.
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Figure IV-18 : Profil de concentration du revêtement aprés 1 heure de cémentation sur un

prédépôt de palladium pur.
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Figure IV-19 : Profil de concentration du revêtement aprés 9 heures de cémentation sur un

prédépôt de palladium pur.
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Corrélativement à cette évolution, on observe que les précipités d'alumine du cément,

présents dans tout le revêtement après une heure de cémentation, sont progressivement rejetés

en surface, lorsque la durée du traitement augmente. Dans le même temps, l'épaisseur relative

de la zone de diffusion augmente sensiblement.

Les modifications observées sont la manifestation d'un changement de mécanisme de
JAl

diffusion, le rapport des flux d'aluminium et de nickel augmentant avec la durée du
J Ni

traitement.

La teneur en palladium du prédépôt n'influe pas de manière significative sur cette

évolution. Les seules différences observées concernent bien évidemment la concentration de

cet élément dans le revêtement, mais aussi la cinétique de croissance de ce dernier. Celle-ci est

en effet sensiblement plus rapide dans le cas des prédépôts de palladium pur, comme le montre

la figure IV- 20.
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IV.3.1.2.2. Influence de la composition du substrat

Avec les différents alliages étudiés (René 80, SRR 99, IN 100, C 1023), les résultats

obtenus après des traitements d'aluminisation haute et basse activité sont identiques à ceux

correspondant au cas de l'alliage IN 738, à durée équivalente. Dans tous les cas, le revêtement

comporte une zone superficielle constituée d'une matrice de la phase (Ni,Pd)Al , dont la teneur

en palladium est maximale en surface. Côté superalliage, la zone de diffusion est également

identique à celle formée sur l'alliage IN 738 ( figures IV-21), sauf en ce qui concerne sa
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composition globale. Celle-ci dépend en effet du superalliage puisque, comme nous

l'expliciterons ultérieurement, sa croissance est détemlinée par la réaction:

superalliage => ~ NiAI + Ni* + Co*+ ...

où Ni *, Co*, etc. représentent les éléments susceptibles de diffuser vers la surface du

revêtement.

Quelques essais de cémentation en phase vapeur ont également été entrepris à la

SNECMA, sur les alliages IN 100 et SRR 99. Les examens métallographiques de ces

échantillons, ainsi que leurs analyses microsonde révèlent de points communs avec les

revêtements de basse activité en caisse. La seule différence notable réside dans le fait que,

comme Ilavait déjà observé ACOSTANTINI [4], le minimum relatif de teneur en palladium

est situé plus près de la surface dans le cas du procédé phase vapeur.

Figure IV-21 : Zone de diffusion formée sur un alliage IN 738 cémenté en

basse activité (16 heures à 1050·Q après un prédépôt de palladium/nickel.
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IV.3.2. Etude de l'aluminisation des alliages Ni-Pd

Les difficultés rencontrées dans l'interprétation des mécanismes de formation des

révêtements d'aluminiures modifiés par le palladium sont liées à la complexité du système

étudié. En effet, l'apport d'aluminium modifie dans les premiers instants du traitement le seul

prédépôt qui, transformé en aluminiure, alimentera à son tour le substrat en aluminium.

Afin de nous affranchir de ces évolutions et de disposer d'une base sûre permettant

d'interpréter précisément les conséquences des changements de composition et de morphologie

des revêtements, nous avons décidé de procéder à des expériences d'aluminisation dans des

conditions de milieu semi-infini d'alliages Ni1-xPdxmassifs, x variant de 0 à 1 (tableau IV-3).

Alliages

Tableau IV- 3

Pd pur

Aluminisation haute activite

La plupart des alliages Ni1-xPdxont subi un traitement d'aluminisation haute activité de 7

heures à 700·C, qui conduit à la formation d'un revêtement majoritairement constitué de la

phase hexagonale Niz_yPdyAl). Comme dans le cas de l'aluminisation basse activité, la

cinétique de croissance dépend de façon très importante de la composition de l'alliage nickel

palladium. La figure IV-22 montre en effet que la prise de masse des échantillons augmente

rapidement avec la teneur en palladium, la valeur maximale correspondant au cas du palladium

pur.
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Figure IV-22 : Prise de masse en fonction de la teneur en palladium.
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L'examen des échantillons montre une évolution régulière de la structure des

revêtements, compatible avec l'existence de la solution solide Ni2Al3 -Pd2A13 caractérisée

précédemment (Chap. III).

Dans le cas du nickel pur, l'aluminisation conduit à la formation d'une seule couche, très

régulière et constituée de la phase Ni2Al3 . La présence de palladium dans le substrat se traduit

par une substitution progressive du nickel par cet élément dans la phase hexagonale. La figure

IV- 23 montre que les teneurs en nickel et palladium sont sensiblement constantes au sein de la

couche correspondante. L'augmentation régulière des épaisseurs de la phase hexagonale avec

sa teneur en palladium (Figure IV-22) traduit d'autre part une évolution continue des

coefficients de diffusion au sein de cette phase.
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Figure IV-23 : Profil de concentration après une cémentation haute activité (7 heures à 700·C)

sur NiPd
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Côté substrat, deux couches intermédiaires sont également observées. La première, située

au contact de la phase hexagonale, est constituée de l'aluminiure ternaire f3 (Pd,Ni)Al très

fortement chargé en palladium. La seconde, côté substrat, correspond à l'aluminiure (Pdz

xNix)Al. L'épaisseur relative de ces deux couches augmente avec la teneur en palladium des

alliages (Figure IV-24).

Figure IV-24 : Revêtement obtenu sur

NiPd apès 7 heures à 700·C

;t., ., ."...... .

• • • • • • • • • • •000006 20KV Xl.00K 30um

Enfin, en ce qui concerne le palladium pur, son aluminisation haute activité conduit à la

formation d'un revêtement d'épaisseur sensiblement uniforme constitué de trois couches:

- une couche superficielle, de loin la plus épaisse, constituée de la phase hexagonale

PdzA13,

- une couche intern1édiaire de l'aluminiure PdAl,

- une fine couche de PdzAl , côté métal.

On remarque toutefois l'absence de PdsA13

L'ensemble des échantillons aluminisés dans les conditions qui viennent d'être précisées

(7h à 700·C, cément de haute activité), a été soumis à des recuits de 1 et 4 h à 108S·C, dans le

but de suivre la progression de la transformation de la phase hexagonale Niz_xPdxA13 en

aluminiure f3 Ni1_xPdxAl. Comme précédemment, dans le cas de l'alliage IN 738
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(§ IV.3.1.2.1.), celle-ci est très rapide puisque quelle que soit la composition de l'alliage de

base, elle est totale au bout d'une heure de recuit.

La figure IV-25 montre ainsi que dans le cas du nickel, après une heure de traitement, la

phase Ni2Al3 a complètement disparu. L'interdiffusion avec le substrat conduit en effet à la

formation d'une couche de NiAl comprenant deux parties: une zone externe d'aluminiure

stoechiométrique, et une zone interne sous-stoechiométrique. Un liseré de phase y' est

également visible près du substrat de nickel, dans lequel on remarque une pénétration

appréciable d'aluminium en solution solide dans la matrice y. Après 4 heures de recuit, la zone

externe d'aluminiure stoechiométrique a disparu. Seule subsiste la phase NiAI sous

stoechiométrique, dont la concentration s'est par ailleurs uniformisée (figure IV-26).

L'épaisseur de la couche de la phase y' augmente également avec la durée du recuit.

Parallèlement, des précipités de cette phase apparaîssent au sein de la couche externe de NiAI,

confirmant que celle-ci est bien constituée de phase ~ sous-stoechiométrique.
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Figure IV-25 : Cémentation haute activité suivi d'un recuit de 1 heure à 1085·C sur nickel pur.
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Figure IV-26 : Cémentation haute activité suivi d'un recuit de 4 heure à 108S·C sur nickel pur.

Dans le cas des alliages Nickel-palladium, la transformation est encore plus rapide. La

figure IV-27 montre en effet que dans le cas de l'alliage NiPd, le recuit entraîne une

conversion très rapide de la phase hexagonale en une couche biphasée contenant les deux

aluminiures ternaires Ni1_xPdxAI et Pd2_xNixAl. Lorsque la durée du recuit augmente (Figure

IV-28), la phase Ni1_xPdxAI disparaît presque totalement pour être remplacée par une couche

biphasée Pd2_yNiyAllNi3_xPdxAI alors que l'épaisseur de la couche intermédiaire de la phase

Pd2_xNixAl augmente.
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Figure IV-27 : Alliage Nickel Palladium cémenté en haute activité et recuit 1 heure à l08S-C.
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Aluminisation basse activité

La figure IV-29 montre l'influence de la composition des alliages sur la cinétique de

croissance du revêtement. Pour une durée de traitement donnée, l'épaisseur de ce dernier croît

très rapidement avec la teneur en palladium de l'alliage, pour atteindre un maximum

correspondant à environ 30 at% Pd. L'examen métallographique montre que cette évolution

correspond à un changement de structure des revêtements.
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atPd%

Figure IV-29 : Epaisseur de la phase Bsuperficielle du revêtement en fonction de la

composition du susbstrat.

d'interdiffusioncoefficient

Dans le cas du nickel pur, on retrouve une couche de NiAI dont la composition varie de

la surface vers le substrat (Figure IV-3D). Ainsi que l'ont observé précédemment SHANKAR

et SEIGLE [35], les profils de concentration montrent un écart important par rapport à ceux

découlant des équations de la diffusion. Au lieu d'observer une décroissance sensiblement

linéaire de la teneur en aluminium, qui correspondrait à une solution du type erfc, on remarque

en effet la présence d'un

point d'inflexion situé vers 48

at% Al, qui correspond à la •

valeur minimale du

(Figure III-3, Chap. III).

Figure IV-3D:

Ni pur cémenté en basse

activité 16 heures.
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Dans le cas de l'alliage à 30 at% de palladium, une couche très épaisse de phase f3
(Ni,Pd)Al se développe sur le substrat (figure IV-31 ). Côté alliage, on remarque la présence

de précipités de l'aluminiure ternaire Pds-xNixA13, tandis que dans l'alliage lui-même, on

trouve des précipités de la phase Pd2_xNixAl.

80
-Al

70 -
Cr

60 --Ni •
Cl)

550 - - - - Pd

'~40 -
..,....,

ces ..
~30 - ... 4..

20 ..,.
10

,
0- -------

0 100 200 300 400

Itm

Figure IV-31 : Alliage Nio.7Pdo.3 cémenté en basse activité 16 heures.

Lorsque la teneur en palladium du substrat augmente, la fraction volumique de ces deux

derniers composés augmente, jusqu'à entraîner la formation de deux couches continues,

comme le montre la figure IV-32 correspondant à un traitement de cémentation de l'alliage

Nio.3Pdo.7 pendant 16h à lOSO-C.
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Figure IV-32 : Alliage Nio.3Pdo.7 cémenté en basse activité 16 heures.

Pour un alliage donné, la répartition des éléments constitutifs du revêtement ne dépend

pas de la durée du traitement d'aluminisation. Elle varie par contre avec la composition du

substrat, comme le montrent les figures IV-33 et IV-34 sur lesquelles on peut observer que la

teneur maximale en aluminium de la phase ~ correspond au cas de l'alliage Nio,3Pdo,7 (Figure

IV-33). La distribution du palladium dans la couche exteme est caractérisée par la présence

d'un minimum relatif, comme dans le cas des revêtements réalisés sur des superalliages

comportant un prédépôt, mais contrairement à ceux-ci, la teneur en palladium augmente

lorsqu'on se rapproche du substrat.

Un examen attentif des gradients du palladium et de l'aluminium montre que ce

minimum matérialise la limite entre deux zones de la couche de phase ~ : une très fine zone

superficielle d'aluminiure (Ni,Pd)Al stoechiométrique en aluminium, et une importante zone

inteme, constituée de la phase (Ni,Pd)Al sous-stoechiométrique.
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Fi&ure IV-33 : Evolution du profil de concentration de l'aluminium en fonction de

la teneur en palladium de l'alliage
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Fi&ure IV-34 : Evolution du profil de concentration du palladium en fonction de la

teneur en palladium de l'alliage

Près de la surface, les variations de concentration du palladium et de l'aluminium sont

brutales, à un point tel que les clichés de diffraction X en réflexion montrent un dédoublement

des raies semblable à celui que l'on obtiendrait dans le cas de la diffraction de deux alliages 13

de paramètre de maille différent.
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Si l'on se réfère aux travaux de SHANKAR et SEIGLE [35], la prédominance de

l'aluminiure sous-stoechiométrique est l'indice d'une diffusion prépondérante du nickel. Cette

hypothèse semble confortée par la présence sur toute l'épaisseur de la couche de phase ~ de

précipités d'alumine originaire du cément, qui jouent le rôle de marqueurs de diffusion. Par

ailleurs, l'augmentation très limitée mais néammoins réelle, de l'épaisseur de la zone externe

d'aluminiure stoechiométrique avec la teneur en palladium de l'alliage (Figures IV-33-b et IV

34-b), traduit une faible augmentation corrélative du flux d'aluminium.

IVA. DISCUSSION

L'ensemble des résultats précédents, obtenus dans des conditions d'aluminisation et de

composition de substrats variables, permet de proposer des mécanismes de croissance pour les

revêtements d'aluminiures modifiés.

IVA.l.Revêtements d'aluminiures haute activité.

L'aluminisation haute activité des alliages nickel palladium conduit à la croissance d'un

revêtement constitué majoritairement de la phase hexagonale Ni2-xPdxAh. L'absence de

précipités d'alumine provenant du cément, ainsi que l'uniformité de la distribution du nickel et

du palladium, caractérisent un processus de croissance dominé par la diffusion de l'aluminium.

Il en va de même pour la croissance de la couche intermédiaire de ~ Nh-xPdxAl caractérisée par

sa composition homogène (50% atomique en aluminium).

Dans le cas des échantillons nickel-palladium massifs, la formation du revêtement est

également contrôlée par la diffusion de l'aluminium et correspond aux processus suivants

(Figure IV-35):

- à la surface, l'aluminium provenant du cément diffuse à travers la couche externe de

phase hexagonale,

(Al)g ~ AlNi2A13

- à l'interface Nh-xPdxAl3 / Nit_xPdxAl, la plus grande partie de l'aluminium issue de ce

flux réagit avec l'aluminiure ~ pour former la phase hexagonale; le reste diffuse vers le substrat,

à travers la couche de phase ~,

AlNi2A13 + 2Nh-xPdxAl ~ (Nh-xPdx)2Al3
- à l'interface Nit-xPdxAl,INit-xPdx , l'aluminium qui a diffusé jusqu'au substrat, réagit

avec ce dernier pour former la phase ~ ,

AlNiAl + (l-x)Ni + xPd ~ Nit-xPdxAl
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Figure IV-35 : Représentation schématique du mécanisme de formation d'un

revêtement d'aluminiure modifié par cémentation haute activité sur un

alliage Ni1-xPdx

Dans le cas des revêtements formés sur des superalliages comportant un prédépôt riche

en palladium, la première étape du traitement peut être décrite par la même séquence

réactionnelle. Compte tenu de la vitesse de croissance du revêtement sur les alliages massifs, il

est clair que la durée de cette première étape est très faible (largement moins d'une heure). Elle

est immédiatement suivie de la réaction directe de l'aluminium avec le substrat de superalliage,

ce qui conduit à la formation d'une couche de phase hexagonale type NizAl3 englobant tous les

éléments constitutifs du superalliage, puisque la réaction a lieu à l'interface revêtement/alliage.

Ces éléments sont présents en solution solide, pour ceux qui peuvent se dissoudre dans la

phase hexagonale, et sous forme de précipités pour ceux dont la limite de solubilité est atteinte

(carbures, phases a, etc.) (Figure IV-36).
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Figure IV-36 : Représentation schématique du mécanisme de formation d'un

revêtement d'aluminiure modifié sur IN 738 par cémentation haute activité et du

profil de concentration du palladium obtenu.
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Figure IV-37 : Représentation schématique du mécanisme de formation d'un

revêtement d'aluminiure modifié sur IN 738 par cémentation haute activité et du

profil de concentration du palladium obtenu après recuit à 108S-C.
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Le palladium, dont la concentration est maximum en surface, joue en quelque sorte le

rôle de marqueur confirmant à son tour la prédominance du flux d'aluminium. Le métal

précieux n'est toutefois pas inerte puisqu'il diffuse vers le substrat comme on peut le constater

sur la figure IV - 36.

Sa répartition dans le revêtement n'est pas modifiée par le recuit ultérieur à plus haute

température, indiquant ainsi que la diffusion de l'aluminium reste majoritaire dans la partie

externe du revêtement. La croissance d'une zone de diffusion au contact du superalliage

indique que dans la partie interne de la couche d'aluminiure ~, la diffusion du nickel et des

autres constituants du superalliage est majoritaire (Figure IV- 37).

IV.4.2.Aluminisation basse activité

Dans le cas du procédé d'aluminisation de basse activité en aluminium, les processus

sont plus complexes et sont caractérisés, dans le cas des superalliages comportant un prédépôt,

par une inversion des flux de matière au cours du traitement.

Si l'on se réfère aux résultats des essais de cémentation basse activité sur les alliages

massifs Ni1-xPdx ,on peut observer que la substitution du nickel par le palladium ne modifie

pas de façon fondamentale les processus de l'aluminisation basse activité de ce métal. La

formation d'une couche d'aluminiure ~ majoritairement sous-stoechiométrique indique en

effet la prédominance du flux des éléments du substrat vers la surface. Ceci est

particulièrement vrai dans le cas des alliages à faible teneur en palladium, pour lesquels la

couche d'aluminiure ~ stoechiométrique est pratiquement inexistante. La formation du

revêtement a donc lieu à la surface, où se produit la rencontre des flux de nickel, de palladium

et d'aluminium, ce dernier provenant de la phase gazeuse. La répartition du palladium obéit

aux lois classiques de la diffusion, ce qui par contre ne semble pas être le cas pour le nickel.

Cet élément diffuse en effet à contre gradient, probablement sous l'effet du gradient de

palladium.

Dans le cas des alliages Ni-Pd les plus chargés en palladium, la présence d'une fine

couche superficielle de phase ~ caractérise un processus de croissance à deux flux

antagonistes:

- un flux d'aluminium dans la partie externe du revêtement (~ stoechiométrique),

- un flux de nickel et de palladium dans la partie interne (~ sous-stoechiométrique).

La croissance du revêtement a donc lieu à la rencontre de ces deux flux au sein de la

couche, à la limite séparant les phases ~ stoechiométrique et sous-stoechiométrique. Cette

zone de croissance est matérialisée par un minimum dans la distribution du palladium, comme

le montre la figure IV-32.
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Dans le cas des superalliages comportant un prédépôt riche en palladium, la première

étape de l'aluminisation correspond à la conversion du prédépôt en aluminiure ~ ternaire,

conformément au mécanisme qui vient d'être évoqué ci-dessus ( diffusion prédominante du

nickel et du palladium du prédépôt vers la surface). Cette étape est vraisemblablement très

courte, à peine quelques dizaines de minutes, si l'on se réfère à la cinétique de croissance de

l'aluminiure ternaire établie dans le cas des alliages nickel-palladium massifs (Figure IV-29).

Une fois cette étape franchie, la croissance du revêtement continue, alimentée essentiellement

par la diffusion du nickel et des autres constituants du superalliage solubles dans la phase ~. Ce

processus est valable pendant les premières heures de traitement (entre 1 et 4 heures). Après

une heure d'aluminisation, la répartition uniforme dans la couche des inclusions d'alumine

provenant du cément confirme la prédominance de la diffusion du nickel et du palladium.

Dans le même temps, le palladium a diffusé vers le substrat, créant ainsi un léger gradient qui

atténue la diffusion du nickel dans la partie interne du revêtement (Figure IV-38)

Les profils de répartition des éléments constitutifs du revêtement correspondant à des

durées de traitement au moins égales à 4 heures montrent un changement de mécanisme

(Figure IV-19) qui n'est pas observé dans le cas des systèmes semi-infinis constitués par les

alliages massifs Ni1_xPdx. La concentration constante de l'aluminium dans la partie externe du

revêtement, ainsi que la localisation près de la surface des particules d'alumine provenant du

cément montrent que la diffusion de l'aluminium devient prédominante dans cette première

couche. Parallèlement, le développement d'une zone de diffusion près du substrat prouve que

dans la partie interne du revêtement, la diffusion du nickel est prédominante. Ainsi, le

palladium qui était initialement réparti de manière régulière dans le revêtement va de nouveau

jouer le rôle de marqueur vis-à-vis des flux de matière. Sous l'effet du flux d'aluminium, une

partie du métal précieux se trouve rejetée à la surface du revêtement, tandis qu'une autre partie,

localisée près du substrat, se trouve déplacée vers la zone interne du revêtement sous l'effet du

flux de nickel (Figure IV-39). La rencontre des deux flux se produit dans une zone interne du

revêtement générant la formation de ~NiAl pauvre en palladium. La couche externe du

revêtement est alors constituée d'une phase ~ dans laquelle la teneur en aluminium permet de

délimiter deux parties: l'une externe de composition stoechiométrique et l'autre interne sous

stoechiométrique en aluminium. La valeur du rapport des épaisseurs de la partie externe sur la

partie interne est d'autant plus importante que la teneur en palladium croît (Figure IV-40).

Finalement, il s'avère donc que dans la seconde phase du traitement, le palladium permet

d'augmenter le flux d'aluminium d'autant plus que sa concentration initiale est importante.

L'élaboration de revêtements d'aluminiures s'en trouve affectée de façon bénéfique puisqu'il

devient possible de créer des couches superficielle riches en aluminium qui devraient résister

de manière efficace à l'oxydation à haute température par formation plus aisée d'alumine.
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v. INFLUENCE DU PALLADIUM SUR LE
COMPORTEMENT EN OXYDATION DE LA

PHASE ~NiAI.
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V.l. INTRODUCTION.

La résistance à l'oxydation à haute température d'un métal ou d'un alliage est directement

liée à son aptitude à former une couche d'oxydees) compacte limitant, voire même empêchant,

la poursuite du phénomène d'oxydation. Les alliages Al20 3-formeurs et Cr20rformeurs sont à

l'heure actuelle considérés comme les plus résistants car les deux oxydes, Al20 3 et Cr203,

caractérisés par une grande stabilité thermodynamique et des vitesses de croissances

relativement faibles (diffusion ionique et transport électronique lents), forment les couches

protectrices les plus efficaces. Pour les températures supérieures à 1100·C, il convient de

signaler que les matériaux alumine-formeurs présentent les meilleures performances en

oxydation puisque l'oxyde de chrome devient très volatil à cette température et assure plus

difficilement sa fonction protectrice. Il n'est donc pas surprenant de constater que de nombreux

revêtements protecteurs sont constitués par la phase NiAI qui, par sa forte activité en

aluminium, appartient à la famille des matériaux alumino-formeurs.

Toutefois, ces revêtements font encore l'objet de nombreuses études car beaucoup

souffrent du manque d'adhérence mécanique de la couche d'alumine. On essaie de pallier à ce

handicap par ajout d'éléments dit actifs, comme l'yttrium, le hafnium et d'autres terres rares ou

encore par l'introduction de certains métaux de transition du groupe VIII. Une de ces études,

menée à l'ONERA en collaboration avec le laboratoire, a montré l'amélioration qu'apportait le

palladium sur le comportement en oxydation et en corrosion des revêtements d'aluminiures

[52]. Si plusieurs mécanismes ont été proposés (ancrage mécanique de la couche d'oxyde dans

l'alliage, modification du processus de croissance de la couche d'oxyde ...), aucun n'a pu être

adopté sans restriction. En effet, devant la complexité du revêtement (Chap. IV) et la rapide

diffusion des éléments du substrat, il était difficile d'évaluer l'influence du palladium seul.

Dans un souci de simplification, nous avons donc entrepris, dans la continuité de la thèse de A.

COSTANTINI [4], des essais d'oxydation sur des échantillons massifs de la phase

f)(Pdo.6Nio,4)AI qui constitue la couche superficielle de nos revêtements d'aluminiures.
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V.2. COMPORTEMENT EN OXYDATION DE LA PHASE BNiAI.

Pour une meilleure interprétation du comportement en oxydation des alliages

(Pdo.6Nio.4)Al, nous exploiterons en premier lieu les résultats recensés dans la littérature

concernant l'oxydation des alliages ~NiAl.

V.2.1. Evolution de la constante de vitesse parabolique.

L'oxydation de la phase ~NiAl conduit à la formation d'une couche d'oxyde constituée

exclusivement d'alumine. M.W. BRUMM et H.I. GRABKE [53] ont montré que cet oxyde

subit différents types de transformations structurales. A basse température et/ou durant les

premiers instants de l'oxydation, les oxydes métastables y-Al20 3 et O-Al20 3 peuvent apparaître.

La présence de nombreuses lacunes cationiques les rend peu protecteurs et lorsque la

température ou le temps d'oxydation augmente, ils se transforment en 8-Al20 3 monoclinique

puis finalement en a-Al20 3 de structure hexagonale [54,55].

La transformation conduisant à la formation de 8-Al20 3 est observée entre 800 et 950°C

alors que l'apparition de a-Al20 3 se produit à partir de 1000°C. En ce qui concerne la forme

allotropique y-Al20 3, il est possible de l'observer à une température plus élevée, durant les

premiers instants de l'oxydation, avant qu'elle ne recristallise en a-Al20 3 [56]. Par contre, la

réaction inverse (transformation a-Al20 3 en y-Al20 3) ne se produit pas au refroidissement.

Il est possible de suivre l'évolution de la couche d'oxyde en enregistrant la prise de masse

d'échantillons au cours du temps. La cinétique d'oxydation est caractérisée alors par une loi de

type parabolique de la forme:

L\m 'r:
- = kpvt

S
(Eq. 1) ou (Eq. 2)

PIERAGGI [57] préconise de décrire la cinétique d'oxydation en utilisant l'équation 1

afin d'éliminer les termes liés aux étapes initiales de l'oxydation où des oxydes transitoires

peuvent se former (NiO, NiAl20 4 dans le cas des superalliages base nickel). De nombreux

auteurs ont ainsi déterminé l'évolution de la constante de vitesse parabolique en fonction de la

température ou de la composition [53,58,59]. La figure V-1 montre cette évolution avec des

valeurs importantes de kp à basse température et des valeurs plus faibles pour les températures

les plus élevées. Cette discontinuité du tracé de log.kp=f(lIT) a déjà été signalée par RYBICKI

et col [60] qui expliquent ce comportement par la croissance rapide de 8-Al20 3 à basse

température et la croissance plus lente de a-Al20 3 à plus haute température.
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Figure V-1 : Evolution de la
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Il est également possible de suivre l'évolution de kp en fonction du temps en dérivant

l'équation 2 :

{;f
-----'--d-t-'-- = k p

Différents auteurs [53, 58] ont déterminé par cette méthode l'évolution de la constante de

vitesse parabolique instantanée en fonction de la température pour NiAI pur. Cette analyse des

thermogrammes permet de mettre en évidence les transformations cristallines que subit la

couche d'Alz0 3 au cours de l'oxydation. Ainsi à 900·C, la'valeur initiale de kp correspond à y

AlZ0 3 puis ~ugmente pour atteindre la valeur de kp associé à 8-Alz0 3 (Figure V-2). La

transformation 8-a est très lente, seule une faible quantité de phase a a été détectée après 60

heures d'oxydation [53].
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Entre 950 et 1100·C, la cinétique de croissance de la couche d'oxyde ne suit pas une loi

parabolique durant les premières étapes de l'oxydation. La constante de vitesse mesurée décroît

très lentement et il faut par exemple attendre plus de 300 heures de traitement à 1000·C avant

d'atteindre une valeur constant de kp correspondant à l'alumine a (Figure V-3).

10-14

OL.-_'-'-OO--Z-'-OO--3....JOL....O--4-'-O-O---lSOO

lime (h]

r;n...
5 10-12 \

;;--- tl.,
~ .~\ '373K

x':"::,-_ '3Z3K
, -'-:"<"-:':izi3"K

,,,
'--

'Z73K',, __~----... --

ë
o
Vl

.~ C
(5 0
.!) (J

~ .2
o 0
0. ....

Figure V-3 constante de vitesse

parabolique instantanée entre 1000 et

1100·C [53].

A 1100·C, la constante de vitesse parabolique instantanée atteint la valeur correspondant

à l'alumine a en 150 heures alors qu'il ne faut qu'une dizaine d'heures à 1200·C .

Le passage par ces différentes formes cristallines laisse des empreintes sur la surface de

la couche d'oxyde, notamment de nombreuses aiguilles ou whiskers que certains auteurs

attribuent à la présence initiale de la phase e. Cette alumine de morphologie particulière

disparaît très lentement comme le signalent BRUMM et col. [53] qui l'observent à 1000·C

alors que la valeur de kp associée à la forme a est atteinte depuis 530 heures.

V.2.2. Adhérence de la couche d'alumine.

Si l'alumine a est l'oxyde le plus protecteur à haute température, son adhérence au

substrat métallique n'est pas parfaite dans certains cas. La desquamation de la couche d'oxyde

peut être attribuée à différents facteurs, et notamment à l'apparition de contraintes [60]:

- des contraintes d'origine thermique dues à la différence entre les coefficients de

dilatation de la couche d'alumine et du substrat;

- des contraintes de croissances qui peuvent être générées par la transformation des

alumines de transition en la forme stable aAlZ0 3 plus dense (contraction volumique de 14%

[61]) ou l'épaississement de la couche existante résultant de la rencontre en son sein des flux

anionique et cationique.

De plus, associées à l'effet Kirkendall [62] ou à la coalescence de lacunes, ces contraintes

peuvent être à l'origine de la formation de pores à l'interface alliage/oxyde. Afin d'en élucider
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le mécanisme de formation, M.W. BRUMM et H.J. GRABKE [63] ont étudié le comportement

en oxydation d'alliages NiAI à différentes compositions. Ils en ont déduit que la densité de

pores pouvait être reliée à la composition de l'alliage NiAI, montrant en particulier qu'elle était

proportionnelle au déficit en aluminium. Ainsi, après une oxydation à 900·C, la densité de

pores était visiblement plus faible sur un alliage Ni4sA1ss que sur les échantillons sous

stoechiométriques en aluminium. De même, après une oxydation de 40 heures à I200·C, la

surface de la couche d'oxyde en contact avec le substrat a été estimée à 40% de la surface

totale pour une composition stoechiométrique et seulement à 5% pour une composition

NissA14s, S'appuyant sur les résultats obtenus par S. SHANKAR et L.L. SEIGLE [35] qui ont

suivi l'évolution des coefficients de diffusion intrinsèques dans NiAI en fonction de la

composition (Figure V-4), M.W. BRUMM et H.J. GRABKE ont interprété leurs observations

expérimentales de la manière suivante:

Figure V-4 : Evolution du rapport des coefficients

de diffusion du nickel et de l'aluminium dans NiAI

à 1100·C en fonction de la composition [35]
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- si un alliage NiAI riche en aluminium est oxydé, l'aluminium est consommé à

l'interface métal/oxyde et le gradient de concentration résultant est responsable de la diffusion

de l'aluminium du substrat vers cette interface (DNi<DAÙ;

- par contre, en oxydant un alliage NiAI riche en nickel, le déficit en aluminium à

l'interface métal/oxyde est compensé par la diffusion du nickel vers le substrat Ainsi lorsque

l'aluminium diffuse vers l'oxyde et le nickel diffuse vers le substrat, il y a formation de pores à

l'interface métal/oxyde (DNi>DAÙ (Figure V-5);

- dans le cas de NiAI stoechiométrique, de nombreux pores peuvent être observés

comme dans le cas des échantillons sous stoechiométriques en aluminium. Ceci peut être

expliqué par l'existence d'une zone métallique appauvrie en aluminium située sous l'oxyde qui

se comporte, du fait de la faible diffusion dans NiAI stoechiométrique (Figure III-3), comme

un alliage NiAI riche en nickel.
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Figure V-5 : Mécanisme de formation des pores

à l'interface métal/oxyde [63].

H.M. HINDAM et W.W. SMELTZER [56] ont montré que la présence de ces pores

n'entravait pas la croissance de l'alumine qui s'effectue dans ce cas par transport en phase

vapeur de l'aluminium. La vitesse d'évaporation est fonction de la pression de l'aluminium pur

(PAI) donnée par la formule [64] :

log pal [torr] = -16380/T -log T + 12,32 (Eq.4)

La vitesse maximum d'évaporation peut être obtenue par la loi de Hertz-Knudsen où la

pression PAl est multipliée par l'activité aAl dans la phase NiAI :

v Al = ~2TCMAlRT

où MAI est la masse atomique de l'aluminium.

(Eq.5)

V.2.3. Influence du chrome sur l'oxydation de NiAI.

MW. BRUMM et col. [53] ont comparé l'évolution de la constante de vitesse

parabolique en fonction de la température pour des alliages NiAI stoechiométriques et à

teneurs variables en chrome.

Ils ont montré que l'introduction de chrome diminue la durée de la période transitoire

initiale tout en augmentant la valeur de kp. Ceci peut être expliqué en considérant les premières

étapes de l'oxydation pendant lesquelles tous les éléments de l'alliage peuvent s'oxyder. Ainsi, il

est possible de trouver à la surface de l'alliage des germes de AIZ0 3 de structure 8 ou y, de NiO

et de CrZ03 qui ultérieurement se combinent pour former le spinelle NiAIz0 4 et des cristaux de

(AI,Cr)z03 de structure hexagonale (Figure V-6). Ces derniers dont le nombre est

proport;ionnel à la concentration en chrome sont très intéressants car ils favorisent la

germination de l'alumine a. Ceci conduit d'une part, à la diminution de la durée de l'étape

initiale pendant laquelle se produit la transformation 8/a (Figure V-7) et d'autre part, à la
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fonnation d'une couche de a-Alz0 3 à grains fins. Bien évidemment, le nombre de joints de

grains augmente, facilitant ainsi les processus diffusionnels et induisant une augmentation des

valeurs de kp (Figure V-8).

0.0 •• 0

NiAI

NiAI

o 0.rn.008.
NiAI-Cr

NiAI-Cr

NiAI

• NiO

NiAI-Cr

~ NiAI20 4

C±J (AI,Crh03

Figure V-6 : Modèle schématique de l'effet du chrome sur la gennination d'a-Alz0 3 [53]
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V.3. COMPORTEMENT EN OXYDATION DE lA PHASEœ~

V.3.!. Cinétiques d'oxydation de la phase (Pdo.6Nio.4)A1.

(Pdo.6Ni0.4)Al est l'alliage que nous retrouvons en surface des revêtements réalisés sur les

superalliages après cémentation à l'aluminium (Cf. chapitre IV). Son étude

thermogravimétrique à différentes températures comprises entre 900 et 1200·C nous a permis

d'évaluer la variation de la constante de vitesse parabolique kp calculée à partir de l'équation

(Eq. 1) pour des temps d'oxydation compris entre 200 et 300 heures. Les valeurs déterminées

sont plus élevées que celles recensées dans la littérature relative à NiAI pur. L'essai

d'oxydation à 900·C est le seul qui présente une étape initiale transitoire suffisamment longue

pour permettre la mesure d'une constante parabolique. La valeur obtenue est caractéristique de

l'alumine 8 (Figure V-9).

La figure V-10 représente la variation des constantes de vitesse parabolique instantanée

en fonction du temps. A 900 et 1000·C, leur valeur décroît au cours des premières heures de

traitement, traduisant vraisemblablement la transformation des alumines de transition en a

Al20 3. Ensuite, un état d'équilibre, où seule l'alumine a se forme, est atteint à partir de 150

heures à 900·C et environ 30 heures à 1000·C. A titre de comparaison, on peut signaler que la

période transitoire dans le cas de l'oxydation à 1000·C de NiAI pur se prolonge jusqu'à 300

heures. A 1100·C, nous observons une étape initiale d'environ SO heures durant laquelle kp

augmente avant d'atteindre la valeur d'équilibre. La cinétique de formation de la couche

d'oxyde est donc modifiée à cette température puisque dans le cas de NiAI pur,
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l'étape initiale est caractérisée par une diminution de kp. Au-dessus de 1100·C, hormis

l'augmentation globale de la constante parabolique en présence de palladium, l'évolution de kp

instantané est similaire pour les phases ~ avec et sans élément modificateur.

V.3.2. Morphologie de la couche d'oxyde.

A l'issue des essais, la couche protectrice d'oxyde formée sur l'alliage (Pdo.6Nio.4)A1 est

constituée d'alumine de type a. Les durées d'oxydation étant trop importantes, l'analyse

superficielle aux rayons X ne nous a pas permis de mettre en évidence la présence d'alumine de

transition.

Les examens au microscope électronique à balayage révèlent cependant une

modification de la morphologie de la couche d'alumine quand la température d'oxydation

passe de 900 à 1200·C. En effet, à 90o-C, la couche d'oxyde parfaitement adhérente (Figure

V-11) est constituée de feuillets et de fines aiguilles enchevêtrés (Figure V-12).

Figure V-ll Figure V-12
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Dès lOOO·C, un phénomène de desquamation apparaît et s'amplifie à 1200·C où l'on

assiste à un décollement total de la couche protectrice. Enfin, à partir de 1100·C, l'alumine

superficielle présente des circonvolutions (Figure V-13) qui s'accentuent à 1200·C (Figure V

14).

Figure V-13 : (Pdo.6Nio.4)AI oxydé 300h à 1100·C

Présence d'écailles d'alumine et apparition des premières ondulations

Il faut signaler que dans le cas de NiAI pur oxydé à 1200·C, cette morphologie perturbée

de l'oxyde n'est pas observée (Figure V-15).
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Figure V-14:

(Pdo.6NioA)AI oxydé 300h à 1200·C

Présences d'importantes circonvolutions

Figure V-15 :

NiAI oxydé 300h à 1l00·C

Couche d'oxyde plane

L'examen des zones où l'alumine s'est desquamée nous pemlet d'apprécier l'influence du

palladium sur l'accrochage de la couche d'oxyde sur le substrat. Les figures V-16 et V-17

montrent la surface de l'alliage dans les zones de décollement sur NiAI et (Pdo.6Nio.4)AI après

300 heures d'oxydation à 1200·C.

Dans le cas de NiAI, l'aspect ondulé de la surface ne correspond pas à un faciès de

rupture mais révèle plutôt l'existence de pores à l'interface métal/oxyde dans lesquels

l'aluminium est transporté en phase vapeur.
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Figure V-1G:

Surface du substrat de NiAI

après décollement de la couche d'oxyde

Oxydation de 300 heures à 1200·C

Figure V-17:

Surface du substrat de(Pdo.6NioA)AI

après décollement de la couche d'oxyde

Oxydation de 300 heures à 1200·C

Dans le cas de (Pdo.6NioA)AI, la couche d'alumine se retire également sans difficulté mais

par petites plaques. La surface du substrat est beaucoup moins perturbée et, en de nombreux

endroits, nous pouvons remarquer des zones à facettes correspondant à des points d'ancrage

(Figure V-17) où les grains d'alumine étaient fixés à l'alliage (Figure V-18).

L'examen de la face inteme de la couche d'oxyde nous permet d'estimer la taille

moyenne des grains à environ 3,um (Figure V-19). De plus, on peut remarquer que les

ondulations sont moins prononcées (Figure V-20) que celles observées sur la face exteme

(Figure V-14).



Figure V-18 : Ecaille d'alumine au

dessus d'un point d'ancrage.

(Pdo.6NioA)Al oxydé 300h à 1200-C.

Figure V-19 : Face interne de la couche

d'oxyde obtenue après 300 heures

d'oxydation sur (Pdo.6NioA)Al.
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}j'
Figure V-20 : Face inteme de la couche:

d'oxyde obtenue après 300 heures

d'oxydation sur (Pdo.6NioA)Al.

V.3.3. Influence du chrome sur l'oxydation de (Pdo.6Nio.4)AI.

L'analyse superficielle des revêtements d'aluminiures réalisés sur des alliages IN

738 recouverts préalablement de palladium ou de palladium/nickel révèle la présence

de chrome à des teneurs de l'ordre de 2% atomique (Figure V-21). Il n'en va pas de

même dans le cas des alliages IN 738 non recouverts de métal précieux et ayant subi le

même traitement d'aluminisation. En effet, dans ce demier cas et comme le montre la

figure V-22, le chrome n'a pas diffusé dans la phase NiAI de surface.

Il nous a donc paru intéressant d'étudier l'influence de cet élément sur le

comportement en oxydation de la phase (Pdo.6NioA)Al, d'autant plus que de nombreux

auteurs [53, 58] ont montré qu'il améliore la résistance à l'oxydation de ~NiAl.
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Figure V-21 : Revêtement obtenu sur un IN 738 cémenté en basse

activité 16 heures à 1050·C après un prédépôt de palladium/nickel.
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Un alliage préparé à partir de (Pdo.6Nio.4)AI dans lequel nous avons ajouté 2% atomique

de chrome a été testé en oxydation afin d'évaluer les modifications apportées sur les cinétiques

d'oxydation de (Pdo.6Nio.4)AI (Figure V-21).
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Figure V-23 : Influence du chrome sur l'évolution de la constante de

vitesse parabolique instantanée à 1200°C.

L'effet le plus marquant est l'absence d'étape de transition qui, comme dans le cas de

NiAI contenant du chrome, doit être attribué à la formation de nombreux sites de germination

de l'alumine a. Celle-ci, aux longues durées d'oxydation, subit probablement une

recristallisation entraînant une augmentation de la taille de grain. Il s'ensuit une légère

diminution de la valeur de kp, phénomène qui a déjà été observé par M.W. BRUMM et H.J.

GRABKE [63] avec un alliage de type pNiAI contenant 34% atomique de chrome et par J.

JEDLINSKY et col. [65] avec des revêtements de type NiAI modifiés par l'yttrium.

La morphologie de la couche d'oxyde formée en présence de chrome (Figure V-22) est

très proche de celle de l'alumine obtenue sur la phase NiAI pure (Figure V-15). L'effet du

palladium (présence de nombreuses circonvolutions) semble avoir disparu. Toutefois, après

avoir retiré la couche d'oxyde, nous retrouvons en surface du substrat la présence de

nombreuses zones d'ancrage (Figure V-23).



Figure V-24 : (Pdo.6Nio.4)Al avec 2% Cr

oxydé 300h à 1200°C

Figure V-25 : Surface du substrat

(Pdo.6Nio.4)Al avec 2% Cr oxydé 300h à

1200°C après décollement de la couche

d'oxyde.
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VA. ROLE JOUE PAR LE PALLADIUM DANS L'AMELIORATION DU

COMPORTEMENT EN OXYDATION DES REVETEMENTS D'ALUMINIURES

MODIFIES.

La fonnation d'une couche protectrice d'Al20 3 sur un alliage est le résultat non pas d'un

seul mais d'une multitude de mécanismes qui se complètent et dans certains cas s'opposent.

L'ensemble des résultats obtenus lors de cette étude nous a pennis de mettre en évidence

l'influence du palladium sur certains de ces processus.

VA.!. Modifications apportées sur la cinétique.

Bien que restant dans la fourchette des valeurs correspondant aux alliages alumine

fonneurs donnée par H.M. HINDAM et D.P. WHIITLE [66] (Figure V-26) les valeurs de

constante parabolique mesurées montrent que le palladium accélère la cinétique de croissance

de l'alumine a sur NiAl~. Cette modification doit être attribuée à la diminution de la taille des

grains d'oxyde qui entraîne une multiplication du nombre de joints de grains et donc des

chemins de diffusion. Il est en effet possible de relier la constante kp à la taille des grains par la

relation suivante [69,70]:

k = 4ôD B (~~o)
P r RT

(Eq.6)

où Ô correspond à la largeur des joints de grain, r au diamètre des grains, DB au

coefficient de diffusion de l'oxygène aux joints de grains et ~f.lD au potentiel chimique de

l'oxygène.

10. ,r------ ----,

Figure V- 26 : Alliages Al20 3

fonneurs [66]
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A. COSTANTINI [4] a déjà signalé cette évolution de taille en comparant ses mesures à

celles de H.M. HINDAM et W.W. SMELTZER [56] réalisées sur NiAl pur (Figure V-27).

Nous avons obtenu à 1200·C des résultats comparables. Cette modification n'est pas forcément

néfaste puisque, comme l'ont écrit différents auteurs. [65, 71], la diminution de la taille de

grain rend la couche d'oxyde plus plastique, donc moins fragile et en mesure de mieux se

déformer et accommoder les contraintes notamment pendant les cydages thermiques.

A. COSTANTINI [4]

HINDAM et SMELTZER [56]
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Figure V-27 : Oxydation isotherme de (Pdo.6NioA)AI. Evolution de la

taille de grain dans l'oxyde [56,4].

Le changement le plus marquant apporté par le palladium sur la cinétique se situe

toutefois lors des étapes initiales de formation de la couche d'alumine, principalement pour les

températures inférieures à HOO·C. Ainsi à lOOO·C, nous avons vu que kp atteint une valeur

d'équilibre correspondant à l'alumine a dix fois plus rapidement que dans le cas de NiAl pur.

Comme seule cette forme cristalline de l'alumine protège de façon efficace contre l'oxydation,

la limitation des étapes de transition durant lesquelles se forment les alumines y et 8 ne peut

qu'améliorer le comportement en oxydation de ces alliages.

V.4.2. Croissance de la couche d'oxyde.

Dans le cas de NiAl, les résultats de E.W.A. YOUNG et J.H. DE WIT [67] indiquent qu'en

dessous de HOO·C, la croissance de la couche d'oxyde est contrôlée par la diffusion

prépondérante de l'aluminium en volume. Aux températures plus élevées, GOLIGHTLY et col.

[72, 73] ont proposé dans le cas d'alliage FeCrAl un modèle faisant intervenir une diffusion
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interne de l'oxygène aux joints de grains et externe de l'aluminium en volume. La croissance

de l'oxyde résultant de ce dernier mécanisme, qui a par ailleurs été retenu par de nombreux

auteurs [67,74,75] pour décrire l'oxydation de NiAI, se produit à la rencontre des deux flux de

matière dans une zone interne de la couche protectrice. Celle-ci subit alors une extension

latérale qui entraîne une augmentation des contraintes internes.

Leur relaxation peut alors s'effectuer par déformation de la couche d'oxyde et/ou par

déformation de la surface métallique [76, 77, 78]. L'importance relative de ces deux

mécanismes qui semblent se produire simultanément peut expliquer la différence de

morphologie des alliages (Pdo.6NioA)AI et NiAI mis à nus après oxydation. Dans le cas de

(Pdo.6NioA)AI, le premier mode de relaxation paraît prépondérant puisque l'oxyde présente de

nombreuses circonvolutions sur sa face externe, alors que sa face interne ainsi que la surface de

l'alliage sont faiblement déformées.

Finalement, la plasticité de la couche d'oxyde, induite comme nous l'avons signalé

précédemment par la diminution de sa taille de grain, lui permet d'accommoder au mieux les

contraintes de croissance lui assurant ainsi une meilleure adhérence au substrat. Toutefois à

1200·C, même si le métal se déforme modérément, le nombre de points d'ancrage métal/oxyde

reste insuffisant pour que l'adhérence de l'oxyde soit améliorée de manière sensible, comme

c'est le cas aux plus basses températures (900·C) où elle est parfaite.

La croissance de la couche d'oxyde peut également être perturbée par la modification des

processus de diffusion au sein de l'alliage. Nous avons vu au chapitre III que le palladium

inverse le rapport des coefficients de diffusion du nickel et de l'aluminium à 1050·C pour des

teneurs en aluminium légèrement inférieures à 50% atomique. Ceci nous permet de supposer, à

condition que ce rapport soit conservé à toutes les températures, que la diffusion de

l'aluminium vers la surface se fait plus rapidement en présence de palladium. Le mécanisme de

formation de cavités décrit par M.W. BRUMM et H.J. GRABKE [63] serait donc moins actif

dans ce cas. Les profils de concentration mesurés de la surface vers l'intérieur du substrat dans

le cas de NiAI (Figure V-28) puis dans le cas de (Pdo.6NioA)Al (Figure V-29) confortent cette

hypothèse. Il y a en effet, un appauvrissement en aluminium plus faible de la zone sous

jacente à l'oxyde en présence du platinoïde et l'activité en aluminium y reste donc plus élevée.

En accord avec la loi de Hertz-Knudsen (Equation 5), la vitesse de vaporisation de

l'aluminium qui est proportionnelle à son activité dans l'alliage, sera donc plus élevée et

permettra ainsi un approvisionnement plus substantiel vers l'oxyde situé au-dessus des cavités.
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Cette dernière caractéristique est de première importance à basse température puisque

M.W. BRUMM et H.J. GRABKE [63] ont calculé qu'à 900·C, la vitesse de vaporisation de

l'aluminium était supérieure à sa vitesse de consommation pour un NiAI uniquement à partir

d'une teneur en aluminium de 55% atomique. L'introduction de palladium dans la matrice 13
doit probablement diminuer cette concentration critique en aluminium en dessous de laquelle

le transport en phase vapeur devient un phénomène limitant pour la formation de l'alumine.

Ainsi, dans nos revêtements contenant moins de 55% atomique d'aluminium, cet effet

bénéfique doit se manifester et contribuer à l'amélioration de leurs performances en oxydation

à basses températures.
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VA.3. Amélioration du comportement en oxydation en présence de chrome.

Le chrome introduit dans l'alliage f3NiAl, même en faible concentration, induit une

modification de la germination de la couche d'oxyde. En augmentant le nombre de germes

d'alumine a son action se traduit à 1200·C par une élimination des étapes de transitions ou tout

au moins par une forte réduction de leur durée.

Les mécanismes d'oxydation associés aux étapes ultérieures sont probablement

également modifiés comme l'atteste la morphologie de la couche d'oxyde qui perd son aspect

plissé en surface. Malheureusement, dans l'état actuel de nos connaissances, nous n'avons pas

pu déterminer le ou les mécanismes exacts de l'oxydation.

Quoiqu'il en soit, la présence du chrome dans les revêtements est incontestablement liée

à celle du palladium, mais il subsiste un doute sur son origine. En effet, dans le système étudié,

il existe deux sources possibles d'approvisionnement:

- le cément qui, comme nous l'avons vu au cours du chapitre IV, en contient une

quantité non négligeable,

- le substrat en superalliage base nickel.

S'il s'avérait que ce dernier soit le pourvoyeur principal de chrome, il pourrait alors être

judicieux d'employer des alliages riches en cet élément.
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VI. ETUDE DE L'OXYDATION ET DE LA
CORROSION A HAUTE TEMPERATURE DE

REVÊTEMENTS D'ALUMINIURES
MODIFIES
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VI.I. INTRODUCTION.

Nous avons pu tester la résistance des revêtements d'aluminiures modifiés par le

palladium, dans le cadre d'une étude portant sur les revêtements d'aluminiures modifiés, menée

à l'initiative de la Communauté Européenne (programme COST 501 1 , Work Package 7B). Le

but de ce programme était de rechercher quels prédépôts appliqués avant aluminisation

seraient suceptibles de concurrencer le platine, tout en étant si possible moins coûteux.

Les différents prédépôts faisant l'objet de ce travail étaient l'yttrium, le platine et le

palladium. Les deux premiers étaient réalisés par PVD, associés au nickel, le second par nos

soins.

Les deux alliages retenus pour cette étude étaient le René 80, alliage équiaxe à teneur

élevée en chrome et le SRR 99 alliage monocristallin d'origine ROLLS ROYCE, à teneur

faible en chrome. La composition de ces deux alliages est donnée au tableau 1-3 du chapitre 1.

Les essais de corrosion et d'oxydation ont été réalisés à l'aide du banc brûleur de la Sté

TURBOMECA, dont la description figure au § 1.3.2.

1 COST : European Cooperation in The Field of Science and Technology
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VI.2. REALISATION DES PREDEPÔTS D'ALLIAGES Pd-Ni

Le programme initialement proposé prévoyait la réalisation de prédépôts d'alliage

palladium-nickel par voie chimique. Une première série d'essais a donc été entreprise dans ce

sens, sur les deux alliages sélectionnés par le groupe WP 7B. Les résultats s'étant avérés

décevants en terme d'adhérence du dépôt, il a été décidé de procéder à la réalisation de tous les

prétraitements par voie électrolytique, tout en recherchant les causes des problèmes rencontrés

avec le procédé de dépôt par voie chimique.

VI.2.!. Dépôts d'alliages palladium-nickel par voie électrochimique.

Comme indiqué précédemment (§ II.3.3), le dépôt d'alliage palladium-nickel est

réalisable électrolytiquement en une seule étape, à partir d'une solution contenant les sels des

deux métaux à déposer (bain CMP - ENGELHARD "Pallnic" aéronautique). Le bain utilisé

pour ces prédépôts n'est pas additionné d'acide borique.

Son utilisation est facile, et l'observation des dépôts réalisés sur des pièces de forme

complexe montre que la géométrie a peu d'influence sur l'épaisseur du revêtement et sur sa

composition (80% Pd en masse, pour une densité de courant comprise entre 1 et 2 Ndm2 ). Le

paramètre le plus délicat à maîtriser est toutefois l'accrochage du dépôt.

VI.2.2. Résultats.

Les échantillons d'alliages SRR 99 et RENE 80 traités dans les conditions qui viennent

d'être décrites, puis aluminisés par les procédés de basse (APVS) et haute (HA) activité en

aluminium , ont été contrôlés au microscope métallographique et à la microsonde, par nos

soins et par ROLLS ROYCE 2 .

Les micrographies réalisées par ROLLS ROYCE sont reproduites sur les figures VI-l à

VI-4. Elles montrent que les revêtements paraissent parfaitement couvrants, et présentent une

différence de structure entre la zone superficielle et la zone de diffusion. La teneur élevée du

palladium en zone externe, semble conférer à cette dernière une résistance particulière à

l'attaque par le réactif de MARBLE 3.

2 ROLLS ROYCE PLC - Derby - UK

3 Réactif de MARBLE : CUS04 .



Figure VI-l Cémentation basse activité après prédépôt de palladium sur SRR 99

x 500

Figure VI-2 Cémentation basse activité après prédépôt de palladium sur René 80

x 500

135



136

Figure VI-3 : Cémentation haute activité après prédépôt de palladium sur SRR 99

x 500

Figure VI-4 : Cémentation haute activité après prédépôt de palladium sur René 80

x 500

Les analyses microsonde de ces revêtements révèlent une distribution sensiblement

normale des principaux éléments. Les figures 5 et 6 montrent les résultats obtenus dans le cas
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Les analyses microsonde de ces revêtements révèlent une distribution sensiblement

normale des principaux éléments. Les figures S et 6 montrent les résultats obtenus dans le cas

des traitements APVS sur les deux alliages. Le titre massique maximal du palladium est de

20% en surface, soit un peu en dessous des valeurs qui sont admises pour les procédés de

cémentation en phase vapeur. Cette faible teneur s'explique par la température de traitement

élevée qui a été retenue par la SNECMA pour ces premiers essais (1l00·C). La diffusion des

éléments du substrat et en effet très rapide à cette température comme nous l'avons vu au §

IV.3.l. Les séries destinées aux tests en banc de combustion ont été cémentées à plus basse

température, ce qui a permis de retrouver des valeurs nominales.
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Figure VI-S : Cémentation basse activité après prédépôt de palladium sur SRR 99
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Figure VI-6 : Cémentation basse activité après prédépôt de palladium sur René 80
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Les échantillons cémentés par le procédé de haute activité en aluminium ont une teneur

superficielle en palladium identique dans le cas de l'alliage SRR 99, légèrement supérieure

dans le cas du RENE 80 (50 %massique) (figures 7 et 8).
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Figure VI-7 : Cémentation haute activité après prédépôt de palladium sur SRR 99

70.00

GO.OO

50.00

40.00

30.00

IIOF:I-·IHL I::.EC' I..JE IGHT ;;

MIL 'PD olU

1~ 21 22 35 ~2

EF'/'lH F:R - DEF:f....

• l '111111,

77 34

Figure VI-8 : Cémentation haute activité après prédépôt de palladium sur René 80
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VI.3. OBSERVATION DES ECHANTILLONS TESTES EN BRÛLEUR

Les échantillons testés en brûleur par TURBOMECA ont été examinés en vue de

déterminer l'évolution des revêtements consécutive à l'oxydation à 1100-C et à la corrosion à

900-e.

Ont ainsi été étudiés:

- les aluminiures modifiés par le palladium, l'Yttrium, le platine,

- le revêtement RT 22 ainsi que des revêtements d'aluminiures simples, à titre

de références.

Les échantillons ont été retirés du banc au fur et à mesure de l'apparition d'une corrosion

visible à l'oeil nu. Les durées correspondantes, ainsi que la diminution de section dans leur

partie supérieure, sont indiquées au tableaux l et II.

En ce qui concerne les échantillons traités par prédépôt d'alliage PdNi avant

aluminisation, une première série d'essais a été effectuée dans des conditions de préparation de

surface qui n'ont pas donné toute satisfaction du point de vue de l'adhérence, comme

mentionné ci-dessus. Tous les échantillons de l'alliage RENE 80 ont été traités de la sorte.

Dans le cas de l'alliage SRR 99, seuls les échantillons répertoriés" Lot N- 1 " correspondent à

cette première série d'essais. Les traitements correspondant au " Lot N- 2 " ont été réalisés dans

les conditions définies en concertation avec TURBOMECA (cf § 1.2.1.).

VI.3.l. Préparation des sections polies.

Toutes les éprouvettes ont été sectionnées dans une zone représentative de leur aspect

général. Nous nous sommes ainsi efforcés de choisir des sections comportant une partie de

revêtement saine et une autre affectée par la corrosion (Figure VI-9) .

Zone d~

coupe ~
-.-- .. -.....,

Figure VI-9 : Zone observée des éprouvettes.

Les sections polies ont été préparées selon le mode opératoire décrit dans le § 1.4.2.
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Alliage. iRey'atêment':i: ':::
.' ..... ". '. ,..,.,..... .

:Variation de diamètreJ .'NoIribre:dè:,:c.Ycles.

Pd/Ni + APVS 100 -

1005 +20

Pd/Ni + HA 100 -

868 +30

Y+HA 255 -

RENE 80 400 -580

Pt+HA 1005 +30

1123 -670

RT22 1005 +50

1260 +50

Pd/Ni + APVS (lot 1) 100 -
- -

Pd/Ni + APVS (lot 2) 400 -100

700 -180

Pd/Ni + HA (lot 1) 100 -

- -

Pd/Ni + HA (lot 2) 400 -370

1005 -140

SRR99 Y+HA 255 -

400 -160

Pt+HA 650 -130

1005 -60

RT22 1005 0

1110 0

SRR 99 nu 285 -

HA 285 -

SJ 378 -

400 -210

Pd/Ni + SJ 400 -70

700 -660

Tableau VI-1 : Alliages testés en oxydation à 1100·C
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Alliage . . Revêtement Nombre de cycles Initiation corrosion
..' . ···.~~si:':'i':F';:.'·

.. :;, ., '" ...,. (nombre de cycles)

Pd/Ni + APVS 100 50

997 >997

Pd/Ni + HA 650 140

660 392

Y+HA 100 33

RENE 80 400 140

Pt+ HA 145 50

537 260

RT22 506 506

1021 381

Pd/Ni + APVS (lot 1) 270 40

348 230

Pd/Ni + APVS (lot 2) 260 40

530 350

Pd/Ni + HA (lot 1) 100 33

260 126

Pd/Ni + HA (lot 2) 415 126

530 290

SRR99 Y+HA 100 33

400 132

Pt+ HA 285 263

660 370

RT22 506 506

1021 1000

SRR 99 nu 175 130

APVS 263 230

HA 228 175

SI 545 228

Pd/Ni + SJ 760 760

1051 1000

Tableau VI-1 : Alliages testés en corrosion à 900·C
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VI.3.2. TESTS EN OXYDATION (llOO·C).

VI.3.2.1.Alliage RENE 80.

La figure la montre l'aspect des éprouvettes après qu'elles aient été retirées du banc. N'y

figurent toutefois pas les clichés de deux échantillons revêtus d'aluminiures modifiés par le

palladium, oxydés pendant 100 heures à UOO·C, mais qui ont néammoins fait l'objet

d'examens métallographiques.

PdlNi+APVS PdlNi+HA Y+HA Pt+HA RT22
.~ ~,~~;v .

'", .......-.
,

....'~ ,
~il

~\
.. 1.~l
. ,~i
'.-y~,,;;

.7

'. '~ r
!..~ .~~~

<~
~I· }.

1005 868 255 1005 1005

400 1123 1260

Figure VI-la: Eprouvettes après test d'oxydation à UOO·c.

Revêtement et nombre de cycles
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Revêtements d'aluminiures modifiés par l 'Yttrium (Y HA)

La destruction rapide des échantillons montre que le traitement préalable de dépôt

d'yttrium n'apporte aucune amélioration du point de vue de la résistance à l'oxydation haute

température. L'examen métallographique des coupes correspondantes montre une

consommation rapide de l'aluminium, comme dans le cas des revêtements d'aluminiures

simples. L'yttrium n'étant pas décelé par l'analyse microsonde, on peut émettre l'hypothèse que

lors du traitement de cémentation de haute activité, la zone superficielle contenant cet élément

s'est desquamée.

Revêtements d'aluminures modifiés par le palladium

Pd/Ni +APVS

Sur l'un des échantillons étudiés, la corrosion débute dès 50 cycles, mais dans des zones

où le revêtement présentait des défauts. Cette durée très courte n'est donc pas représentative du

comportement global des revêtements, dont l'examen a été poursuivi jusqu'à plus de 1000

cycles.

Figure VI-ll : RENE 80 - Pd/Ni APVS - Oxydation de 100 cycles.
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L'examen de l'échantillon corrodé durant 100 cycles ne révèle pas d'attaque très

importante, hormis au niveau de la zone où s'est développée une corrosion localisée. La figure

11 montre l'aspect du revêtement sur une zone représentative des observations faites sur une

section complète de l'échantillon. On y remarque la présence de deux couches:

- la première, en surface, où sont présentes d'assez nombreuses plqures, qui

atteignent généralement la limite inférieure de la couche, est constituée pricipalement de ~ (Pd,

Ni) Al, avec quelques précipités de la phase y',

- la seconde, côté alliage, cOlTespond à la zone de diffusion. Elle est constituée

d'une matrice de phase y' contenant de nombreux précipités de phases riches en tungstène,

molybdène et chrome.

L'observation de l'échantillon qui a tenu 1005 cycles montre la présence de quelques

piqûres en surface. La micrographie de la figure VI-12 et les spectres qui lui sont associés,

indiquent que l'évolution du revêtement est bien évidemment plus importante que celle

observée dans le cas d'essais de courte durée. ----------~II-,---"

._-_.~--- _.__.-.._-_._----- .._...---_._-
::'1

---.----------------
r:r !:.]

"
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Figure VI-12: RENE 80 - Pd/Ni APVS - Oxydation de 1005 cycles.
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La couche superficielle, riche en palladium, est constituée d'aluminiure ~ sous

stoechiométrique avec de gros précipités de la phase yi connectés à la couche de diffusion.

Comme dans le cas des essais de plus courte durée, cette dernière est constituée de phase y'

contenant des précipités riches en W, Mo, et Cr. On note également la présence d'un liseré de

phase y' sous la couche d'oxyde.

La figure VI-13 montre un détail de la section métallographique précédente au niveau

de la couche superficielle, constituée d'alumine. On remarque que l'accrochage de l'oxyde

semble satisfaisant, mais que le joint de grains entre les phases ~ et y' est marqué par une

importante fissuration qui contribue sans doute à dégrader les performances en oxydation.

Figure VI-13 : Détail de la figure VI-12. Contact alumine-alliage.

D'une manière générale, on peut dire que l'évolution du revêtement est conforme au

schéma classique de l'oxydation des aluminiures, avec une consommation progressive de

l'aluminium qui entraîne une augmentation corrélative de la fraction volumique de la phase y'

au détriment de la phase ~.
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Pd/Ni HA

La figure VI-14 montre la vue d'ensemble de l'échantillon corrodé

pendant 100 cycles, qui semble avoir été peu attaqué, tout comme

l'échantillon Pd/Ni APVS ayant subi le même traitement 100 cycles. Les

micrographies des figures VI-15 et VI-16 montrent encore une fois la

présence de deux couches, celle située à l'extérieur étant cette fois-ci

plus épaisse (comparativement à la couche de diffusion) , que dans le cas

du traitement APVS.

Figure VI-14

.... ,.:,,:,. , " .' .

Figure VI-15 : Figure VI-16 :

RENE 80 - Pd/Ni HA - Oxydation de 100 cycles

Le revêtement semble donc avoir été assez peu affecté par l'oxydation ce qui paraît

normal, compte tenu de la faible durée d'oxydation. On observe toutefois la présence de

quelques précipités d'aluminiure y' dans la couche exteme, comme dans le cas de l'échantillon

APVS 100 h. La formation de ces précipités résulte vraisemblablement d'une consommation

limitée d'aluminium, par suite de l'oxydation.

L'examen de l'échantillon qui a subi 868 cycles montre la présence de nombreuses

piqûres, à côté de zones ayant subi peu d'altérations, comme celle représentée à la figure VI

17. Dans ces endroits, on remarque toutefois que la couche exteme paraît beaucoup plus
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affectée par l'oxydation que ne l'était celle de l'échantillon APVS de durée sensiblement

équivalente, puisque la phase ~ n'est plus présente que sous forme d'îlots dispersés au sein

d'une matrice y', Le palladium se répartit entre ~ et y' avec des titres atomiques égaux

respectivement à 30% et 5% environ (figure 18: gradients microsonde),

Figure VI-17 : Surface en coupe après une oxydation de 868 cycles.
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Figure VI-18 : RENE 80 - Pd/Ni HA - Oxydation de 868 cycles
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La zone de diffusion est constituée d'une matrice gamma, contenant des précipités de

composés réfractaires du même type que ceux mentionnés précédemment à propos des

échantillons Pd/APVS.

Au vu de l'examen des zones saines des échantillons retirés après 100 heures d'essais,

l'altération des revêtement d'aluminiures modifiés par le palladium est minime et aurait dû

permettre une tenue nettement meilleure que celle observée. Les performances médiocres

observées sont le fait d'attaques localisées, bien souvent visibles à l'oeil nu et correspondant à

des défauts d'adhérence du prédépôt de palladium (échantillons du lot Ne 1).

Le fait que deux éprouvettes aient pu résister 1005 cycles (APVS) et 868 cycles (HA)

montre toutefois que le prédépôt de palladium peut améliorer sensiblement la résistance à

l'oxydation, lorsqu'il est suffisamment adhérent. Si l'on se réfère aux résultats des analyses à la

microsonde, ont peut par ailleurs remarquer que l'échantillon aluminisé HA a subi des

altérations visiblement plus importantes que l'échantillon Pd/Ni APVS, qui a par ailleurs

résisté plus longtemps (1005 cycles contre 868). La consommation de l'aluminium est en effet

notablement plus importante dans le cas du traitement de haute activité, puisque la phase ~ a

pratiquement disparu de la couche externe, et que la zone de diffusion est constituée

majoritairement de la phase y et non plus de y'.

Revêtements d'aluminiures modifiés par le platine

D'une façon générale, le comportement des revêtements d'aluminiures modifiés par le

platine est très satisfaisant, puisque tous les échantillons ont résisté au moins jusqu'à 1000

cycles. Seuls des échantillons ayant subi des tests de longue durée ont donc pu être examinés.

Compte tenu des grandes similitudes de comportement entre les revêtements réalisés dans le

cadre du programme CaST et les protections de référence (RT22), seules ces dernières seront

considérées ici.

Revêtement RT22 (référence)

La figure VI-ID montre l'aspect visuel des deux échantillons testés, qui ont résisté

respectivement 1005 et 1260 cyles. Aucune dégradation n'est visible, ce que confirme

l'examen des sections métallographiques. Les figures VI-19 et VI-20 donnent une idée de

l'aspect général du revêtement, dont une partie de la couche externe a subi une oxydation

sensiblement uniforme. Celle-ci a conduit à la disparition des précipités d'aluminiure de
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platine, puisque la zone externe est constituée de phase y contenant environ 20 % de platine et

6 % d'aluminium (figure VI-21).

Figure VI-19 :Revêtement RT22

Oxydation de 1005 cycles.

(x437)

Figure VI-20 :Revêtement RT22 Oxydation de 1260 cycles (x437).
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Fi&ure VI-21 : RENE 80 - RT22 - Oxydation de 1260 cycles)

Contrairement au cas des aluminiures modifiés par le palladium, la phase 13 s'est donc

totalement transformée en un mélange y/y' riche en platine, dont la résistance à l'oxydation

paraît néammoins satisfaisante.

VI.3.2.2.Alliages SRR 99.

La figure VI-22 montre l'aspect des échantillons après essai au banc de combustion à

1100eC. N'y sont pas reproduits les clichés correspondant aux éprouvettes traitées avec un

prédépôt de palladium nickel du lot Ne 1, qui ont toutefois fait l'objet d'un examen

métallographique approfondi. D'autre part, contrairement au cas de l'alliage RENE 80, le lot

étudié comportait des échantillons de référence d'alliage nu et traité en aluminisation classique

ou Sermalloy J 4 .

4 Sermalloy J = ..
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Figure VI.22 : Eprouvettes en SRR 99 après oxydation à 1100·C.

Revêtement et nombre de cycles

Revêtements d'aluminiures simples

La planche de la figure VI-23 montre l'aspect des échantillons témoins d'alliage SRR 99

nu et revêtu d'aluminiures de référence.

L'alliage nu subit une attaque qui conduit à la formation d'une couche de la phase y, par

suite de la consommation de l'aluminium consécutive à l'oxydation (Figure VI-24). Avec un

revêtement d'aluminiure haute activité, la concentration superficielle en aluminium est encore

de 18% en masse après 285 heures d'essai; cette valeur traduit toutefois une conversion de la

totalité de la phase ~ du revêtement initial en y' (Figure VI-25).

L'examen en coupe du revêtement Sermalloy J après 378 et 400 h montre la présence de

plusieurs sites d'attaque localisée. Un essai de prédépôt de palladium avant aluminisation par
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ce procédé n'a pas montré d'amélioration notable. Un échantillon a tout de même pu atteindre

la barre des 700 cycles, mais son état général est assez peu satisfaisant.

SRR99 nu

285

HA

285

SJ

378

SJ

400

PdlNI+SJ

400

PdlNI+SJ

700

Figure VI-23 : Eprouvettes en SRR 99 avec aluminiures simples après oxydation à UOO·c.

Revêtement et nombre de cycles

Figure VI-24 : SRR 99 -Nu - Oxydation de 285 cycles (x 437)
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Figure VI-25: SRR 99 - HA - Oxydation de 285 cycles

(x 437)

Revêtements d'aluminiures modifiés par l'yttrium

Comme pour l'alliage RENE 80, les revêtements haute activité modifiés par l'yttrium

donnent des résultats très médiocres, comparables à ceux des protections d'aluminiures

simples. Tout se passe donc comme si l'yttrium n'avait pas été incorporé dans la couche

d'aluminiure ~ lors du traitement d'aluminisation.

Revêtements d'aluminiures modifiés par le palladium

Comme nous l'avons mentionné au début de ce chapitre, les échantillons du lot 1 se sont

caractérisés par une mauvaise résistance dans ces conditions d'essai, essentiellement pour des

raisons liées à des problèmes d'accrochage du prédépôt d'alliage palladium nickel. Seuls seront

donc décrits les résultats concernant les échantillons du lot N·2.
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Les meilleures performances sont observées avec les échantillons traités en aluminisation

haute activité, pour lesquels la durée maximale de test a pu être de 1005 cycles. A ce stade de

l'oxydation, le revêtement d'aluminiure f3 est totalement transformé en solution solide y,

comme le montrent les micrographies (Figure VI-26) et surtout les analyses à la microsonde

(Figure VI-27). On remarque également la présence au sein de cette phase de précipités de

nitrure de titane localisés en avant du front d'oxydation (Figure VI-26).
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Figure VI-26 : SRR 99 - Pd/Ni HA lot 2 - Oxydation de 1005 cycles (x 437).
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Figure VI-27 : SRR 99 - Pd/Ni HA lot 2 - Oxydation de 1005 cycles
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Revêtements d'aluminiures modifiés par le platine

Comme dans le cas de l'alliage RENE 80, les revêtements d'aluminiures modifiés par le

platine se sont caractérisés par une bonne résistance dans nos conditions d'essai,

particulièrement les protections de référence RT 22. La figure VI-28 montre par exemple

l'aspect en coupe de l'échantillon testé pendant 1110 cycles en conditions oxydantes. Comme

dans le cas de l'alliage précédent, le revêtement est totalement transformé en solution solide

riche en platine, mais avec une teneur en aluminium cette fois pratiquement nulle.

Figure VI-28 : SRR 99 - RT 22 - Oxydation de 1110 cycles.

VI.3.3. TESTS DE CORROSION

Comme dans le cas précédent, nous n'avons constaté aucune incidence favorable du

prédépôt d'yttrium sur le comportement en corrosion des revêtements d'aluminiures. Quelque

soit l'alliage étudié, la durée de vie des éprouvettes n'a pas dépassé 400 heures. Les

morphologies observées, et l'absence d'yttrium dans les revêtements nous ont une fois de plus

amené à la conclusion que le traitement d'aluminisation pouvait être en cause. Nous passerons

donc sur ce problème particulier, pour nous intéresser uniquement aux échantillons comportant

des revêtements réellement modifiés.
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VI.3.3.l.Alliage RENE 80

La figure VI-29 montre l'aspect général des éprouvettes retirées du banc de combustion.

Elles ont été sectionnées à la meule bakélite, sous lubrification par du kérosène, puis enrobées

et polies avec le même fluide . Pour éviter la lixiviation de certains produits de corrosion,

aucune attaque métallographique n'a été effectuée, ce qui se traduit par un contraste médiocre

pour les micrographies.

PdlNi+APVS

997

PdlNi+HA

650

660

Y+HA

400

Pt+HA

145

537

RT22

506

1021

Figure VI-29 : Eprouvettes après tests de corrosion à 900·C.

Revêtement et nombre de cycles
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Revêtements d'aluminiures modifiés par le palladium

PdNi +APVS

Des deux éprouvettes testées, l'une a dû être retirée après 100 cycles après avoir

manifesté un début d'attaque à 50 cycles, tandis que l'autre a pu être menée jusqu'à 997 cycles.

La figure VI-3D montre l'évolution de la concentration des éléments constitutifs du

revêtement, dans une zone intacte du premier échantillon. La teneur en palladium y semble

avoir légèrement diminué par rapport à la valeur après cémentation, mais surtout la faible

concentration de l'aluminium montre que la phase ~ NiAI présente dans la partie externe du

revêtement, est sous-stoechiométrique.
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Figure VI-3D :RENE 80 - Pd/Ni APVS - Corrosion de 100 cycles.

Un tel profil traduit une consommation limitée de l'aluminium en zone externe, par

oxydation et diffusion vers l'alliage, apparemment normale pour un échantillon exposé 100

heures en conditions de corrosion à 900·C. Le début d'attaque observé ne peut donc que

provenir de défauts du revêtement résultant du mauvais accrochage des prédépôts d'alliage

PdNi.

L'aspect des coupes métallographiques de l'échantillon ayant résisté plus de 997 cycles

est conforme à ce que l'on peut attendre dans le cas d'un maintien d'aussi longue durée. On

observe en effet une corrosion assez importante de la couche externe (Figure VI- 31) et la
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présence de quelques points d'attaque dont la progression, dans le pire des cas, s'est arrêtée au

niveau du substrat (Figure VI-32).

Figure VI-31 : (x 437) Figure VI-32 : (x 437)

RENE 80 - Pd/Ni APVS - Corrosion de 997 cycles

A ce stade de la corrosion, la transformation du revêtement est importante, comme en

attestent les micrographies précédentes, sur lesquelles il n'est plus possible de distinguer la

couche externe de la couche interne. Une seule couche est en effet visible, l'analyse à la

microsonde montrant son caractère biphasé (Figure VI-33), avec des précipités de Pd2Al dans

une matrice y assez fortement chargée en palladium, en chrome et en cobalt.

De nombreux précipités, probablement des sulfures, sont également visibles près de

l'alliage, traduisant un niveau d'attaque assez avancée.
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Figure VI-33 : RENE 80 - Pd/Ni APVS - Corrosion de 997 cycles

PdNi + HA

Les deux échantillons traités au banc ont montré des attaques locales à 140 et 392 cycles.

Il a malgré tout été décidé de prolonger les tests, afin de suivre l'évolution des zones non

affectées par la corrosion.

Après arrêt à 650 et 660 cycles respectivement, l'examen des coupes révèle que, si l'on

fait abstraction des zones où la corrosion s'est initiée à 140 et 392 cycles, le reste du

revêtement a subi une évolution limitée conduisant par endroits et dans le pire des cas, à la

transformation du revêtement en structure biphasée y-Pd2AI (Figure VI-34).

Une grande partie du revêtement n'a toutefois subi que très peu d'altérations, puisque la

couche externe de ~ PdNiAl et la zone de diffusion sont encore discernables, et que son

analyse à la microsonde montre une composition sensiblement identique à celle du revêtement

APVS ayant subi seulement 100 cycles (Figure VI-35).
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Figure VI-34 : RENE 80 - Pd/Ni HA - Corrosion de 650 cycles.

70

60

50

Q)

;:::J 40cr
's

0
~

co 30 -
~

20

10

0
0 10 20 30

}.Lm

40 50 60

-+-w
-{ffi-- Ni

-IJr-Ti

~Co

---Mo

-+--Al
--Cr

70

Figure VI-35 : RENE 80 - Pd/Ni HA - Corrosion de 650 cycles.
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Revêtements d'aluminiures modifiés par le platine

Pt+HA

Les deux éprouvettes traitées par prédépôt de platine suivi d'une aluminisation haute

activité, ont été retirées après 145 et 537 cycles, des amorces de corrosion au pied s'étant

manifestées dès 50 et 260 cycles, respectivement.

Les observations métallographiques réalisées après 145 cycles sur une section effectuée

au tiers supérieur du fût, montrent un revêtement parfaitement couvrant. Après 537 cycles, par

contre, la zone externe du revêtement devient biphasée: elle est constituée d'un mélange de

phases pNiAl et y' contenant du platine, et non plus de la seule phase p.

RT22

Les deux échantillons testés 506 et 1021 cycles, ont résisté sans qu'il apparaisse de

corrosion importante au niveau du fût. Après 1021 cycles, le pied de l'éprouvette

correspondante est toutefois détruit (Figure VI-29).

Après 506 cycles, la zone externe est peu attaquée, avec par endroits une diminution de

la concentration en aluminium de la phase pconduisant à la précipitation de y' (Figure VI-36).

Figure VI-36 : RENE 80 - RT 22 -

Corrosion de 506 cycles (x 437)



162

Figure VI-37 : RENE 80 - RT 22 - Corrosion de 1021 cycles.(x 350)

Après 1021 cycles, le phénomène est généralisé: la figure VI-37 montre la structure

résultant de l'oxydation uniforme qui caractérise ces revêtements, avec une couche régulière et

assez épaisse d'oxyde, surmontant une zone biphasée B+y'.

VI.3.3.2.Alliage SRR 99

Les figures VI-38 et VI-39 montrent l'aspect de l'ensemble des échantillons après essai.

Hormis les échantillons traités par les procédés RT 22 et sermalloy J sur prédépôt de

palladium-nickel, aucun n'a dépassé la barre des 500 cycles. La plupart ont subi des attaques

très importantes, localisées assez souvent près du pied.

Alliages nus et revêtus d'aLuminiures simpLes

Les clichés de la figure VI-39 parlent d'eux-mêmes: tous les échantillons testés ont un

comportement très médiocre, montrant l'intérêt de l'apport d'un "plus" par la modification de

l'aluminiure.

A titre d'exemple, la micrographie de la figure VI-40 illustre le mauvais comportement

des revêtements de type Haute Activité, avec la formation rapide de piqûres de corrosion

conduisant à une desquamation des produits superficiels, et une sulfuration importante qui

affecte le substrat dès 200 heures.
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Figure VI-38 : Eprouvette SRR 99 après corrosion à 900·C.

Revêtement et nombre de cycles.
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Figure VI-39 : Eprouvettes SRR 99 nue ou avec aluminiures simples.

Revêtement et nombre de cycles.

Figure VI-4ü : SRR 99 - HA - Corrosion de 228 cycles (x 38).
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Revêtements d'aLuminiures modifiés par Le palladium

Les résultats obtenus en corrosion ne permettent pas de différencier les lots 1 et 2, qui

montrent des attaques localisées, à côté de zones ayant parfaitement résisté à la corrosion. Quel

que soit le procédé d'aluminisation, les zones saines ont un aspect tout à fait nornlal, avec une

couche externe d'aluminiure ~ PdNiAl, contenant parfois des précipités de y' (Figure VI-41).

Les zones attaquées, présentent quant à elles le façiès habituel, avec des piqûres peu profondes

au début de l'attaque et de larges zones de corrosion aux endroits où la dégradation est

relativement avancée (Figure VI-42). Dans ce dernier cas, on observe une transformation

totale de la phase ~ en y, ainsi qu'une importante sulfuration.

Figure VI-41 :

SRR 99 - Pd/Ni

APVS lot 2

Corrosion de 260

cycles (x 875)

Figure VI-42 :

SRR 99 - Pd/Ni

APVS lot 1

Corrosion de 348

cycles (x 175)
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L'analyse microsonde des parties saines des revêtements montre que dans tous les cas, la

couche externe du revêtement est constituée de la phase ~ PdNiAl sous-stoechiométrique en

aluminium. La plage de durée des essais effectuée est par ailleurs suffisamment importante

pour qu'il soit possible de discerner quelques différences au niveau de la répartition des

éléments les plus importants. C'est le cas en particulier du palladium pour lequel la teneur

maximale en surface, passe de 30% atomique au début des tests (Figures VI-43 et VI-44), à

17% environ après un essai correspondant à 530 cycles (Figure VI-45). La teneur en nickel

évolue logiquement en sens inverse, compte tenu du fait que nickel et palladium occupent les

mêmes sites dans la structure ~ type CsCl.
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Figure VI-43 : SRR 99 - Pd/Ni HA - Corrosion de 100cycles.
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Figure VI-44 : SRR 99 - Pd/Ni HA - Corrosion de 260cycles.



167

70

60

50

Q)

'" 40cr
"§
0
~

et5 30
~

20

10

0
0 20 40 60

#Lm

80 100 120

-+--w
---Ni

---cr- Ti

~Ta

~Co

---.- Mo

-t-Al

--Cr

-Pd

140

Figure VI-45 : SRR 99 - Pd/Ni APVS - Corrosion de 530 cycles.

Revêtements d'aluminiures modifiés par le platine.

Pt-HA

Les échantillons de cette série ont un comportement assez hétérogène, avec une structure

anormale qui conduit à une attaque rapide, pour celui testé 285 cycles, et au contraire un aspect

normal et une attaque limitée dans le cas de celui ayant résisté le plus longtemps (660 cycles).

L'analyse microsonde montre par ailleurs que dans les zones normales, la zone externe du

revêtement est restée de type ~ (Ni,Pt)AI, avec une teneur maximale du platine en surface qui

est encore de plus de 20% en masse après 660 cycles de corrosion.

RT22

A l'inverse des précédents, la qualité des échantillons traités par ce procédé est

irréprochable. L'attaque est uniforme et conduit à la formation d'une couche apparemment

compacte d'oxyde, ainsi qu'à une précipitation assez limitée de la phase y' au sein du

revêtement qui est resté de type ~.

L'analyse microsonde après 1021 cycles, montre que la couche externe a une teneur en

aluminium uniforme de l'ordre de 17 % en poids dans la matrice ~ (Figure VI-46). La phase ~

(NiPt)Al est donc encore une fois sous-stoechiométrique en aluminium, mais la teneur en
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platine est y sensiblement plus élevée que dans la zone correspondante des revêtements de type

Pt -HA. Le titre atomique du platine est en effet de l'ordre de 10% sur toute la couche externe,

valeur sensiblement égale au double de celle qui caractérise les revêtements Pt-HA.
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Figure VI-46 : SRR 99 - RT 22 - Corrosion de 1021 cycles.

VIA. CONCLUSION

L'ensemble des résultats obtenus montre qu'à l'exception de l'yttrium dont les conditions

d'incorporation au revêtement sont problématiques, l'apport d'un élément modificateur peut

entraîner une amélioration sensible du comportement des revêtements d'aluminiures en

oxydation et corrosion à chaud.

Concernant les prédépôts d'alliage palladium-nickel, au vu de la dispersion des résultats

obtenus, il paraît évident que les problèmes d'accrochage rencontrés sur les deux substrats

étudiés, et particulièrement sur l'alliage SRR 99, ont eu des conséquences très négatives.

Dans les cas où ces prédépôts présentaient des défauts, des corrosions localisées sont

apparues, et se sont propagées rapidement. Compte tenu du fait que les revêtements

présentaient des décollements au niveau de l'interface couche interne/couche externe ou
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alliage/couche interne (suivant le procédé d'aluminisation utilisé), le sulfate de sodium a pu

s'infiltrer dans les zones correspondantes, et conduire à une attaque rapide par sulfuration.

Les échantillons ne présentant aucun défaut se sont par contre très bien comportés et ont

pu atteindre 1000 cycles sans dommages majeurs, ce qui montre l'intérêt du prédépôt par

rapport à une aluminisation simple. Compte tenu des informations que nous avons acquises

dans la partie plus fondamentale de notre travail de recherche, l'effet bénéfique du palladium

est probablement dû aux modifications des conditions de diffusion dans la structure ~. Le

coefficient de diffusion de l'aluminium dans la phase NiAI augmente en effet de façon

sensible en présence de palladium. Comme d'autre part la teneur en aluminium des

revêtements modifiés est sensiblement supérieure à celle des aluminiures simples, tout

concourt à ce qu'en cas de défaillances locales les premiers aient une capacité

d'autocicatrisation largement supérieure à celle des seconds.

Sur le plan technique, le problème essentiel reste la préparation des surfaces avant dépôt

électrolytique, particulièrement dans le cas de l'alliage SRR 99. Compte tenu de nos

observations, il semble que la phase critique soit l'attaque anodique dans l'acide chlorhydrique,

pour laquelle les valeurs de densité de courant choisies dans notre étude étaient manifestement

trop fortes.

En ce qui concerne les prédépôts de platine, le revêtement réalisé suivant le procédé RT

22 confirme une fois de plus sa très bonne tenue, y compris par rapport aux protections

chargées en platine et réalisées dans le cadre du programme COST. Ces dernières ont en effet

montré des défaillances analogues à celles observées dans le cas des alumiures modifiés par le

palladium.

N'ayant disposé d'aucune information sur les éventuels problèmes rencontrés au cours de

la réalisation des prédépôts , il ne nous a pas été possible de savoir si l'origine des attaques

rapides observées au banc de combustion était à corréler à des problèmes d'accrochage. Par

contre les analyses à la microsonde révèlent de façon quasi-systématique une différence

sensible de concentration en platine entre les deux types de revêtements testés, en faveur du

traitement RT 22.
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Dans le travail que nous venons de présenter, les revêtements d'aluminiures modifiés ont

été étudiés depuis leur élaboration jusqu'à leur résistance chimique dans des conditions

oxydantes à haute température.

Nous nous sommes intéressés, dans un premier temps, à un procédé de dépôt chimique

de palladium. Les résultats obtenus en laboratoire avec des volumes de l'ordre du litre ont

permis un transfert industriel rapide de ce mode de dépôt. Le grand nombre d'échantillons

revêtus de palladium ou d'alliage palladium/nickel nécessaire pour la suite de notre étude nous

a conduit, toutefois, à nous tourner vers un procédé électrochimique permettant d'obtenir des

revêtements très épais beaucoup plus rapidement. Après avoir déterminé des compositions

optimales, nous avons montré l'influence bénéfique de l'acide borique tant dans les bains de

dépôt de palladium pur que dans ceux destinés à former un alliage palladium/nickel.

L'étape suivante de notre travail a permis de compléter et de préciser le diagramme

ternaire Ni-Al-Pd en mettant en évidence l'existence de deux phases binaires de formule

Pd3Al et Pd4Al et en confirmant la présence de Al3Ni1sPd2 proposé par Y. MISHIMA et col.

Les domaines d'existence des phases Pd2Al3, Ni2Al3, PdAl, ~NiAI, PdsAl3' Pd2Al, Ni3Al ont

été reprécisés ainsi que les différents équilibres existant entre elles. La phase ~NiAl qui

constitue la partie externe de nos revêtements présente un domaine plus étendu dans la partie

sous-stoechiométrique riche en palladium que ne le laissaient supposer les précédentes études.

De plus, nous avons mis en évidence le rôle important joué par le palladium dans les

processus de diffusion au sein de la phase ~ NiAl. Il influe à la fois sur la diffusion du nickel et

de l'aluminium. Dans le cas du nickel, la diffusion est limjtée par le gradient inverse du

palladium qui augmente le coefficient de diffusion croisé D~.Pdalors que dans le cas de

l'aluminium, c'est la simple présence du platinoïde qui augmente le coefficient de diffusion

direct. Cette influence se ressent lors de la formation des revêtements mais également au cours

de leur oxydation.

Dans le cas de la cémentation haute activité, la formation du revêtement en absence de

palladium résulte de la diffusion prépondérante de l'aluminium vers le substrat. Le fait

d'ajouter un prédépot de palladium ou de palladium/nickel ne change pas le mécanisme mais

augmente simplement la diffusion de l'aluminium au sein du revêtement en formation. Il en

résulte une prise de masse plus importante et donc, après recuit, un revêtement plus épais et

plus riche en aluminium en surface.
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En ce qui concerne la cémentation basse activité, l'augmentation du flux d'aluminium et

la diminution de celui du nickel entraîne par contre une modification du mécanisme de

croissance du revêtement. En effet, la rencontre des flux d'aluminium et de nickel n'a plus lieu

en surface mais au sein du revêtement. Cette modification conduit à l'élaboration d'une couche

de phase Pstoechiométrique entre la surface et la zone de rencontre des flux.

Nous avons également montré le rôle que joue le palladium dans l'amélioration du

comportement en oxydation des revêtements d'aluminiures modifiés. En effet, on constate une

légère augmentation des cinétiques de croissance qui doit être attribuée à une diminution de la

taille de grain. Ceci induit une plus grande plasticité de la couche d'oxyde qui est donc en

mesure de mieux accommoder les contraintes mécaniques ou thermiques.

L'étude comparative de l'oxydation de la phase Pavec et sans palladium a montré que

l'adhérence de la couche d'oxyde est sensiblement améliorée pour des températures inférieures

à 1200-C.

L'effet du palladium que nous avons mis en évidence à travers les phénomènes de

diffusion ainsi que dans les mécanismes de formation des revêtements apparaît globalement

bénéfique. En effet, le revêtement est en mesure de fournir plus rapidement une plus grande

quantité d'aluminium pour former une couche d'oxyde Al20 3 protectrice.

Enfin, les résultats obtenus sur banc brûleur, reconstituant les conditions réelles

d'utilisation, ont montré que le palladium peut entraîner une amélioration sensible du

comportement des revêtements d'aluminiures en oxydation et corrosion à chaud. Si les

performances ne sont pas supérieures à celles des revêtements d'aluminiure de platine type

RT22, le revêtement modifié par le palladium présente une résistance équivalente en corrosion

à 900 -C mais légèrement inférieure en oxydation à 1100 -c. De plus, sur le plan économique,

ce type de revêtement peut permettre un gain de l'ordre de 20 % par rapport au RT22

(estimation faite dans le cas d'un distributeur de turbine TURBOMECA).
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RESUME:

L'intérêt du palladium comme élément modificateur des aluminiures de nickel est
maintenant clairement établi. Les revêtements ainsi obtenus, tout en conservant leur simplicité
de mise en oeuvre, montrent un très bon comportement en environnement agressif.

La présente étude a permis de préciser les conditions des dépôts de palladium chimiques
et électrolytiques.

Le diagramme ternaire Ni-AI-Pd a été complété. Parallèlement, l'influence du platinoïde
dans les processus de diffusion au sein de la phase P NiAI a été mis en évidence. Le rôle du
palladium a ainsi pu être explicité tant au niveau de l'élaboration que de celui de la dégradation
des aluminiures modifiés.

Dans le cas des compositions déficitaires en aluminium, la comparaison des coefficients
directs du nickel et de l'aluminium dans la phase NiAI binaire et dans l'aluminiure (Ni,Pd)AI
ternaire, montre que la présence du platinoïde se traduit par une inversion des rapports des

coefficients directs du nickel et de l'aluminium, :fj~tNj / :fj~tAl' Globalement, la diffusion de

l'aluminium est donc plus rapide dans la phase ternaire.

De plus, la présence du platinoïde a une influence particulièrement importante sur la
mobilité du nickel. L'expression du rapport du coefficient de diffusion croisé sur le coefficient
direct, montre en effet qu'un gradient 'de palladium inverse de celui du nickel s'oppose à la
diffusion de ce dernier élément.

Ces modifications permettent l'obtention de revêtements plus épais et plus riche en
aluminium et en mesure de former une couche d'oxyde Al20 3 protectrice plus rapidement.
L'étude comparative de l'oxydation de la phase p avec et sans palladium a montré par ailleurs
que l'adhérence de la couche d'oxyde est sensiblement améliorée pour des températures
inférieures à 1200°C.

MOTSCLES:

Dépôts chimiques de palladium - Dépôts électrolytiques de palladium - Palladium - Phase
P(Nh."Pd,,)AI - Alliages Ni-Pd-AI - Diffusion ternaire - Revêtements d'aluminiures modifiés 
Oxydation et corrosion à chaud.
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