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1. PRESENTATION DE LA PROBLEMATIQUE





Partie 1: Présentation de la problématique

I.A. Applications, demande et coûts des métaux précieux

Les métaux précieux sont mis en œuvre dans de nombreuses applications industrielles car

ils possèdent des propriétés chimiques et physiques tout à fait exceptionnelles. Jusque dans

les années 70, leur très haute stabilité chimique en fit des métaux particulièrement prisés pour

la production d'appareils d'analyses chimiques, de creusets destinés au contact avec des

solutions acides, d'assiettes de fibrage du verre ou encore de semi-conducteurs. Depuis un

peu plus de dix ans, le domaine d'application des platinoïdes s'est étendu aux convertisseurs

catalytiques. Cette application est d'autant plus importante qu'elle touche à la fois deux

secteurs particulièrement sensibles aux yeux de l'économie mondiale: ceux de l'énergie et de

la protection de l'environnement. D'autres nouvelles applications très en vogue, telles que les

piles à combustible, ne sont qu'aux prémices de leur développement mais devraient dans les

années à venir devenir elles aussi grandes consommatrices de platine.

5%2%

f:J Autocatalyse
li Ind. Chimique
o Electronique
o Ind. Verrière
o Bijouterie
[] Pétrochimie
.Autres

a) b)

Fig. 1- 1: Demande en 2002 a) en platine et b) en palladium par secteur industriel [1].

[] Autocatalyse
.Ind.chimique
o Dentaire
o Electronique
[J Bijouterie
• Autres

La demande en platinoïdes par les industries verrières et aéronautiques ne représente qu'un

faible pourcentage de la demande mondiale totale (respectivement 4% et moins d'1 % d'après

la figure 1 - 1). Ces deux secteurs sont cependant fortement attentifs à la fluctuation du cours

des métaux précieux dépendant lui-même de la demande et de la production mondiale. Celle

ci reste une préoccupation constante pour les pays européens car les réserves mondiales se

concentrent exclusivement en Russie, en Afrique du Sud et en moindre proportion aux Etats

Unis (voir Fig. 1- 2) et de plus, les mines exploitées actuellement s'épuisent très rapidement.
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Partie 1: Présentation de la problématique

Autres pays

4.2 2.2 0.0

Platine

~ Pallad ium

IN! Rhodium

Afhque du Sud

Fig. 1 - 2: Répartition mondiale de la production (en tonnes) de platine, palladium et rhodium en

2002 [1].

La figure 1- 3 indique la variation de la demande mondiale en platine depuis 1975. Elle montre

que les besoins en Europe ont été multipliés par cinq depuis 25 ans tandis que pendant la

même période, la demande du Japon est restée constante et que celle de l'Amérique du Nord

n'a été multipliée que par 1,5. Ceci traduit sans doute le retard pris par les nations

européennes à limiter la consommation de métaux précieux. La volonté de réduire leur

utilisation a conduit d'une part, à la généralisation du recyclage des matériaux a base de

métaux précieux (en pétrochimie, le recyclage est devenu partie intégrante des procédés

chimiques) et d'autre part, à la recherche de nouveaux matériaux exempts de platinoïde ou

dérivant de matériaux existants dans lesquels la concentration en platinoïde serait optimisée.

80

~ 70
l:

2 60
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.!. 50
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:~ 40

[ 30
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-g 20
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Fig. 1- 3: Demande en platine (en tonnes) par région depuis 1975 [1].
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Partie 1: Présentation de la problématique

L'industrie verrière ainsi que le secteur de l'aéronautique sont particulièrement demandeurs de

tels matériaux. Comme il sera expliqué dans la partie suivante, le platine ou certains alliages

de métaux précieux à base de platine sont encore très largement utilisés dans l'industrie du

verre. En effet, les céramiques à base d'alumine, de silice ou encore de zircone ne montrent

que des performances très moyennes au contact du verre fondu et ne peuvent être utilisés

que dans certaines applications bien particulières.

L'industrie aéronautique, quant à elle, utilise des revêtements d'aluminiures de platine afin de

protéger à haute température certains éléments tels que les aubes de turbine. Bien que les

quantités de platine mises en jeu ne soient pas très importantes, l'optimisation des

concentrations en platine nécessaires à obtenir les propriétés chimiques adéquates est

essentielle à la mise au point de ces revêtements.

Dans ces deux secteurs industriels, le développement de nouveaux matériaux s'appuie sur les

trois critères déterminants suivants:

Augmentation des performances des systèmes existants,

Optimisation des coûts,

Respect des normes environnementales.

I.B. Matériaux actuels à base de métaux précieux

1. B.1. Matériaux pour l'industrie verrière

De nombreux éléments tels que les gaines, les bulleurs, les thermocouples, les creusets de

fusion ou encore les assiettes de fibrage du verre sont couramment constitués de platine ou

d'alliages de métaux précieux à base de platine. Ces derniers présentent des propriétés

chimiques et mécaniques essentielles à l'utilisation de matériaux en milieu verre fondu:

Des températures de fusion élevées;

Une forte stabilité chimique au contact de verres fondus. Ceci permet non

seulement d'augmenter les durées de service des éléments mais également de

limiter de façon significative la pollution du verre par les matériaux. Cette dernière

caractéristique est particulièrement importante puisque la présence dans le verre

d'ions métalliques provenant de la dissolution des matériaux peut provoquer la

modification de la couleur du verre. La formation d'inhomogénéités ou de défauts

tels que des bulles peuvent également être dus à la pollution du verre par les

matériaux mis à son contact;

4



Partie 1: Présentation de la problématique

Des propriétés mécaniques satisfaisantes alliant résistance mécanique et ductilité;

Le platine ainsi que les alliages à base de platine sont recyclables à 100%. Les

inclusions ainsi que les dépôts de verre peuvent être éliminés par immersion dans

des bains d'acide fluorhydrique permettant ainsi une baisse significative des coûts

occasionnés par l'utilisation de tels matériaux.

L'utilisation du platine pur pour la réalisation d'éléments destinés au contact avec le verre

fondu a été limitée par sa résistance mécanique ainsi que par sa résistance au fluage à haute

température. Ainsi, l'utilisation de tels matériaux à des températures supérieures à 1000°C et

pour des durées excédant un an n'est pas possible. Leur défaut majeur est une recristallisation

extrêmement rapide à des températures supérieures à 1200°C conduisant à leur rupture

prématurée. Le platine a alors été allié à d'autres éléments nobles tels que le rhodium Uusqu'à

40% massique) ou l'iridium en solution solide avec le platine. Malgré une résistance

mécanique accrue, la croissance élevée des grains conduit également à une détérioration

rapide des propriétés mécaniques des matériaux. De plus, sous atmosphère réductrice, les

alliages à base de platine peuvent être endommagés par la contamination d'éléments

métalliques ou semi-métalliques. Ceux-ci, initialement présents sous forme d'oxydes dans le

verre, se réduisent puis s'allient au platine pour former dans certains cas des composés à bas

point de fusion.

Afin d'augmenter la résistance mécanique et de retarder de façon significative la croissance de

grains des alliages à base de platine, des alliages ODS [2] (Oxide Dispersion Strengthened) ont

été développés. L'amélioration des propriétés mécaniques de ces matériaux est liée à

l'insertion de particules dures et non-métalliques dans une matrice de platine (ou Pt/Rh)

thermodynamiquement stable. Ces matériaux sont généralement issus du pressage à chaud

de poudres métalliques contenant une concentration définie de particules d'oxydes métalliques

tels que Zr02 ou y203. Cette gamme de matériaux présente une structure de grains

extrêmement stable, une résistance mécanique fortement accrue due au blocage des

dislocations par les particules d'oxydes ainsi qu'une résistance élevée contre la contamination

par des éléments issus du verre. Malheureusement, ces matériaux se sont révélés également

difficilement soudables et très fragiles lors de chocs thermiques.

Le platine a également été utilisé en tant que revêtement pour la protection contre la corrosion

par le verre fondu de thermocouples et d'éléments en alumine. Une fois de plus, les coûts

considérables engendrés par le dépôt de tels revêtements a restreint le développement de ces

5



Partie 1: Présentation de la problématique

matériaux qui en définitive ne montraient que des performances moyennes. L'industrie du

verre est donc toujours à la recherche de matériaux pouvant remplacer les alliages à base de

platinoïdes. Dans cette optique, MoSi2 est un composé possédant un fort potentiel: il est

connu pour sa haute température de fusion (2030°C), sa faible densité (6.24 g.cm-3
) ainsi que

pour ses conductivités électriques et thermiques élevées. Les premiers travaux ont confirmé le

potentiel de MoSb pour des applications verrières [31: les cinétiques de corrosion sont

comparables à celles de certains matériaux couramment utilisés dans ce milieu. A condition

d'améliorer encore sa résistance à la corrosion par le verre fondu, MoSi2 pourrait être un

substitut intéressant de certains alliages à base de platine, et ceci jusque 1350°C.

I.B.2. Matériaux pour l'industrie aéronautique

Dans le but d'augmenter les températures de fonctionnement des turbines afin d'améliorer leur

rendement et par conséquent de diminuer la consommation de combustible, l'industrie

aéronautique développe aujourd'hui encore des matériaux spécifiques.

Au-dessus de 1150°C, les métaux précieux sont fréquemment utilisés dans la composition de

matériaux massifs, spécialement dédiés aux lanceurs de satellite. Ces alliages à base de

matériaux précieux sont les mêmes que ceux utilisés dans l'industrie verrière: PU10Rh,

PU20Rh, PU30lr alloys, ODS (Pt DPH) [31. Ils montrent jusqu'à 1700°C une bonne stabilité

chimique, une résistance à l'oxydation et des performances mécaniques satisfaisantes.

Malheureusement, ces matériaux présentent également les inconvénients de posséder des

densités élevées et d'être chers.

Une étude récente [4J a été réalisée dans le but de trouver de nouveaux matériaux de structure

à base de métaux précieux pouvant trouver des applications au-dessus de 1150°C. La

structure de ces derniers devrait être calquée sur celles des systèmes-types suivants:

y/y', composés d'un important volume de fins précipités en cohérence avec une

matrice ductile (ex: superalliages base nickel),

~/B', composés de précipités de structure cubique à face centrée contenue

dans une matrice ductile possédant la même structure (ex: alliages ferritiques

basés sur le système Fe-Cr-AI),

Matériaux composites permettant le durcissement de matrices ductiles.

Les résultats obtenus sont prometteurs, mais comme le souligne Wolff, ces matériaux ne sont

qu'aux prémices de leur développement. Toutefois, Fleischer estime que leur prix
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Partie 1: Présentation de la problématique

extrêmement élevé devrait limiter leur utilisation à des températures inhabituellement élevées

et pour lesquelles la résistance à la corrosion est vitale [5].

A des températures inférieures à 1150°C, les alliages base nickel représentent les matériaux

de référence pour les applications haute température de l'industrie aéronautique: ils montrent

de très bonnes propriétés mécaniques et sont protégés contre les attaques chimiques par des

revêtements d'aluminiures. Ces derniers offrent une protection satisfaisante en formant une

couche d'alumine qui constitue une barrière contre les espèces agressives de l'atmosphère.

Toutefois, la durée de vie des composants est sévèrement limitée par l'attaque chimique

simultanée à l'écaillage de la couche d'alumine qui se produit lors des cyclages thermiques

subis en conditions réelles de fonctionnement. L'ajout de platine aux revêtements

d'aluminiures apporte des solutions satisfaisantes à cette problématique. En effet, le platine

est connu pour favoriser la formation sélective de l'alumine et pour améliorer de façon efficace

son adhérence à la surface des revêtements. Les revêtements d'aluminiures de platine sont

usuellement synthétisés par un procédé faisant intervenir deux étapes: le dépôt

électrochimique d'une couche de platine puis une aluminisation standard par cémentation

«( pack» ou « out of pack») ou CVD (Chemical Vapor Deposition).

Les enjeux pour l'industrie aéronautique sont d'ordres économiques, énergétiques mais

également environnementaux. L'augmentation de 10°C de la température de service des

turbines d'avions devrait pouvoir réduire de 1% la consommation en carburant, équivalant à :

une économie de 15 M€ par an pour une compagnie aérienne de trois cents

avions,

mais aussi à une réduction de 150 000 tonnes de rejets en CO2 par an, allant

ainsi dans le sens des normes mises en place par la communauté européenne.

L'amélioration de la résistance à l'oxydation des revêtements d'aluminiures de platine actuels

passe par la compréhension des mécanismes thermomécaniques (associant propriétés

chimiques et mécaniques) conduisant à la dégradation des revêtements.

I.C. Objectifs de l'étude et améliorations attendues

Le but de la présente étude est d'évaluer l'influence des métaux nobles sur les phénomènes

d'oxydation et de corrosion affectant les matériaux utilisés à haute température. Plus

précisément, nous nous proposons d'étudier d'une part, l'effet des additions de platine et de

7
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ruthénium sur la résistance de MoSiz à la corrosion par le verre fondu à 1350°C et d'autre part,

l'influence du platine sur la résistance à l'oxydation cyclique à 1150°C de revêtements

d'aluminiures.

La façon d'aborder les deux études sera cependant très différente. En effet, seuls quelques

travaux ont été jusqu'à maintenant réalisés sur le comportement de MoSiz en milieu verre

fondu et aucune donnée concernant les systèmes Mo-Si-X (où X = Pt, Ru) n'est disponible

dans la littérature. Au contraire, les études concernant les revêtements d'aluminiures pour

alliages base nickel sont nombreuses. Les deux parties de ce travail seront donc abordées

comme suit:

:r MoSiz modifiés par Pt et Ru

Les objectifs sont:

d'établir par le biais de synthèses sur poudres et de couples de diffusion les

équilibres de phases dans les systèmes Mo-Si-Pt and Mo-Si-Ru à 1150°C et

1400°C, respectivement;

de déterminer les structures cristallographiques des nouvelles phases mises en

évidence par l'exploration des diagrammes de phases;

de tester la résistance à la corrosion en milieu verre fondu de MoSi2 pur ainsi

que celles des nouveaux composés issus des systèmes Mo-Pt-Si et Mo-Ru-Si.

Des tests d'immersion en verre fondu associés à des mesures électrochimiques

(voltamétrie, mesures de résistances de polarisation, diagrammes d'Evans)

permettront la caractérisation de leurs performances vis à vis de la corrosion

par le verre fondu;

d'identifier les mécanismes de corrosion.

:r Revêtements d'aluminiures de platine

Les objectifs sont:

de réaliser une comparaison entre le comportement à l'oxydation cyclique à

1150°C de différents types d'aluminiures de nickel substitués ou non par le

platine et déposés sur des substrats en PWA 1484 et CMSX-4 ;

de préciser l'influence du platine sur la résistance à l'oxydation cyclique des

revêtements d'aluminiure.

8
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II.A. Etude bibliographique

11.A.1. Bilan bibliographique des bordures binaires intervenant dans les

systèmes ternaires Mo - X - Si (X = Pt, Ru)

~ Mo- Si:

Le diagramme de phases du système Mo-Si (Fig. Il - 1) présente les trois composés

intermétalliques MoSi2 , Mo5Si3 et Mo3Si dont les températures de fusion sont toutes

supérieures à 2000°C. La phase cubique Mo3Si se décompose péritectiquement à 2025°C

tandis que Mo5Si3 , qui est tétragonale, présente une fusion congruente à 2180°C. MoSi2 , quant

à lui, révèle une transformation polymorphique aux environs de 1900°C [1] avant de fondre de

façon congruente à 2020°C. Les structures « basse température» et « haute température}) de

MoSb sont respectivement quadratique (14/mmm) et hexagonale (P6222). Boettinger et al. [2]

n'observèrent cependant aucune transformation polymorphique dans un composé MoSi2 de

haute pureté. Ils attribuèrent le passage de la forme quadratique de MoSi2 à sa forme

hexagonale à la présence d'impuretés.
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~ ,1

~ j,

j J
IAOO .;

Fig. Il -1: Diagramme d'équilibre de phases du système Mo - Si [21.
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>- Pt - Si:

Le diagramme de phases du système Pt-Si (Fig. Il - 2) indique l'existence de nombreux

composés intermétalliques dont les température de fusion sont relativement basses. Ainsi,

seul le composé PtSi fond à une température supérieure à 1000°C. Il cristallise dans le groupe

d'espace orthorhombique Pnma (structure type MnP).

>- Ru - Si:

Le système Ru-Si (Fig. Il - 3) présente cinq composés intermétalliques dans la gamme de

températures nous intéressant. Le composé stœchiométrique RuSi cristallise sous deux

formes [15J : CsCI à haute température et FeSi à basse température. La température de

transition est de l'ordre de 1300°C pour le composé équiatomique mais possède une forte

dépendance avec la composition de RuSi [4]. Engstrom [19] et Weitzer [18J ont mis en évidence

les composés RU4Si3 et RusSi3 respectivement. L'existence de cette dernière phase a été

récemment remise en cause par Perring [5J.

Le composé RU2Si3 possède la structure orthorhombique Pbcn [6,20] avant de changer de

structure à haute température ("" 1370°C). Aucune donnée concernant la structure haute

température n'a pu être trouvées dans la littérature.

>- Mo - Pt:

Le diagramme de phases proposé par Flükiger [7] (Fig. Il - 4) rapporte l'existence de quatre

composés intermétalliques entre 1000 et 1400°C. Notons simplement les domaines de stabilité

particulièrement étendus pour les phases Mo3Pt2, MoPt et MoPt2.

>- Mo - Ru:

Gürler [8] a récemment étudié les équilibres de phases dans le système Mo-Ru dans la gamme

de températures 700-1200°C. L'analyse d'alliages solidifiés ultra rapidement lui a permis de

confirmer à 1200°C l'existence de la phase cr (Fig. Il - 5). En accord avec le diagramme de

phases donné par Brewer et Lamoreaux [3], aucun autre intermétallique n'a été mis en

évidence dans ce système. Le domaine d'existence de la phase cr ne peut dépasser les limites

36,7-39,4 at.% de ruthénium. Il est également intéressant de noter que les solubilités de Ru et

de Mo dans les solutions solides de molybdène et de ruthénium respectivement sont

particulièrement étendues. On peut observer à la température du palier eutectique des

solubilités atteignant jusqu'à environ 32 at.% de Ru et 51 at.% de Mo.
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Le tableau Il - 1 regroupe les caractéristiques cristallographiques ainsi que les températures

de fusion de l'ensemble des phases pouvant potentiellement intervenir dans l'étude des

systèmes ternaires Mo - X - Si (X = Ru, Pt) entre 1000 et 1400°C.

Phase Température Groupe spatial Paramètres de Ref.

de fusion (oC) maille (À)

Mo 2623 Im3m a = 3,147 l~J

Cf) (W)
(1)
:::l

Ru 2334 P6Jmmc a = 2,705 ll UJg
ëü (Mg) c = 4,281....,
'(1)

E
Pt 1769 Fm3m a = 3,923 [11J

Cf)....,
c:
(1) (Cu)
E
(1)

Si 1414 Fd3m a = 5,430 [l:2J
Lü

(CdiamanÙ

Mo3Si 2025 Pm3n a = 4,897 [13J

(Cr3Si)

Mo5Si3 2180 14/mcm a = 9,650 [5J

ü5 (W5Si3) c = 4,911
1

0 ex - MoSi2 2020 14/mmm a = 3,211 [14J
:2:

(MoSb) b = 7,824

f3 - MoSb 2020 P6222 a = 4,622 (15)

--- c = 6,646

PtSi 1229 Pnma a = 5,567 I1 0 J

ü5
(MnP) b = 3,5871....,

0...
C = 5,927

Ru2Si "" 1550 Pnma a = 5,279 lUJ

(Co2Si) b = 4,005

c::: 7,418

Ru5Si3 --- Rh5Ge3 a = 5,246 [Hl]

ü5
(Pbam)1 b = 9,815

:::l
0::: c = 4,023

RU4Si3 "" 1695 Pnma a = 5,193 ll~J

(Rh4Sb) b = 4,021

c=17,13
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Tab. Il - 1: Proprretes des phases unalres et bmalres rencontrees dans les systemes MO-SI, Pt-SI,

Ru-Si, Mo-Pt et Mo-Ru dans la gamme de températures 1000-1400°C.

RuSi 1870 Pm3m a = 4,700 [!Jj

(CsCI)

RuSi --- P213 a = 2,912 [!JJ

(FeSi)

Cl - Ru2Si3 Pbcn a = 11,05 [20)

(Ru2Si3) b = 8,934

c = 5,533

f3 - Ru2Si3 1710 --- --- [5j

MosPt 1780 ± 20 Pm3n --- [;jJ

(W3O)

f3 - M03Pt2 1880 ± 30 P6:!mmc a = 5,572 [LU]

(Ni3Sn) b =4,480
......

MoPt 1300 ± 20 Pmma a = 4,475 [a]
0..

1

0 (f3'AuCd) b =2,729
~

c = 4,914

MoPt2 1800 ± 20 Pmnn a = 2,732 IL;jJ

(FeS2) b = 4,900

c = 4,476

cr --- P4imnm a = 9,565 [24)
::l

0:::
(FeCr) c = 4,9361

0
~

... .

11.A.2. Etude bibliographique du comportement de MoSb à haute température

Il.A.2.a. Oxydation sèche de MoSb

Le comportement à l'oxydation de MoSi2 a fait l'objet d'un grand nombre de travaux depuis les

années 1960. Il a été établi que l'excellente résistance à l'oxydation à haute température (T >

1000°C) est due à la formation d'une couche dense et protectrice de silice. En revanche, les

études ont également montré que le disiliciure de molybdène subit entre 400 et 600°C une

corrosion pouvant conduire en seulement quelques minutes à la transformation intégrale du

matériau en poudre. Ce phénomène, observé pour la première fois en 1955 par Fitzer [25J, est

désigné sous le nom de « peste de MoSi2 » par analogie avec la peste de l'étain [26J
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Néanmoins, contrairement à l'étain pour lequel cette dégradation est liée à une transformation

cristallographique, la peste de MoSi2 est attribuée à un mécanisme d'oxydation puisque le

phénomène n'est pas observé sous atmosphère inerte [26].

La littérature permet de distinguer trois types de comportement à l'oxydation du disiliciure de

molybdène. Ils sont relatifs aux trois gammes de température suivantes [27] :

300°C < T < 600°C, températures auxquelles MoSi2 souffre du phénomène de

peste

600°C < T < 1000°C, gamme de températures intermédiaire dans laquelle le

disiliciure de molybdène ne subit pas le phénomène de peste mais ne révèle

pas non plus la formation d'une couche continue et « protectrice» de silice. Les

oxydes formés sont mixtes SiOiMo03 .

T > 1000°C, domaine de température dans lequel MoSi2 est protégé de façon

efficace par une couche dense de Si02 .

D'un point de vue thermodynamique, deux réactions d'oxydation du disiliciure de molybdène

sont envisageables [28J:

2 MoSi2 (s) + O2 (g) => ~ Mo03 (s) + ..± Si02 (s) (réaction Il - 1)
7 7 7

2. MoSi2 (s) + O2 (g) => l Mo5Si3 (s) + Si02 (s) (réaction Il - 2).
7 7

o -------,---------.---- ,-----,------------! 1

3 0 400 500 600 700 800 900 1000 1100 1200 13PO
-100 - - - - - - - - .. - .. - - - - - - - - - - - - . - - - , .. - - - - - - - - .. - - - - - - , ' - - - - .. - - - - :

1
-200 -------------------------------------------------------1

â -300' - - - - -, .. , . '. , '(2/7fMoSI2''+ 02--=-t'(277YMoO; +-(4i7) SIO; -' . - - -. - - ,-1
CIl
"0

~ ~:: I·~.~.~••~.~••:.:••:.•:.:~-:~:~~~.:•.:~:~-:••:••~••:.:••:~:~~~~~.••:.:.:••:.:••:.:••:~:••~.•:••:.·11
_(5InMoSÏ2, T.Q2~-(1ll)Mo5Sh.i: SiQ2, .. -, , , _-' ,-1

___.~ ~ J

Fig. Il - 6: Energie libre des réactions d'oxydation de MoSi2 [
28

1,
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Le calcul par Liu [28] de l'énergie libre des deux réactions précédentes a montré qu'elles sont

toutes deux possibles à haute température (Fig. Il - 6) avec une légère préférence pour la

réaction menant à la formation de Mo5Sb et de silice. Ceci est de plus en accord avec la coupe

isotherme du diagramme d'équilibre ternaire du système Mo - Si - 0 (voir Fig. Il - 7) à 773 K

selon lequel MoSi2 est en équilibre avec Si02 et Mo5Si3 , mais pas avec Mo03 . Or, les analyses

des produits de corrosion issus d'échantillons de MoSi2 oxydés entre 400 et 600°C montrent

[30) la formation d'aiguilles de Mo03, de « c1usters » de Si02 et de grains de MoSi2 résiduels.

Puisque la formation simultanée des oxydes Mo03 et Si02 lors du phénomène de peste ne

peut être thermodynamiquement expliquée, le mécanisme doit trouver son origine dans des

considérations d'ordre cinétique. Chou [31J a étudié la cinétique de peste à des températures

comprises entre 375 et 500°C. Il a montré que si l'on trace la variation de volume des

échantillons de MoSi2 en fonction de la durée d'oxydation, on peut mettre en évidence lors du

phénomène de peste l'existence d'une phase de nucléation suivie d'une phase de croissance

(voir Fig. Il - 8). Ceci est en accord avec les conclusions de nombreux auteurs [33.37] qui ont

également observé l'existence d'une phase « d'incubation» précédant la dégradation

catastrophique de MoSi2.

Durant la phase dite de croissance, MoSi2 subit une très nette expansion en volume. La

formation de Mo03 serait à l'origine de cette variation de volume induisant des contraintes

résiduelles dans le matériau et conduisant à sa rupture. D'après Chou et Yanagihara [32], la

variation du volume molaire de MoSi2 doit pouvoir atteindre une augmentation de l'ordre de

250% si l'on admet que l'oxydation de MoSi2 conduit à la formation simultanée de Mo03 et de

Si02. Chou a encore montré que la variation de volume suit une loi linéaire proportionnelle à la

durée d'oxydation. Celle-ci permet de calculer une énergie d'activation pour la phase de

croissance de l'ordre de 27,6 kcal/mole. Cette dernière est en très bon accord avec celle

mesurée par Meschter [33] (27,2 kcal/mole) en considérant la variation de masse de MoSi2 1ors

de son oxydation entre 400 et 600°C.

L'ordre de grandeur de ces valeurs est nettement inférieur à celui déterminé pour des

températures supérieures à 1000°C (80 kcal/mole [34.35J). Selon Chou, la faible valeur calculée

pour les températures de peste s'explique par la diffusion « relativement» facile d'oxygène

aux joints de grains tandis qu'à plus haute température, la diffusion plus difficile du silicium en

phase solide au travers de la couche de silice devient l'étape limitante du mécanisme

d'oxydation.
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Fig. Il - 7 : Coupe isotherme à 773 K du diagramme d'équilibre ternaire Mo - Si - 0 [27].

Cette interprétation est en accord avec certains travaux [36J soulignant une oxydation

particulièrement marquée au niveaux des hétérogénéités du matériau tels que pores, fissures

et joints de grains. De nombreux auteurs [33,36-43J en ont conclu que le phénomène de peste

n'est pas intrinsèque à MoSb mais découle de la microstructure du matériau et notamment de

ses hétérogénéités.

Chou et al. [30J ont également proposé qu'en plus de contraintes internes dues à la formation

au cœur du matériau de mélanges d'oxydes solides MoO:JSi02, la forte pression partielle de

vapeur de Mo03 (9.10-3 Pa à 550°C [44l) doit également être responsable des contraintes

internes menant au phénomène de peste.

Notons encore que des travaux [41] ont montré que les échantillons de MoSb possédant un

excèdent de molybdène sont plus rapidement touchés par le phénomène de peste. A

contrario, le dopage en silicium de MoSi2 permet de prolonger la phase d'incubation mais pas
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d'éliminer la phase de dégradation. Ces résultats sont en bon accord avec le principe selon

lequel la phase de croissance débute lorsque . l'approvisionnement en silicium n'est plus

suffisant à assurer l'oxydation sélective du silicium.

3000
• 375 C

---., • 400CE
E ... 425C--CI) 0 450C
E 2000
:J
0
>
CI)
'tJ
r::
0 1000..
C'II

'C:
C'II
>

0
0 100000 200000 300000

Durée d'oxydation (s)

Fig. Il - 8 : Variation en volume de MoSb synthétisé par pressage à chaud (HP) en fonction de

la durée d'oxydation [31]. Mise en évidence de la phase dite d'incubation ainsi que de la

variation linéaire de volume en fonction de la durée d'oxydation.

600 < T < 1000°C

Le comportement à l'oxydation de MoSi2 n'a été que peu étudié dans cette gamme de

température. Bertziss [41] indique que MoSi2 ne souffre plus du phénomène de peste à partir de

600°C. Bien que la couche d'oxyde formée ne puisse être qualifiée de protectrice, la

volatilisation de Mo03 qui débute à partir de SOO°C diminue les contraintes internes et

supprime le phénomène de peste. A no°c, les vitesses de formation et de vaporisation de

Mo03 sont égales [47] si bien que Mo03 disparaît progressivement des produits de corrosion

pour finalement permettre la formation d'une couche de silice pure. Glushko et al. [48]

montrèrent que la couche d'oxyde formée entre 600 et 700°C est riche en inclusions et en

pores: elle présente une couleur brune foncée. L'auteur attribue la présence de pores à la

vaporisation de Mo03 qui diffuse à travers la couche d'oxyde et lui donne une couleur brune.

Bartlett et al. [49,50J ont observé entre 800 et 1000°C la formation d'une couche de silice saturée

en « clusters » d'oxydes de molybdène. Ces résultats sont cependant en désaccord avec ceux

de Meschter [33] indiquant que la température de transition entre l'oxydation non-sélective et
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sélective du silicium se trouve entre 500 et 550°C. D'après cet auteur une couche d'oxyde

biphasée de couleur grise se formerait à 550°C tandis qu'à 600°C, l'oxydation de MoSi2

conduirait à la formation d'une couche de silice pendant au moins les 200 premières heures

d'exposition.

T> 1000°C

Selon Fitzer [51 1, même à haute température, l'oxydation de MoSi2 débute par une phase de

courte durée pendant laquelle silicium et molybdène sont tous deux oxydés. Ce n'est qu'après

la formation d'une couche de Si02 suffisamment épaisse que la pression partielle d'oxygène à

l'interface MoSi2 - Si02 ne permet plus l'oxydation du molybdène. L'oxydation sélective du

silicium est alors assurée: on parle d'oxydation « passive» à l'inverse de l'oxydation dite

« active» au cours de laquelle Mo et Si sont tous deux oxydés.

Le domaine d'oxydation dite « passive}) possède cependant des limites, même au-dessus de

1000°C. Matthias [52J a dressé sur la base de calculs thermodynamiques les limites des

différents régimes d'oxydation en fonction de la température et la pression partielle d'oxygène

(Fig. Il - 9). Ce diagramme permet de déterminer les conditions de température et de pression

nécessaires au phénomène de peste (région 1). La zone Il correspond à la gamme de

température 600 < T < 1000°C étudiée précédemment pour P02 =0,2 atm. Les domaines III et

IV délimitent les domaines d'oxydation sélective du silicium. Néanmoins, lorsque la

température augmente et que la pression partielle d'oxygène diminue (zone IV), la formation

puis la volatilisation de SiO se produit et conduit à une accélération de la consommation du

silicium à l'interface MoSb - Si02.
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Fig. Il - 9: Domaines d'oxydation de MoSi2 en fonction de la température et la pression

partielle d'oxygène [62]. 1et Il représentent les domaines d'oxydation active, III et IV d'oxydation

passive et V d'évaporation ({ totale ». La région 1correspond au domaine de peste.

De nombreux travaux [25,34,39,49,51] ont montré que la vitesse d'oxydation de MoSb suit une loi

parabolique. La couche de silice formée est amorphe et forme un réseau de tétraèdres de

SiO/ contenant des lacunes interstitielles permettant la diffusion de l'oxygène vers l'interface

MoSb - Si02 [61]. La diffusion de l'oxygène au travers de la couche de silice a été proposée

comme étant le mécanisme contrôlant la croissance de la couche d'oxyde [34,49.53,85,86]. Comme

l'indique Becker [43], la majorité des auteurs admet que celle-ci se fait par voie gazeuse.

Néanmoins, Zheng [54J remarqua à 1300°C une brusque variation des énergies d'activation: il

en conclut que pour des températures inférieures à 1300°C, l'oxygène diffuserait

préférentiellement par voie gazeuse tandis qu'au-dessus de 1300°C, la diffusion se ferait par

le transport de l'ion 0 2
- via le réseau lacunaire de l'oxygène dans Si02 solide.

Glushko [48J a montré par microscopie électronique à transmission que les couches d'oxyde

formées à 1000 et 1100°C sont constituées d'une matrice de silice amorphe contenant des

îlots de cristobalite. D'après de nombreux auteurs [41,50.55,56], la cristobalite serait la forme la

plus fréquente de la silice entre 1200 et 1600°C. Ces résultats sont en désaccord avec

l'observation de Fitzer [25] qui ne put mettre en évidence à 1300°C la formation de silice

cristallisée. L'auteur attribua néanmoins ce résultat à la présence d'éléments étrangers, tels

que des oxydes de molybdène, empêchant la cristallisation de la silice. Wirkus [34J proposa
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également la formation d'une couche de silice mi-cristallisée, mi-amorphe à 1500°C. D'autres

études [43.57.58] ont encore mis en évidence la formation de tridymite entre 1000 et 1200°C se

transformant aprés quelques heures d'oxydation à 1300°C en cristobalite. La transition

tridymite -7 cristobalite se déroulerait aux environs de 1300°C; à 1400°C, les mesures de

diffraction des rayons X ont montré que la cristobalite se forme immédiatement. Enfin, Bertziss

[41] rapporta encore la possibilité de formation d'une couche de silice cristallisée jusque

1700°C. Jusqu'à cette température, SiOz est cristallisée puis adopte une structure amorphe

pour des températures supérieures.

Lorsque la couche de SiOz est suffisamment dense et que la pression partielle d'oxygène est

trop faible pour permettre la formation d'oxydes de molybdène, la consommation de silicium à

l'interface MoSiz - SiOz devrait conduire à la formation de Mo5Si3 . Certains auteurs ont

confirmé la présence de couches [55] ou de particules [39.56J de Mo5Si3 sous la couche de silice.

Melsheimer [57] explique cependant que Mo5Si3 se forme préférentiellement entre 1000 et

1200°C, températures auxquelles la silice adopterait la structure tridymite. Au delà, la

disparition progressive de Mo5Sb coïnciderait avec la transformation de la structure de la silice

en cristobalite. La diffusion plus aisée au travers de la cristobalite de Mo03 associée à

l'augmentation significative de sa vaporisation à partir de 1200°C permettrait, selon

Melsheimer [571, de réduire l'excès de molybdène à l'interface MoSiz - SiOz et de faire

disparaître le composé Mo5Si3.

La vaporisation de Mo03 serait également à l'origine de la formation de bulles pouvant

atteindre des dimensions relativement importantes dans la couche de silice. Fitzer [59] observa

pour la première fois ce phénomène pour des échantillons de MoSiz possédant un léger excès

en silicium. Après refroidissement, les bulles présentaient une couleur brune. Lohfeld [60]

attribue également leur formation à 1700°C à la vaporisation d'importantes quantités de Mo03

et en particulier lorsque la diffusion de cet oxyde, dont la formation est favorisée par la

présence de grains de Mo5Si3 à proximité de l'interface MoSiz - SiOz, devient supérieure à

celle de l'oxygène dans la couche de silice.

Il.A.2.b. MoSiz et la corrosion en milieu verre fondu

11.A.2.b.i. Le milieu verre fondu

Comme en milieu aqueux, on peut distinguer en milieu verre fondu la corrosion dite

« endomorphique », liée essentiellement aux propriétés structurale et texturale du métal, de la
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corrosion dite « exomorphique », dépendant des propriétés acido-basiques et oxydo

réductrices du verre [61 1. Dans cette partie, les mécanismes de corrosion dits exomorphiques

seront essentiellement présentés. Les principes réactionnels de la chimie en milieu verre

fondu seront brièvement décrits.

>- Formation, structure et compositions des verres

La cristallisation de certaines substances peut être évitée lorsqu'elles passent suffisamment

rapidement de l'état liquide à l'état solide. Lors de la phase de solidification, on observe à une

température notée Tg une soudaine variation des propriétés physiques du liquide, avec

notamment une augmentation de sa viscosité. Cette dernière est à l'origine du ralentissement

des mouvements moléculaires et atomiques et permet de figer la structure dans un état

amorphe. On parle alors de vitrification ou de transition vitreuse. Cette dernière ne peut

cependant pas être définie comme étant une transformation thermodynamique car elle

correspond plutôt à un effet cinétique dû au ralentissement de la diffusion au sein du liquide.

Le verre est donc un solide non cristallin ne présentant pas d'ordre à longue distance et

possédant un état particulier de la matière: l'état vitreux.

Ce dernier n'est pas caractéristique des verres d'oxydes (Si02, 820 3,,,,) couramment

observés dans la vie courante mais peut également être observé pour de nombreux composés

tels que les polymères (polyéthylène, polystyrène, ...), les sels fondus (carbonates, ), les

composés organiques (méthanol, éthanol, ...), les alliages métalliques (CuZn, PdSi, ) et

même certaines solutions aqueuses (KOH, LiCI, ...).

Dans le cas des verres d'oxydes, Zachariasen [62J proposa dés 1932 les conditions

nécessaires à la formation d'un verre:

Un atome d'oxygène ne peut être lié à plus de deux atomes,

Le nombre d'atomes d'oxygène entourant un atome A doit être limité (4 au

maximum),

Les polyèdres de l'oxygène formés autour d'un atome A peuvent avoir des

sommets communs mais pas d'arrêtes ni de faces communes,

Au moins trois sommets de chaque polyèdre doivent être partagés avec

d'autres polyèdres.

Ces règles se révélèrent en très bon accord avec la réalité puisque les oxydes de formule A20

et AO ne vérifiant pas ces critères ne vitrifient pas. Au contraire, les oxydes de formule type

A20 3, A02, A20 S' A03 et A20 7 présentent une transition vitreuse à condition que les polyèdres

de coordination formés par l'oxygène soient:
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Des plans triangulaires dans le cas de AZ0 3,

Des tétraèdres dans le cas de AOz et AZ0 5 ,

Des octaèdres dans le cas de A03 et AzOy.

Cette classification possède cependant ses limites lorsqu'il s'agit d'expliquer la formation de

certains verres d'oxydes. Le développement de modèles plus complexes faisant intervenir la

nature des liaisons chimiques n'a pas suffit à comprendre dans les moindres détails les

critères de leur formation. Ils permirent cependant de séparer trois familles d'oxydes

couramment rencontrés dans la composition de verres (voir tab Il - 2):

Les composés « formateurs de réseau », qui forment le réseau vitreux,

Les composés « modificateurs de réseau », qui perturbent le développement

du réseau vitreux à longue distance,

Les composés « intermédiaires », qui sont soit formateurs, soit modificateurs

selon la composition du verre.

Type d'oxydes Oxydes

Formateur SiOz, B20 3, Ge02, PZ0 5 , Sb20 5, AS20 5 , V20 5

Modificateur LizO, NazO, K20, CaO, BaO, SC203, La203, YZ03, Sn02, Ga203, 1nZ03, MgO,

UzO, Cs20, HgO

Intermédiaire A120 3, PbO, ZnO, CdO, Ti02, ThOz, BeO, CdO, Zr02

Tab. Il - 2: Familles d'oxydes participant à la composition des verres.

Enfin, d'une manière générale, on peut considérer que le verre est constitué d'anions

provenant de l'oxyde formateur (silicates, borate, phosphates, ...) ainsi que de cations

provenant de l'oxyde modificateur. Dans le cas des silicates fondus, constitués de tétraèdres

d'oxygène au centre desquels se trouve l'ion Si+1v
, ces cations s'insèrent dans la structure du

verre en détruisant des liaisons Si - O. Ceci a pour effet de faire apparaître (voir Fig. Il - 10) :

Un atome d'oxygène pontant (lié à deux cations Si+1v) et un ion oxyde libre

issus de deux atomes d'oxygène non pontants,

Ou une scission par capture d'un ion oxyde libre.

1 1
o 0
1 O' 1

-O-Si/ + Si-O-~
1 '0/ 1
o 0
1 1

Fig. Il - 10: Réaction d'autosolvolyse des silicates.

1 1
o 0
1 1

-O-Si-O-Si-O- +02''''1>

1 1
o 0
1 1

(réaction Il - 3)
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Cette transformation peut être perçue comme une autosolvolyse des silicates obéissant

au principe d'oxoacidité selon lequell'autoionisation du solvant peut se produire par le biais du

transfert d'une particule autre que le proton. Dans les phases liquides ionisées à haute

température, l'ion 0 2- joue fréquemment ce rôle. D'une manière générale, ce dernier, donneur

de doublet électronique, peut se combiner aux accepteurs, appelés oxoacides. Les produits de

ces associations sont appelés oxobases et peuvent agir comme donneurs de 0 2-. Enfin, selon

le principe d'oxoacidité, cet ion est la base la plus forte pouvant exister en milieu verre fondu.

Notons encore, qu'un formalisme spécifique au silicates fondus a été introduit par Paul [63J. Les

tétraèdres d'oxygène centrés sur un atome de silicium sont notés Si(01l2)4, soulignant le

partage de chaque oxygène pontant entre deux tétraèdres. De même, les tétraèdres contenant

un oxygène non pontant sont notés Si(01/2hO-. La réaction d'autosolvolyse devient alors:

2 Si(01l2hO- = 2 Si(01l2)4 + 0 2-. (Réaction Il - 4)

>- Chimie des milieux verres fondus

Principe d'oxoacido-basicité :

Ce principe a été énoncé par Lux et Flood [64,65J, et définit la réaction acide-base en milieu

verre fondu comme étant l'échange de l'ion oxyde 0 2- entre particules acceptrices, appelées

oxoacides, et particules donneuses, appelés oxobases. Gutman [66J généralisa plus tard ce

concept par le principe d'ionotropie selon lequel un acide est donneur de particules positives

ou accepteur de particules négatives; inversement, une base peut donner des particules

négatives ou accepter des particules positives.

En milieu verre fondu, on peut donc définir une échelle d'acido-basicité caractérisée par la

grandeur p02- = -log(a02-), où (a02-) est l'activité en ions oxyde dans le milieu. Les constantes

d'équilibre des réactions d'autodissociation des différents milieux permettent de plus, en

théorie et par analogie au milieu aqueux, de définir l'étendue du domaine d'acidobasicité.

L'expérience a cependant montré que la concentration en ions oxydes dans les milieux verre

fondu est très faible et qu'elle est tamponnée par les différents équilibres entre espèces

silicatées. Ceci serait dû à la vitesse particulièrement rapide des transformations - oxygène

pontanUoxygène non pontant - dans le réseau silicaté si bien que seule une très faible

concentration en ions oxydes peut être considérée comme réellement libre.

L'oxobasicité des verres fondus est plus une grandeur relative fixée par rapport à la facilité

qu'ont les éléments alcalins ou alcalino-terreux présents dans le réseau silicaté à céder ou à
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accepter des ions oxydes. On admet généralement que l'oxobasicité augmente dans l'ordre

suivant:

Principe d'oxydoréduction en milieu verre fondu:

En milieu verre fondu, la relation entre une espèce oxydante et une espèce réductrice est

généralement formalisée par l'équation suivante:

Ox + me- =Red + n02
- (réaction Il - 5)

Les mécanismes d'oxydoréduction en milieu verre fondu subissent donc l'influence de l'ion

oxyde agissant comme stabilisateur des états d'oxydation les plus élevés en abaissant les

potentiels normaux des systèmes leur correspondant [67]. Les variations d'enthalpie libre des

réactions types Il - 5 permettent d'accéder par le biais de la relation L1Go = -nFEo aux

potentiels standard des différents couples redox du milieu. Ces derniers sont généralement

judicieusement classés en milieu verre fondu par rapport au couple redox de l'oxygène choisi

comme référence: EO (J,IO'- = av. Cette échelle de potentiels permet alors de quantifier la

tendance des réactions redox à se déplacer dans le sens correspondant à la réduction de

l'oxydant le plus fort par le réducteur le plus fort.

Les milieux verre fondus, dans lesquels coexistent plusieurs couples redox, atteignent leur

équilibre lorsque l'ensemble des couples participant aux réactions mises en jeu prennent une

valeur identique de potentiel. Lorsqu'une échelle de potentiels a été établie pour le milieu

particulier, il devient alors possible de déterminer la composition du système à l'équilibre. Ces

prévisions sont souvent mises à défaut en solutions aqueuses suite à la lenteur de certaines

réactions. Par contre, à haute température, les cinétiques de réactions sont accélérées, si bien

que les prévisions thermodynamiques sont particulièrement bien vérifiées.

De plus, comme le souligne P. Claes [68], lorsqu'un liquide se trouve exposé à l'air et dans

l'hypothèse où aucune contrainte diffusionnelle n'existe dans le système, la pression partielle

de l'oxygène gazeux dans le liquide devrait être égale à celle dans l'atmosphère, c'est à dire à

0,21 atm dans le cas de l'air. Les activités de l'oxygène dans le verre et dans l'atmosphère ne

peuvent cependant pas être égales car un gaz soluble ne se conforme pas à la loi de Raoult.

Norton [69] a déterminé que le rapport entre la concentration de l'oxygène moléculaire dans le

verre et celle dans l'atmosphère est égale à 0,01 à 978°C. Le même auteur a de plus montré
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que ce coefficient ne varie que très peu avec la température. L'activité de l'oxygène

moléculaire en milieu verre fondu peut donc être considérée comme constante et égale à 2.10

3. La valeur du potentiel de réduction du couple de l'oxygène reste par conséquent également

constante et fixe le potentiel sur lequel les autres couples redox du milieu s'alignent lorsque le

milieu est à l'équilibre. Il est donc possible de déterminer l'état d'oxydation des différents

éléments présents dans le milieu et ainsi de caractériser les propriétés oxydoréductrices du

milieu.

>- Mécanismes de corrosion

Comme l'indique Toussaint [71 1, les mécanismes de corrosion d'alliages métalliques en milieu

verre fondu sont majoritairement dus à l'oxydation d'un élément de l'alliage associés à la

réduction d'un composant du verre. Le mécanisme de réduction peut simultanément

concerner:

des ions métalliques de métaux plus nobles que ceux de l'alliage [72J (oxydation

du fer en présence d'oxyde de cobalt CoO),

des ions métalliques de métaux moins nobles que ceux de l'alliage [33,73]

(oxydation de fer due à la réduction d'ions Na+),

des oxoanions et des composés gazeux dissous dans le milieu (SOl', COz,

SOz, Oz, ...) [74-76J.

Il en résulte que le potentiel de corrosion d'un métal est généralement un potentiel mixte et

non pas un potentiel d'équilibre thermodynamique à proprement parler.

La stabilité chimique vis-à-vis de l'électrolyte des produits de corrosion formés en surface des

alliages métalliques constitue également un facteur prépondérant régissant la résistance a la

corrosion par le verre fondu. Ainsi les produits formant des solutions liquides avec la silice se

dissolvent dans le milieu verre fondu et ne peuvent apporter une protection efficace au

matériau. En revanche, les produits en équilibre thermodynamique avec la silice sont

potentiellement protecteurs.

Enfin, la corrosion en milieu verre fondu peut être accentuée par des phénomènes d'érosion

dus à l'importante viscosité des verres. Les assiettes de fibrage utilisées pour la fabrication de

fibres de verre sont par exemple particulièrement soumises à ce type de corrosion.
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11.A.2.b.ii. Modèles des mécanismes de corrosion par le verre fondu de

MoSi2

En s'appuyant sur des calculs thermodynamiques dans les systèmes Mo - 0, Mo - Si - 0 et

Na20 - CaO - Si02, Muan [77] a pour la première fois proposé d'utiliser MoSi2en milieu verrier.

Les premiers tests réalisés sur des électrodes en Super Kanthal 33 dans des verres E et sodo

calciques [78-81J ont montré une oxydation sélective du silicium par l'oxygène moléculaire

dissous dans le verre suivant la réaction Il - 2. La consommation du silicium conduit à la

formation d'une couche de Mo5Si3 en surface du matériau, la silice formée se dissolvant

progressivement dans le verre.

Comme l'indique la figure Il - 11, l'oxydation sélective du silicium à la surface des électrodes

peut également en théorie conduire à la formation de Mo3Si puis de molybdène métallique.

Néanmoins, ceci nécessite, selon Sundaram et al. [78-
8Dl, que le disiliciure de molybdène, dont

l'affinité pour l'oxygène moléculaire est supérieure à celles de Mo5Si3 et Mo3Si, ne soit pas

directement en contact avec le verre. Dans le cas contraire, la réaction Il - 2 est privilégiée.

Ceci explique donc que seules de très faibles quantités de Mo3Si ou de molybdène métallique

aient pu être détectées à la surface d'électrodes dont la porosité est importante ou dont les

joints de grains sont colmatées par des phases silicatées [78l. Celles-ci permettent l'infiltration

de verre fondu dans le matériau et par conséquent un contact quasi-permanent entre le verre

et MoSi2. Les changements volumiques induits par la consommation du silicium peuvent être à

l'origine de contraintes entraînant le détachement de la surface des électrodes de particules

de MoSi2ou de Mo5Si3. Dans ce cas, la transformation progressive de MoSi2en Mo3Si puis en

molybdène métallique peut se produire.

Les premiers résultats fournis par Sundaram et al. n'ont donc pas montré la formation de

couche protectrice de silice. Les mêmes auteurs ont alors étudié la possibilité de protections

anodiques ou cathodiques du disiliciure de molybdène par polarisation. Dans les deux cas, un

appauvrissement en silicium est à l'origine de la formation à la surface de l'échantillon d'une

couche de Mo5Si3• Sous polarisation anodique, la réaction d'oxydation du silicium en ions Si4+

suivant la réaction suivante a été proposée:

(réaction Il - 6)

les ions Si4+ réagissant avec les ions oxydes dissous dans le verre pour former de la silice.
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Puisque le molybdène ne possède que des degrés d'oxydation positifs et qu'il ne peut par

conséquent pas participer à une réaction de réduction, les auteurs proposent que des ions Si4

se forment sous polarisation cathodique:

(réaction Il - 7)

Les ions Si4- réagissent ensuite avec le dioxygène dissous dans le verre selon:

Si4- + 02(verre) = Si02(1) + 202-. (réaction Il - 8)

Dans le seul cas de la polarisation anodique, une amélioration de la tenue à la corrosion au

niveau de l'interface verre/atmosphère a été observée et expliquée par la formation forcée et

massive de silice visqueuse empêchant le renouvellement de l'environnement corrosif.
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Fig. Il - 11 : Diagramme d'Ellingham faisant intervenir les différentes réactions entre MoSi2 et O2•

Park et al. se sont également intéressés au comportement d'électrodes en MoSi2 partiellement

immergées dans un verre borosilicaté [82]. L'analyse de ces dernières révèle que la partie

émergée est recouverte d'une couche de silice d'épaisseur supérieure à celle attendue sur un

échantillon de MoSi2 oxydé à l'air; ceci serait dû à la présence dans la couche de silice

d'impuretés issues du verre et favorisant la diffusion de l'oxygène dans Si02. La partie
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immergée présente un appauvrissement en silicium conduisant à la formation de couches

successives de composition Mo5Si3, Mo3Si puis Mo pur. Les couches de molybdène métallique

et de Mo3Si présentent une importante porosité et ne sont pas protectrices.

Les parties des électrodes situées à l'interface verre - atmosphère présentent une corrosion

particulièrement marquée (Fig. Il - 12). En effet, dans cette zone, la dissolution de la silice

dans le verre accompagnée de la vaporisation du molybdène sous forme d'oxydes résultent

d'une part des mouvements de convexion importants à la surface du verre et d'autre part, de

la forte pression d'oxygène présent dans l'atmosphère.

Partie émergée

MosSis

e...
QI

>
;, Oxydes de Mo
'tI

~ 1
~,

~,

1,,

Partie immergée

Mo métallique

MosSis

Verre + Si02 dissoute

Couche riche en
Mo et appauvrie
en Si

Phases appauvries en
Si: MosSis, M03Si,
oxydes de molybdène,
Mo

Fig. Il - 12 : Schéma du mécanisme de corrosion proposé par Park et al. [82] pour MoSi2, parties

immergées, émergées et à la surface du verre.

Les auteurs estiment que la tenue à la corrosion de MoSi2 est comparable à celle de l'AZCS

(réfractaire composé typiquement des oxydes Ab03, Zr02, Cr203 et Si02), matériau bon

marché couramment utilisé dans l'industrie verrière. MoSi2 se corrode plus rapidement au

niveau de la surface du verre mais serait, pour les parties totalement immergées, partiellement

protégé par la formation de phases « protectrices}) et relativement stables comme Mo5Si3,

Mo3Si et Mo.
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II.B. Méthodes expérimentales

11.8.1. Techniques de synthèses

Les différentes techniques utilisées pour la synthèse des matériaux testés vont être

brièvement explicitées dans ce paragraphe. La synthèse d'alliages pulvérulents a été

largement mise à profit dans l'étude des diagrammes de phases. Les techniques de frittage

à chaud en four à presse ainsi que de fusion en four à induction ont été également

employées. Le choix de l'un ou de l'autre de ces deux derniers modes d'élaboration est

principalement conditionné par la température de fusion du matériau étudié. Ainsi, le

pressage unidirectionnel à chaud a été préférentiellement utilisé pour les échantillons de

MoSi2 pur ou faiblement dopés en métaux précieux (0,2% massique) car leur température de

fusion est particulièrement élevée et inaccessible en four à induction. En revanche, la fusion

HF a été utilisée pour la synthèse des composés intermétalliques ternaires dont les

températures de fusion sont plus basses.

II.B.1.a. Synthèses sur poudres

L'exploration des nouveaux diagrammes de phases ternaires a été effectuée par

synthèses de poudres de différentes compositions d'alliages.

Les poudres sont mélangées et finement broyées dans un mortier en agate avant

d'être mises sous vide en ampoule de silice. Elles sont alors recuites à la température

d'étude du diagramme de phases, la durée de recuit dépendant de la réactivité des poudres

et de leur vitesse de mise à l'équilibre. Après recuit les ampoules sont retirées du four et

trempées afin d'éviter toute transformation structurale lors du refroidissement. Les différentes

poudres sont alors soit grossièrement broyées afin d'être observées par microscopie

électronique à balayage ou analysées à la microsonde de Castaing, soit finement broyées

afin d'être étudiées par diffraction X.

Il.B.1.b. Echantillons massifs

Il.B.1.b.i. Fusion inductive à haute fréquence

Les poudres élémentaires sont mélangées dans les proportions adéquates et

finement broyées dans un mortier en agate avant d'être mises sous vide en ampoule de

silice. Ces dernières sont alors placées dans un four tubulaire horizontal à 1200°C. Une

réaction autopropagée, permettant la formation du composé souhaité ou celle

d'intermédiaires réactionnels, est observée au bout de quelques minutes; l'ampoule est alors

retirée du four. Les poudres sont à nouveau finement broyées puis compactées sous forme

de cylindres de diamètre de Smm. Ces derniers sont alors placés dans le four à induction

hautes fréquences comme indiqué à la figure Il - 13 puis fondus. La surface des échantillons
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est régularisée par un polissage au drap 1200 puis mesurée avec précision. Une des deux

extrémités des échantillons est polie à la pâte diamantée de 1 fJm, puis observée au

microscope électronique à balayage et analysée à la microsonde électronique afin de

déterminer la nature d'éventuelles phases étrangères.

Circulation d'~

Poudre
ompactée

Spires inductives

Fig. " - 13: Configuration utilisée pour la fusion en four à induction.

II.B.1.b.ii. Pressage unidirectionnel à chaud

Les électrodes de MoSb pur, de MoSi2 + 2% massique de platine et 2% massique de

ruthénium ainsi que les électrodes de Mo5Si3 et Mo3Si ont été réalisées au four de pressage

unidirectionnel à partir de poudres non recuites au préalable. Les paramètres de frittage pour

les deux types d'électrodes sont les suivants:

mélange des poudres sans recuit d'homogénéisation,

montée à 1O°C/mn jusque SOO°C sous vide partiel et charge appliquée de

1,SMPa,

mise sous argon de l'enceinte, application progressive de la charge à la

poudre (1SMPa), montée à SOC/mn jusque 1200°C pour les électrodes de

MoSi2 + 2% massique de platine et jusque 1400°C pour les électrodes de

MoSi2 pur,

palier de 4h,

descente en température.

La figure Il - 14 indique l'épaisseur des échantillons en fonction du temps ainsi que de la

température lors du frittage.

33



Partie /1- B: Méthodes expérimentales

-------.---.-------.-- -- ---.-----.-.-.------ .--------.--.------------ 160081

80

79

----- 78E
ü........
-l 77

76

75

74
0 2

_ _ _ _ _ _ __ _ __ _ _ _ - 1400

1200

1000
-l

- 800 -----°9
600

400

200

.-- 0
4 6 8 10 12

Temps (h)

Figure Il - 14: Courbe de frittage lors de la synthèse de l'intermétallique Mo3Si.

Courbe rouge: T(°C) =f(temps); courbe bleue: déformation de l'échantillon (%) =f(temps)

II.B.1.c. Couples de diffusion

II.B.1.c.i. Elaboration par pressage unidirectionnel

Les échantillons destinés à réaliser le~ couples de diffusion ont préalablement été

synthétisés par pressage unidirectionnel à chaud. Les faces destinées à être jointes sont

soigneusement polies à la pâte diamantée de 1 ~m. Les deux échantillons sont alors

replacés dans le four de pressage pour être pressés l'un contre l'autre à la température

sO!-lhaitée. Le cycle de température choisi est le suivant:

montée à 1O°C/mn jusque aoo°c sous vide partiel et charge appliquée de

1,5MPa,

mise sous argon de l'enceinte,

application progressive de la charge de 15MPa,

montée à 5°C/mn jusque 1400°C,

palier de 24h,

descente en température.

II.B.1.c.ii. Elaboration au four à induction

Le collage de certains échantillons s'est avéré difficile voire impossible durant le cycle

de pressage unidirectionnel. Le collage par diffusion a été employé dans ces cas particuliers.
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Les échantillons sont placés l'un sur l'autre dans le four HF après avoir été polis au diamant

de granulométrie 1 I-Im. Le procédé consiste alors à chauffer les deux pastilles jusqu'à ce

que les extrémités diffusent l'une dans l'autre et en prenant soin de ne pas atteindre la

température de fusion la plus basse. Le couple est alors recuit 24h à la température voulue

afin de s'assurer de la mise à l'équilibre des différentes phases présentes dans la zone

d'interdiffusion.

En procédant de la sorte, les couples de diffusion obtenus présentent une zone

d'interdiffusion plus ou moins parallèle à la surface initiale ainsi qu'une porosité relativement

importante.

II.B.2. Essais d'immersion

II.B.2.a. Composition des verres

Le tableau Il - 3 indique la composition des verres utilisés pour les tests de corrosion en

milieu verre fondu. Le premier est une verre de type « float )} dans lequel ont été testés les

trois siliciures de molybdène MoSi2 , MosSi3 et Mo3Si. Le second se différencie du premier par

la présence de B20 3 ainsi que par une plus forte concentration en fer. Cette dernière

caractéristique est particulièrement importante car le fer joue souvent le rôle d'agent oxydant

dans les réactions de corrosion. Ce verre a été utilisé pour tester les siliciures de molybdène

et de ruthénium.

/

17,1

0,5

0,43

CaO
9,5

8,77

MO
4,0

3,4

13,5

11,5

1,5

3,0

Si02

71,0

55,8

Tab. Il - 3 : Composition des verres utilisés lors des tests.

II.B.2.b. Choix des creusets

Des essais d'immersion en milieu verre fondu ont été réalisés afin de mesurer les

pertes d'épaisseur de certains échantillons et d'observer les produits de corrosion formés. La

principale difficulté a été de se procurer des creusets résistants suffisamment longtemps à la

corrosion par le verre fondu et ne polluant pas le verre lors des tests. Différents types de

creusets ont donc été testés avant même de débuter les véritables tests d'immersion:

l'alumine « AL23 )} ainsi que trois variétés différentes de silimantins. Après avoir été remplis

de verre, les différents creusets sont placés dans un four à moufle à 1350°C pendant 6

heures. Les figures Il - 15 et Il - 16 montrent les coupes transversales des creusets après

test.
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Creuset en "AL23"

Verre

Fig. Il - 15: Interface creuset en « AL23 »/verre après 6 heures de test.

Creuset en silimantin

Couche de dissolution du
creuset dans le verre.

f7±~+--- Verre

Fig. Il - 16: Interface creuset en silimantin/verre après 6 heures de test.

Les analyses réalisées au microscope électronique à balayage ont révélé que seule

l'alumine « AL23 » présente une bonne tenue à la corrosion par le verre après 6 heures de

test. Les différents types de creusets en silimantin, par contre, ont présenté une vitesse de

corrosion très rapide. Ils montrent tous une importante couche de dissolution à l'interface

creuset - verre. Ceci est dû à la dissolution rapide de la silice qui joue le rôle de liant dans les

creusets en silimantin.

11.8.3. Méthodes électrochimiques

Les différents essais électrochimiques ont consisté en des suivis de potentiel et des

mesures de résistances de polarisation. Le montage électrochimique utilisé est un montage

classique à trois électrodes. L'électrode de référence est une électrode de zircone dite de
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« comparaison ». La contre électrode est constituée d'une plaque en platine dont la surface

a été choisie de manière à ce que le rapport Scontre-électrocte/STravail soit d'environ 10. Compte

tenu de la particularité et de la difficulté de mise en œuvre des montages électrochimiques

nécessaires à la réalisation des mesures à hautes températures, nous en proposons une

description détaillée dans les paragraphes suivants.

Il.8.3.a. Montage électrochimique

Il.B.3.a.i. Four haute température

Le four utilisé est un four à moufle permettant le passage des électrodes par la face

supérieure (Fig. Il - 17). Une bride est fixée sur le haut du four afin d'assurer le maintien des

électrodes. Le creuset d'alumine contenant le verre fondu repose sur un support en briques

réfractaires.

jïi!li

~
c- -

-

Fig. Il - 17: Schéma du montage électrochimique utilisé pour les mesures à hautes

températures

II.B.3.a.ii. Montage des électrodes

>- Electrode de référence [85]

Le choix de l'électrode de référence s'est porté sur une électrode de mesure à

zircone stabilisée, fréquemment utilisée en milieu verre fondu. Outre la stabilisation de sa

structure cristalline dans la gamme de températures étudiée, le dopage de la zircone par
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l'oxyde d'yttrium Y203 accroît ses aptitudes de conducteur ionique. En effet, la présence

d'yttrine induit la création de lacunes anioniques autorisant le transport des ions 02-dans la

zircone.

L'électrode est constituée d'un tube en mullite à l'extrémité duquel un bâtonnet de zircone

yttriée est introduit (Fig. Il - 19). Ce dernier est connecté à un fil de platine lui même introduit

dans un bifilaire en alumine, le tout étant fixé dans le tube extérieur en mullite à l'aide d'un

ciment de zircone. Une aiguille de seringue reliée à une pompe à aquarium est introduite

dans le second passage du bifilaire en alumine, permettant ainsi l'approvisionnement en air

de la connexion zircone-platine.

Ce dispositif joue le rôle d'électrode de référence interne. Le potentiel mesuré est déterminé

par le couple 02(g)/02-p où 02-p sont les ions oxydes présents dans le bâtonnet de zircone et

02(g) le dioxygène au voisinage de l'interface zircone-atmosphère. Le potentiel est donc

donné par la relation de Nernst:

La migration des ions 0 2- au travers de la membrane induit un potentiel de membrane. Cette

tension peut être considérée comme la somme de deux tensions distinctes. Pour cela il faut

considérer les interfaces Pt(a)/Zr02(~)et Zr02(~)/verrefondu(y).

- A l'interface Pt(a)/Zr02(~), la tension ER est due à la réaction

électrochimique:

l'i 02(g) + 2e-(a) = 02-p,

le potentiel s'écrit donc ER =<Pa _<Pp =_1_ (1.1l02 (g) - 1.1l02_ (p»
2F 2 2

A l'interface Zr02(~)/verre fondu(y), la tension induite Ei est due à

l'échange des ions oxydes 02-(p) = 02-(y) et s'écrit sous la forme:

. 1 i=n y t
El = <pp-<py = - L J-!....d,u;

F i=l fJ Zi

Où ti est le nombre de transport de l'espèce i,

Zj la charge

et n le nombre d'espèces qui diffusent.

Ici n =1 et t02- =1, par conséquent:
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RT RT
La tension totale s'écrit finalement:E = ER + Ej = cte + -lnp --Ina ~ = ~Eo +

4F 0, 2F 0'

Avant chaque expenence, la différence de potentiel entre deux électrodes de

référence est mesurée afin de s'assurer de leur bon fonctionnement ainsi que de leur

stabilité. La réponse des électrodes est jugée correcte quand les valeurs de différences de

potentiel sont comprises entre -10 et +10 mV (Fig. Il - 18 a).

La réversibilité de ces électrodes est également vérifiée. Pour cela, un voltampérogramme

est réalisé de -20 à +20 mV par rapport à l'origine des potentiels à une vitesse de balayage

de 50mV/s (Fig. 11-18 b).

a)

__________ J

,
-----------------

b)

Fig. Il - 18: a) Mesure de la différence de potentiel entre deux électrodes de référence et b)

polarisation de l'électrode de référence autour de son potentiel d'abandon entre -20 à +20 mV

à une vitesse de balayage de 50mV.s·1
•

2

3

+

4

5 6

Fig. Il - 19: Electrode de référence. 1 : Fil de platine, 2 : Aiguille de seringue alimentée en air,

3 : Tube en mullite, 4: Bifilaire en alumine, 5 : Ciment de zircone, 6: Bâtonnet de zircone

yttriée.
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~ Electrodes de travail et contre électrode

Les électrodes de travail sont constituées de tubes en mullite dans lesquels sont

insérés les échantillons de composés métalliques ou intermétalliques connectés à un fil de

tungstène (Fig. Il - 20). Comme nous le verrons au cours de l'étude, l'utilisation d'un fil de

tungstène est indispensable car les fils de platine, communément utilisés pour ce genre de

manipulations, peuvent entraîner la diffusion de platine dans les électrodes. Une encoche

est taillée dans les composés à tester à l'aide d'une fraiseuse de dentiste. Ceci permet

d'insérer mécaniquement le fil de tungstène et d'assurer ainsi une connexion électrique.

L'extrémité du tube est alors scellée à l'aide d'un ciment silico-alumineux. Après

solidification du ciment et avant d'insérer l'électrode dans le four, une nouvelle mesure

électrique est réalisée afin de s'assurer du bon fonctionnement de la connexion électrique

entre l'électrode et le fil de tungstène.

La contre électrode est constituée d'une plaque de platine de surface égale à environ

5cm2
. Une extrémité est insérée dans un tube en mullite et percée afin de permettre le

passage d'un fil de connexion en platine (Fig. " - 21). Cette électrode est elle aussi scellée à

l'aide d'un ciment silico-alumineux.

1

2

3

1
,,~.., ......,... " ... ,-- ~ ..... "- .., '''-

4

1

Fig. Il - 20: Electrode de travail. 1 : Tube de mullite, 2: Fil de connexion en tungstène, 3 :

Ciment silico-alumineux, 4 : Echantillon

3

2 4

Fig. Il - 21: Contre électrode. 1 : Tube de mullite, 2 : Fil de connexion en platine, 3 : Ciment

silico-alumineux, 4 : Plaque de platine
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II.B.3.b. Techniques analytiques

II.B.3.b.i. Suivis de potentiel

Les électrodes de référence ainsi que la contre électrode sont introduites dans le four

à température ambiante et portées progressivement à la température d'essai;

l'échauffement et la fusion du groisil se produisent simultanément. Ceci a pour but d'éviter

tout choc thermique pouvant être à l'origine de la rupture des tubes en mullite ou de la

fissuration du ciment de zircone. De plus, afin de recuire ce dernier, les électrodes sont

laissées à température d'essai une douzaine d'heures avant d'être introduites dans le verre.

Les électrodes de travail sont ensuite introduites dans le four à température d'essai à

raison de Scm/mn.

Les suivis de potentiel sont immédiatement effectués après immersion de l'électrode

de travail dans le verre. Ils sont régulièrement interrompus par des mesures de résistance de

polarisation. Les suivis de potentiel sont généralement réalisés jusqu'à rupture de l'électrode

ou infiltration du verre au travers du ciment jusqu'au fil de tungstène.

Le potentiel à l'abandon d'un matériau est un potentiel mixte imposé par une réaction

anodique et une réaction cathodique (Fig. Il - 22). Dans notre cas, ces deux réactions font

intervenir deux couples redox différents: on parlera encore de potentiel mixte ou de potentiel

de corrosion. Cette grandeur permet d'obtenir des informations concernant la nature des

réactions qui se produisent à la surface du matériau testé. Elle permet de plus de déterminer

le caractère plus ou moins oxydoréducteur du matériau d'électrode.

icorr

E

Fig. Il - 22: Courbe voltampérométrique illustrant les notions de potentiel et de courant de

corrosion.
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11.8.3.b.ii. Mesures de résistances de polarisation

Les mesures de résistance de polarisation ont pour but de déterminer la valeur de la vitesse

de corrosion du matériau testé. La mesure est réalisée suivant la méthode de Stern-Geary.

Une polarisation dynamique de l'électrode de travail est réalisée autour de son potentiel à

l'abandon (-20 à +20mV à la vitesse de balayage de 0,1 mV/s). La valeur de la résistance de

polarisation est donnée par la valeur de la pente de la courbe à l'origine:

JE 2
Rp = (Ji )!.IE=O. i=O (Q.cm )

Cette valeur permet alors le calcul de la densité de courant de corrosion ieorr :

. 1 f3a.f3c 2)leorr= --( ) (mA/cm ,
2,3Rp f3a + f3c

, A RT
ou fJa =--

ŒnaF

RT
et ~c = sont les coefficient de Tafel. na et ne sont les nombres d'électrons

(l-a)ncF

respectivement échangés lors des réactions anodique et cathodique responsables du

potentiel de corrosion. a est appelé coefficient de transfert de charges. Sa valeur, comprise

entre 0 et 1, est souvent considérée comme étant égale à 0,5.

11.8.3.b.iii. Couplages galvaniques - Diagrammes d'Evans

Dans le cas d'une électrode immergée et laissée à l'abandon dans un milieu corrosif,

les électrons libérés à la surface du matériau par la réaction anodique doivent être utilisés en

totalité par la réaction cathodique associée. La figure Il - 23, représentant l'évolution du

potentiel des deux réactions en fonction du logarithme du courant associé, indique que

l'équilibre entre le transfert d'électrons provenant des réactions anodique et cathodique ne

peut être satisfait que lorsque les courbes relatives aux deux réactions se coupent. Ce point

particulier détermine le potentiel ainsi que le courant de corrosion de l'électrode. A chaque

combinaison alliage/milieu corrosif correspond un potentiel de corrosion unique. Ainsi pour

un milieu donné, il est possible de classer des matériaux en fonction de leur potentiel de

corrosion. Ce type de classement permet de prédire ce qui peut se passer lorsque deux

matériaux sont mis en contact électrique dans le milieu corrosif considéré : le matériau

possédant le potentiel de corrosion le plus négatif joue le rôle d'anode tandis que le second

joue celui de cathode. Dans les cas où le matériau ne possède pas de domaine de

passivation, aucune « cicatrisation» ne devient possible. Dans tous les cas, le couplage
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entraîne une accélération de la vitesse de corrosion du matériau dont le potentiel est le plus

négatif. Ce type de corrosion est appelé corrosion par couplage galvanique.

fi
C
(]J

b
0..

Log i

Fig. Il - 23: Diagramme d'Evans théorique pour une électrode laissée à l'abandon dans un

milieu corrosif.

Pour évaluer la vitesse de corrosion d'un tel couplage, il faut d'abord déterminer les

diagrammes d'Evans relatifs à deux électrodes de MoSi2 associée respectivement à PtSi et

Pt. Lorsque les deux matériaux sont laissés à l'abandon sans qu'ils soient en contact

électrique, le matériau le plus noble se corrode au potentiel E'corr associé au courant j'corr,

tandis que le matériau le plus réducteur se corrode au potentiel E"corr associé au courant

i"corr. Lorsqu'ils sont mis en contact électrique, les électrons libérés à l'électrode la plus

réductrice vont pouvoir se déplacer vers l'électrode la plus noble où ils vont devoir être

utilisés en totalité. Le schéma représenté à la figure Il - 24 permet de visualiser le couple

ECorrgalvanique et icorrgalvanique qui rend compte des effets du couplage galvanique.
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Fig. Il • 24: Diagramme d'Evans théorique pour un couplage galvanique entre deux électrodes

électriquement connectées dans un milieu corrosif.

Expérimentalement (voir Fig. Il - 25), ce couple de valeurs est déterminé par

imposition d'un courant entre les deux électrodes testées à l'aide d'un potentiostat

galvanostat. La valeur du courant est incrémenté jusqu'à ce que les potentiels des deux

électrodes, mesurés par un multimètre par rapport à une électrode de zircone, soient égaux.

Ce point particulier correspond aux courant et potentiel de corrosion, notés Ecorr et Icorr .

On peut alors déterminer la valeur de la vitesse de corrosion, donnée par la formule suivante

(loi de Faraday) :

ecorr =

où

fco,.,.tM

96500nSpA

1est le courant de corrosion,

t le temps,

M la masse molaire de l'élément oxydé,

n le nombre d'électrons échangés lors de l'oxydation,

S la surface de l'électrode,

p la masse volumique de l'alliage corrodé,

A fraction massique de l'élément oxydé dans l'alliage étudié.
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Potentiostat
Galvanostat

= 1"'"o 0 0 r "\
1\
~)

Commutateur 1 /

Multimètre _1

Fig. Il - 25: Montage expérimental permettant la réalisation des diagrammes d'Evans.

II.B.4. Techniques d'analyse des échantillons

II.BA.a. Métallographie

Lorsque les électrodes testées en milieu verre fondu sont refroidies, une gangue de verre les

entoure et permet de conserver intacte l'interface matériau/verre. Après examen optique, les

échantillons sont directement enrobés puis polis au papier SiC jusqu'à la granulométrie

2400 puis à la pâte diamantée 31--lm et 11--lm.

Les sections polies sont ensuite observées au microscope optique Olympus (de type Vanox).

II.BA.b. Microscopie électronique à balayage et microsonde de Castaing

L'imagerie ainsi que les analyses EDS ont été effectuées au microscope électronique à

balayage, Philips XL30, équipé d'un détecteur EDS Kevex.

Les analyses quantitatives ont été réalisées à l'aide d'une microsonde CAMECA SX50

équipée de quatre spectromètres à dispersion de longueur d'onde. Les analyses ont été

effectuées sous une tension de 15 kV, un courant de 10 nA et une taille se spot de 11--lm. Les

temps de comptage étaient de 100 s. Les mesures ont été corrigées après analyse par le

programme PAP. [86].
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II.BA.b.L Diffractométrie

;.. Etude sur poudre

L'étude cristallographique des différentes phases a été réalisée en utilisant:

Les techniques standard de diffraction des rayons X sur chambre de Guinier (Nonius

Guinier Camera - raie Co(Kcx)) et sur diffractomètre Philips X'Pert Pro (raie Cu(Kcx)).

Les balayages angulaires ont été effectués avec un pas de 0,01 0, un temps

d'acquisition de 2,5 s sur chaque position, dans le domaine angulaire 5 -100°.

Le rayonnement synchrotron du LURE. Le diffractomètre sur poudre WDIF4C

implanté sur la ligne de rayonnement DW22 a été utilisée [871.

La diffraction des neutrons. Ces mesures ont été effectuées à 320 K sur un

diffractomètre de type Di B (À=2.525 A) à l'ILL de Grenoble [88].

Les logiciels d'indexation des structures utilisés ont été Dicvol91 [90] et U-fit [91J afin de

dépouiller grossièrement les clichés de diffraction et de déterminer les paramètres de maille

ainsi que la structure des différents composés. Le logiciel FULLPROF [891, utilisant la

technique d'analyse de Rietveld, a permis de déterminer les coordonnées des sites

cristal lographiques.

;.. Etude sur monocristal

La détermination de la structure de la phase de composition MoPt2Si3 a été déterminée par

l'étude d'un monocristal extrait d'un lingot fondu au four à induction.

La détermination du groupe spatial a été réalisée à l'aide d'une chambre Weissenberg en

utilisant les méthodes du cristal tournant et de Weissenberg (raie Cu(Kcx)).
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ILe. Résultats

La littérature ne faisant référence à aucun composé intermétallique ternaire Mo-X-Si (où X

= Pt, Ru), il s'est avéré indispensable d'entreprendre l'étude des diagrammes de phases

relatifs à ces systèmes.

Dans un premier temps, nous donnerons les résultats de l'étude diagrammatique et

cristallographique des systèmes Mo-Pt-Si et Mo-Ru-Si. Puis dans un deuxième temps, nous

présenterons ceux de l'étude du comportement en milieu verre fondu (à 1150°C et 1350°C) de

certains siliciures issus de ces systèmes.

II.C.1. Etude diagrammatique des systèmes ternaires Mo - Si - X (X = Pd, Ru)

II.C.1.a. Le système Mo - Pt - Si

II.C.1.a.i. Ebauche de la section isotherme à 1150°C

L'exploration de la section isotherme à 1150°C du système Mo-Pt-Si a permis de révéler

l'existence de deux nouveaux intermétalliques ternaires, notés X et X', ainsi que de trois

domaines d'équilibre triphasés.

Les tableaux Il - 5 et " - 6 indiquent la composition des différents alliages pulvérulents étudiés

ainsi que les équilibres déduits des analyses microsonde. Des micrographies réalisées au

microscope électronique à balayage (voir Fig. Il - 26) révèlent pour l'alliage de composition

Mo40Pt1OSi5o la précipitation de grains de MoSb et Mo5Si3 dans une matrice monophasée

constituée de la phase X. L'alliage M013PÎ3oSi52 a, quant à lui, révélé l'existence d'une matrice

biphasée composée de deux différentes nappes correspondant aux phases X et X' dans

laquelle baignent des grains de MoSb indiquant l'existence d'un équilibre triphasé entre ces

trois composés.

Notons que l'alliage de composition Mo1OPt1OSiso a mis en évidence un domaine triphasé MoSb

- PtSi - Si. Ceci est surprenant car, comme l'indique le diagramme binaire Pt-Si (Fig. Il - 2),

un domaine liquide existe à 1150°C entre environ 18 et 43 al. % de silicium. Or, les analyses

MEB de l'alliage pulvérulent n'ont pas permis de révéler l'existence de cette phase liquide. Il

semblerait donc que l'addition de très faibles quantités de molybdène soit suffisante à

stabiliser le domaine triphasé MoSi2 - PtSi - Si.
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Tab. Il - 5: Composition des alliages de poudres ayant permis la mise en eVldence de domames

d'équilibres triphasés.

Composition Phase 1 Phase 2 Phase 3

de l'alliage

(at %)

Mo Pt Si

40 10 50 Mo5Si3: MoSi2: X:

M062,3±0,3Pt1,0±0,3Si36,7±0,5 M033,8±0,1 Pta,3±0,oSi66,2±0,4 M017,6±1,OPt32,5±0.7Si49,7±0,2

18 30 52 MoSi2 : X: X' :

M033,6±0,3PtO,3±0,1 Si66,HO,4 M017,7±0,9PÎ32,4±0,6Si49,7±0,4 M013,4±0,5Pt37,2±0,5Si49,3±0,4

9 44 51 MoSi2: X' : PtSi:

M033,6±0,2PtO,3±0,1 Si66,2±0,3 M013,6±0,6Pt36,9±0,5Si49,5±0,4 MOO,2±0,2PÎ49,3±0,3Si50,6±0,2

10 10 80 MoSb: PtSi: Si:

M033,5±0,3PtO,2±0,1 Si66,4±0,2 MOO,2±0,2PÎ49,4±0,3Si50,5±0,2 MOO,05PtO,05Si99,99
..

Tab. Il - 6: Composition des alliages de poudres ayant permis la mise en eVldence de domames

d'équilibres biphasés.

Composition de l'alliage Phase 1 Phase 2

(at %)

Mo Pt Si

15 35 50 X: X':

M017,9±0,1 U32,5,0±0,2Si49,5±0,2 M013,8 ±0,3 PÎ36,4 ±0,2Si49,7 ±0,2

5 45 50 X': PtSi:

M013,7 ±0,7 PÎ36,9 ±0,3Si49,7 ±0,3 MOO,2±O,1 Pt19•5±O,3Si50,3±O,3

..
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a)

Fig. Il - 26: Micrographie MEB des alliages de composition a) M04oPt10Si6o et b) M018Pt30Si62 mettant en

évidence les domaines d'équilibre triphasés MoSi2- Mo6Si3- X et MoSi2- X - X', respectivement.

Le tableau 1/ - 7, regroupant l'ensemble des analyses microsonde réalisées, permet d'estimer

l'étendue des domaines d'existence des différentes phases rencontrées. " ressort que la

concentration en silicium des deux nouveaux composés, X et X', varie entre 49 et 50 at.%.

Leur domaine de stabilité respectif est de plus très restreint: la variation des concentrations en

molybdène et en platine n'excède pas 2 at.%. Les compositions moyennes de deux composés

permettent de proposer les formules MoPt2Si3 et MoPt3Si4 pour X et X' respectivement.

On peut également remarquer que les solubilités du molybdène et du platine dans les

différents composés binaires MoSi2, Mo5Si3 et PtSi sont particulièrement faibles. Mo5Si3

dissout jusqu'à 3,9 at. % de platine tandis que MoSi2 et PtSi n'acceptent pas plus de 0,7 al. %

de platine et de molybdène, respectivement.

Tab. Il - 7: Limites des domaines d'existence determlnees a partir des analyses des alliages

pulvérulents et du couple de diffusion M040Pt10Si60 - PtsoSiso. Ces résultats sont la moyenne de

plusieurs points d'analyses dont le nombre figure entre parenthèses.

Phases at.% Mo at.% Pt at.% Si

Inf. Sup. Inf. Sup.. Inf. Sup ..

X (15) 16,8 18,8 31,8 33,8 49,0 50,1

X' (20) 12,4 14,4 36,4 37,7 49,0 50,0

PtSi(10) 0 0,7 49,0 52,4 47,1 51,0

MoSb (9) 32,9 34,8 0 0,7 65,1 67,1

Mo5Si3 (8) 57,1 58,4 0 3,9 34,2 38,9
. ,

49



Partie 1/ - C: Résultats - Etude des diagrammes de phases

La réalisation d'un couple de diffusion entre deux pastilles de compositions respectives

M04oPtlOSiso (équilibre triphasé MoSi2 - MosSi3 - X) et PtsoSiso n'a pas été possible par

pressage unidirectionnel à chaud. Nous avons en effet observé à chaque tentative le

décollement des deux pastilles lors du refroidissement du couple. Le couple de diffusion a par

conséquent été réalisé par collage de deux pastilles au four à induction. Cette méthode s'est

révélée particulièrement périlleuse car il a fallu permettre le collage des échantillons sans pour

autant aller jusqu'à leur fusion. Après recuit de 24h à 1150°C, le couple de diffusion a révélé

une zone de diffusion plus ou moins parallèle à la surface initiale de collage (Fig. Il - 27). Son

interprétation s'est avérée difficile probablement à cause de la technique de collage pratiquée

qui a pu conduire localement à la fusion des composés et, par conséquent, la détermination

claire du chemin de diffusion n'a pas été possible.

Cet essai a néanmoins permis de vérifier les différents équilibres révélés par les alliages

pulvérulents et surtout de préciser les limites de solubilité des phases mises en jeu (voir Tab. Il

-7).

Fig. Il - 27 : Couple de diffusion entre deux pastilles de compositions respectives M04oPt1oSi60

(équilibre triphasé MoSi2 - Mo6Sia - X) et Pt6oSi6o après recuit de 24h à 1150°C.

Des analyses thermiques différentielles ont révélé que les températures de fusion des

composés X et X' se situent toutes deux approximativement à 1230°C. Les analyses ont

également montré que la phase X' est stable de la température ambiante jusqu'à température
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de fusion tandis que le composé X subit une transformation allotropique à environ 1000oe. En

dessous de cette température, son cliché de diffraction X est identique à celui de X'.

La figure Il - 28 représente les domaines d'équilibre mis en évidence dans la section

isotherme à 11500 e du système Mo - Pt - Si. La zone de composition inférieure à ceux-ci

(at.% Si < 40) comporte des phases à bas point de fusion dérivant des composés binaires et

qui ont rendu son étude complète difficile. L'aboutissement de ce travail diagrammatique

nécessiterait un complément d'étude qui, toutefois, sort du cadre de cette thèse visant à

développer des matériaux haute température.

Si

10 20 30 40

.... ;<'•..

50

" 10

60

20

70 80 90
Pt

100

Fig. Il - 28 : Ebauche de la section isotherme à 1150°C du diagramme d'équilibre de phases du système

Mo-Pt-Si.

Il.e.1.a.ii. Etude cristallographique des phases X et X'

La fusion au four à induction d'échantillons massifs de compositions égales à celles de X et X'

ont permis de recueillir après refroidissement dans les poches de retassure des cristaux en
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forme de plaquettes. Le cliché de diffraction de ces phases est identique à celui des alliages

pulvérulents de la phase X' préparée à 1200°C.

Une étude sur monocristal (méthodes du cristal tournant et de Weissenberg) a été réalisée et

a conduit au groupe spatial Pnma.

La résolution structurale complète a été entreprise après enregistrement des intensités

diffractées sur un diffractomètre 4 cercles de type Nonius (CCD). Les paramètres cristallins ont

été affinés à partir de 2256 reflexions par la méthode des moindes carrés. Les résultats

obtenus sont: a =5,5096 (8) A, b =3,4936 (3) A, c =24,294 (3) A et Dx =11,272 g/cm3
.

La structure contient 3 atomes de platine, un atome de molybdène et 4 de silicium, ce qui

confirme la formule Pt3MoSi4 pour ce composé intermétallique, le nombre d'unités formulaires

par maille étant de 4.

Les coordonnées atomiques des 8 atomes ainsi que les principales distances interatomiques

sont regroupées dans les tableaux" - 8 et " - 9. Après affinement des coordonnées atomiques

et des facteurs d'agitation thermique isotropes, le facteur de confiance est égal à 0,0747 pour

352 réflexions.

Atomes x y z

Pt1 0 0,75 0,57475 (1)

Pt2 0 0,25 0,04801 (1)

Pt3 0 0,25 0,66933 (1)

Mo 0 0,25 0,78977 (1)

Si1 0,18106 0,75 0,51979 (6)

Si2 -0,34034 0,25 0,60864 (6)

Si3 0,32061 0,25 0,64649 (7)

Si4 0,17102 0,75 0,72463 (6)

Tab. 11- 8: Coordonnées atomiques des atomes de la phase MoPt3Si4•

Atomes Atomes proches voisins et distances

Pt1 6Si 2,411(11) (x2)

2,479 (17)

2,507 (16)

2,686 (13) (x2)

Pt2 6Si 2,414 (17)

2,452 (10) (x2)
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Pt3

Mo

Si3

5Si

7Si

4Si

2,572 (14)

2,585 (16)

2,379 (15)

2,403 (11)

2,547 (13)

2,534 (13)

2,538 (12)

2,538 (12)

2,624 (16)

2,073 (23)

(x2)

(x2)

(x2)

(x2)

(x2)

(x2)

Tab. Il - 9 : Distances interatomiques entre atomes proches voisins dans la structure PtaMoSi4•

II.C.1.b. Le système Mo - Ru - Si

II.C.1.b.i. Ebauche de la section isotherme à 1400°C

La synthèse de 27 alliages pulvérulents a permis l'exploration de la section isotherme à

1400°C du système Mo - Ru - Si. La figure Il - 29 représente l'ensemble des domaines

d'équilibre ternaires et binaires clairement mis en évidence ainsi que la totalité des

compositions monophasées déterminées par les analyses microsonde. En tout, ces dernières

ont révélé onze équilibres ternaires et seize équilibres binaires.

Les analyses microsonde associées à celles de diffraction des rayons X des alliages

pulvérulents ont montré l'existence de six nouveaux composés ternaires notés a, p, y, 8, E et K.

Les tableaux Il - 10 et " - 11 présentent les compositions des principaux alliages pulvérulents

synthétisés associés aux domaines d'équilibre ternaires et binaires respectivement mis en

évidence. Des micrographies des alliages de compositions M04oRu30Si3o et M030Ru45Si25 sont

représentés figures " - 30 et " - 31: elles révèlent respectivement un alliage triphasé

(Mo,RuhSb - cr - pet une matrice de phase pdans laquelle baignent des grains de phase y.
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Ru
10090

RuSi

807060

Si

5040302010
Mo ~_--':'t---~t---------'r~-~~-~---f-----Y---~---+----"'~

o

D Equilibre triphasé

Equilibre biphasé

* Composition microsonde

Fig. Il - 29: Equilibres ternaires et binaires de la section isotherme à 1400°C du système Mo 

Ru - Si mis en évidence par les synthèses d'alliages pulvérulents.

Composition Phase 1 Phase 2 Phase 3

de l'alliage

(at %)

Mo Ru Si

40 10 50 (Mo, RU)5Si3: MoSi2 : a:

M056,9±0,4RUS,1 ±O,3S i38,O±O,s MOsS,S±O,2Ruo,1±O,1Si66,6±O,2 M019,S±1 RUS1 ,4±O,9Si49,S±O,S

7 40 53 RuSi: RU2Sis : a:

MOS,O±O,2Ru45,7±O,2Si49,S±O,2 MOO,2±O,1 RU40,6±O,1 Si59,2±O,2 M017,6±1,ORUS2,5±O,7Si49,9±1,0

80 10 10 Solution solide de Mo : MosSi: MosRu3 (cr) :

M094,O±0,2Ru4,O±O,2Si2,O±0,0 M074,6±0,4Ru2,5±O,1Si22,9±O,4 M066,9±0,4Ru18,5±0,5Si14,6±O,2

40 50 10 Solution solide de Ru : MosRu3 (cr) : y:

MOS4,7±O,1 RU60,1±0,sSi5,1±O,S M048,9±0,2Ru40,7±O,2Si10,4±0,2 MOS8,8±0,SRu46,4±0,1 Si14,86±0,S

20 20 60 RU2Sis : MoSi2 : a:

M02,2±O,8RuS8,2±O,9Si59,6±0,S MOsS,S±0,2RuO,1±0,1 Si66 ,6±O,2 M018,5±1 ,8RuSS,1±1 ,5 Si48,4±O,2

40 30 30 (Mo, Ru)sSi3 : y: Mo5Rus (cr) :

MOS6,7±O,sRu27,4±O,sSis6,S±0,2 M040,7±O,sRu40,6±0,sSi18,7±O,2 M05S,5±0,1 RUsO,0±o,1 Si16,S±O,1
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Tab. Il - 10: CompositIons des alliages de poudres etudIees et domames d eqUlIl bres tnphases

respectifs.

10 10 80 Solution solide de Si: Ru2S i3 : MoSi2 :

MOo,o±o,oRuo,o±o,oSi100,O±O,o M02,1 ±O,2 RU37,9±O,2Si59,9±O,1 M033,HO,1 RUO,7±O,2SiSS,HO,2

33 52 15 Solution solide de Ru: E: y:

M035,2±O,2 R U60,4,1±O,2 S i4,3±O,2 M023,O±O,2Ru53,7±O,2Si23,7±O,2 M03S,4±O,5Ru45,S±O,2Si15,7±O,4

20 50 30 (Mo, RU)5Si3 : 8: ~:

M05S,9±O,4Ru5,1±O,3Si3S,O±O,3 M01S,S±o,sRu52,O±O,sSi31 ,4±1 ,2 M023,25±0,4 RU50,1±O,4S Î2S.7±O,3

35 35 30 (Mo, RU)5Si3 : y: ~:

M035,S±O,5Ru27,7±O,4Si3S,5±O,3 M040,4±O,4Ru41,O±O,5Si1S,S±O,3 , M027,HO,3Ru4S,1±O,5Sbs,s±O,3

61 12 27 (Mo, RU)5Si3 : Mo3Si: Mo5Ru3 (cr) :

M050,9Ru13,5Si35,5 M073,sRu2,SSi23.S MOS1 ,SRU20,oSi 1S,2
.. , . ,

"
..

Composition de l'alliage Phase 1 Phase 2

(at %)

Mo Ru Si

25 40 35 (Mo, RuhSi3 : 8:

M032,9±O,6Ru30,9,O±O,6Si36,4±O,5 M013,8±O,7Ru52,O±O,3Si34,O±O,2

10 70 20 Solution solide de Ru: Ru2S i:

M015,3±1 ,2Ru80,9±1 ,5Si3,8±O,2 M06,5±O,2Ru63,4±O,3Si30,1 ±O,3

35 55 10 Solution solide de Ru: y:

M034,O±O,1 RU60,5±O,2Si5,5±O,2 M037,1 ±O,2Ru 47,3±O, 1Si 15,6±O,2

30 50 20 y: E:

M039,4±O.2Ru42,9±O,3Si17,6±O,2 M022,5±O,2Ru53,8±O,3Si23,7±O,3

5 55 40 RuSi: K:

M01,3±O,2Ru52,3±O,5Si46,4±O,4 M010,3±O,2Ru53,3±O,4Si36,4±O,3

20 40 40 RuSi: (Mo, RU)5Sb:

M01.5±o.3Ru51,8±o,3Si46,7±o,3 M032,O±O,2Ru31.6±O,3Sb6,4±O,3

20 45 35 (Mo, RU)5Si3: 8:

M031 ,5±O.7Ru31 ,7±o,4Si36,9±o,2 M014,4±O,2Ru 50,3±O,1 Si35,3±o,3

20 60 20 Solution solide de Ru: E:

M027,4±1 ,6Ru68,4±1 ,8Si4,1±O,4 M017,9±O,3Ru58,3±O,2Si23,8±O,3

3 42 55 RuSi: Ru2S i3:

M04,8±O,2Ru46,1 ±o,2Si49,1±O,1 M02,2±O,6Ru38,4±O,5Si59,4±O,3
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Tab. Il - 11: ComposItions des alliages de poudres etudIees et domaines d'eqUlllbres binaIres

respectifs.

70 20 10 Solution solide de Mo: Mo5Ru3 (cr):

M087,6±O,3Ru 11 ,6±O,5Si1,O±O,9 M063,5±O,6RuZ8,3±O,5Si8,1 ±O,Z

30 45 25 ~: y:

MOZ5,3±O,5Ru47,6±O,4Siz7,O±O,Z M039,6±O,3Ru4Z,5±O,3Si17,8±O,1

40 40 20 y: Mo5Ru3 (cr):

M039,9±O,zRu 43, HO,3Si17,1±O,3 Mo49,7±O,3Ru 34,O±O,zSi16,1±O,Z

30 40 30 (Mo, RU)5Si3: ~:

M034,9±O,4RuZ8,5±O,4Si36,5±O,3 MOZ6,6±O,zRu46,3±O,5Siz6,9±O,5

23 32 45 (Mo, RuhSi3 : RuSi:

M054,1 ±o,8Ru 8,7±O,5Sb7,4±O,1 MOZ,5±1,oRu47,9±O,3Si49,6±O,4

30 30 40 (Mo, RuhSi3 : RuSi:

M038,1 ±0,4RUZ5,8±O,1S i35,9±O,3 MOO,5±O,1 RU5Z,Z±O,3Si47,3±O,Z

53 17 30 (Mo, RU)5Si3: Mo5Ru3 (cr):

M048,zRu16,3Si35,5 M059,4RuzZ,9Si17,7
.. , ., , ..

Fig. Il - 30: Micrographie MEB de l'alliage de composition M04oRusoSiso (domaine d'équilibre

triphasé (Mo,Ru)6Sis -13 -cr).
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Fig. Il - 31: Micrographie MEB de l'alliage de composition MosoRu46Si26 (domaine d'équilibre

biphasé 13 -y).

On peut noter que la zone de la section isotherme délimitée par l'intervalle de concentration en

ruthénium [45 - 60] al.% contient cinq des six nouveaux intermétalliques ternaires. Leur

confinement dans cette zone de concentration a rendu particulièrement difficile la mise en

évidence des limites de stabilité des composés et a conduit à la réalisation de deux couples de

diffusion liant Ru et Mo3Si d'une part, et Ru et MoSi2 d'autre part. Les chemins de diffusion

sont représentés figure Il - 34.

Le recuit des couples de diffusion a été effectué à 1400°C pendant une durée de 24 heures.

Les profils de concentration réalisés après traitement thermique ont permis de préciser les

équilibres de la coupe isotherme du système Mo - Ru - Si.

Le couple Ru - MoSi2 a notamment permis de mettre en évidence la phase RU5Si3, dont

l'existence avait été remise en cause par Perring [5J. Ceci est illustré par les figures Il - 32,

zone 3, et les micrographies MEB présentées figure Il - 35 et Il - 36. Conformément au

diagramme binaire Ru - Si, Ru5Si3 est en équilibre avec des couches de composition Ru 2Si et

RU4Si3 (zones 2 et 4 de la figure Il - 32, respectivement). De plus, il a montré l'existence des

équilibres biphasés entre les phases K et E d'une part et Ru4Sb et K d'autre part.
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--- Mo
--+- Ru
--+- Si

Zone

o 20

Phase

40 60

Zone

80 100

Phase

120 140

1
2
3
4
5
6
7
8

Solution solide de ruthénium
RU2Si
RusSi3

RU4Sb
RuSi

RU4Si3
Zone biphasée RuS; - K

K

9
10
11
12
13
14
15

E

K

RuSi
(Mo,Ru)sSb

Zone biphasée (Mo,RuhSi3- cr
(Mo,RuhSi3

MosSi3

Fig. Il - 32 : Profil de concentration mesuré sur le couple de diffusion Ru - MoSi2• La nature des

différentes phases observées dans la zone de diffusion a été reportée dans le tableau ci-dessus.

(La 'zone correspondant à MoSi2 n'a volontairement pas été représentée sur le profil de diffusion

par soUci de simplicité).

Les profils de concentration mesurés sur le couple de diffusion réalisés entre Ru et M03Si (Fig.

Il - 33) ont apporté les données supplémentaires relatives d'une part, aux limites de solubilité

du molybdène et du silicium dans la solution solide de ruthénium (zone 2') et d'autre part, à

l'existence des équilibres entre la phase ~ et les phases E et y. Les micrographies MEB du

couple de diffusion (figure Il - 38) ont montré la présence d'une couche discontinue dont la

composition correspond à la phase ~ et qui n'est pas indiquée sur le profil de concentration,

figure Il - 33 (la couche de composition ~ se trouvait en dehors de la zone analysée) . En

accord avec les analyses microsonde, cette zone est en équilibre avec les couches 3' (E) et 4'

(y).
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10 20 30 40 50 60 70 80

Zone Phase
l' Ruthénium
2' Solution solide de ruthénium
3' c
4' y
5' cr
6' Zone biphasée (Mo,Ru)5Si3 - cr
7' Zone polyphasée Mo3Si - (Mo,RuhSi3- cr
8' Mo3Si

Fig. Il - 33 : Profil de concentration mesuré pour le couple de diffusion Ru - Mo3Si. La nature des

differentes phases observées dans la zone de diffusion a été reportée dans le tableau ci-dessus.

Les données apportées par les analyses des alliages pulvérulents ainsi que par les profils de

concentration des couples de diffusion sont reportées dans le tableau Il - 12 : ce dernier

présente les limites de solubilité du molybdène, du ruthénium et du silicium dans les phases

rencontrées dans la section isotherme à 1400°C du système Mo - Ru - Si.
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Si

90 :: ..... ::. 10

100 Ru90807060504030

80 :: ~;'\', : 20

70 :: }:; ~.':-.::-- :- 30
" . .,' "" ,,' '''" ,,'

60 :: )<: >: )< :.40

2010Mo 0

Fig. Il - 34 : Chemins de diffusion suivis dans les couples Ru - MosSi3 et Ru - Mo3Si après recuit de
24h à 1400°C.

Voir détails
figure Il - 36.

Fig. 11- 35: Zone de diffusion du couple Ru - MoSi2 après recuit de 24h à 1400°C.
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Fig. Il - 36 : Détail de la zone de diffusion supérieure du couple Ru - MoSb après recuit de 24h à
1400°C.

Fig. 1\ - 37 : Détail de la zone de diffusion inférieure du couple Ru - MoSi2 après recuit de 24h à
1400°C.
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Fig. Il - 38 : Zone de diffusion du couple Ru - MosSi après recuit de 24h à 1400°C.

Phases at.% Mo at.% Ru at.% Si

Int. Sup., Int. Sup.. Int. Sup..

Solution solide de Mo (10) 93,0 100 0,0 4,8 0,0 2,2

Solution solide de Ru (130) 0,0 38,3 59,3 100 0,0 5,5

Solution solide de Si (1) 0,0 0,0 0,0 0,0 100 100

MoSb (48) 32,9 34,8 0,0 0,7 64,9 66,9

Mo5Si3 (161) 28,2 63,6 0,0 33,9 35,5 38,9

Mo3Si (40) 73,6 75,9 0,0 3,2 22,2 24,9

Ru2Si3 (16) 0,0 3,0 37,3 59,7 58,8 60,3

RuSi (133) 0,0 5,0 45,7 53,0 45,4 50,8

RU4Si3 (63) 0,0 10,6 53,0 58,8 32,7 45,9

RU5Sb (12) 0,0 1,6 63,8 64,8 34,4 35,3

Ru2Si (3) 0,0 6,5 63,4 67,8 30,1 32,6

cr (51) 48,8 67,8 18,0 40,9 0,0 18,3

ex (27) 8,5 21,4 29,6 42,6 48,3 50,8

P(12) 23,2 27,7 45,3 50,1 26,5 27,5

Y(56) 36,8 41,7 40,3 47,6 13,9 18,9

0(48) 10,9 18,6 50,2 52,7 29,2 37,4
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Tab. 11-12 : Limites des domaines d'existence des dlfferentes phases determlnees a partir des

analyses microsonde des alliages pulvérulents. Ces résultats sont la moyenne de plusieurs

points d'analyses dont le nombre figure entre parenthèses.

ë (33) 13,5 22,7 53,1 60,0 21,9 28,2

K (23) 8,0 15.4 52.4 58.1 31.3 36.8
, ,

II.C.1.b.ii. Etude cristallographique des nouveaux composés

Les principaux résultats de cette étude sont reportés dans le tableau Il - 13. Les structures

des phases ex, ~ et cr ont été déterminées complètement. Pour ce qui est des phases 8 et y,

seuls les systèmes de cristallisation ainsi que les paramètres de maille ont pu être déterminés

[·l. Le manque d'information concernant ces phases est du aux difficultés à obtenir des clichés

synchrotron. En effet, ceux-ci sont nécessaires à l'étude structurale complète de ces systèmes

multiphasés complexes.

Phase Ct f3 cr y Ô

(M01SRu3SSiso) (M026Ru47Si27) (M060Ru30Si10) (M041Ru41Si18) (Mo1sRusoSi3s)

Conditions ORX Synchrotron (À Synchrotron (À ORX ORX

expérimentales classique, =0,6923 A) + =0,9993 A) + classique, classique,

O.S. (À = neutron (À = neutron (À = O.S. (À = O.S. (À =
0,71073 A) 2,525 A) 2,525 A) 0,71073 A) 0,71073 A)

Système ou P213 P4/mmm P42mnm Cubique Orthorhombiq

groupe ue

d'espace

Paramètres de a =4, 7535 (5) a =9,2191 (2) a =9,45940 (8) a =6,647 (1) a =9,760 (2)

réseau (Â) c =2,8871 (1) c =4,94273 (5) b =6,303 (2)

c =3,174 (2)

Isotype FeSi Nouvelle FeCr Nouvelle Nouvelle

structure structure structure

o.s. = Debye-Scherrer ; ORX =Diffraction des rayons X.

Tab. Il - 13 : Résultats expérimentaux des études structurales concernant les composés

intermétalliques identifiés dans le système Mo-Ru-Si à 1400°C.

[.] Leur étude structurale sera complétée ultérieurement.
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• Etude de la phase (J

Les clichés réalisés par rayonnement synchrotron ainsi que par diffraction neutronique ont pu

être complètement indexés pour la composition M06oRu30Si1Q avec le groupe d'espace

P42/mnm et les paramètres donnés dans le tableau Il - 13. Le logiciel Extra [92) a permis la

détermination de la structure par les méthodes directes. 1547 réflexions dont 646

indépendantes ont été mises en évidence avec un facteur d'affinement de 5,75%. Les

résultats des calculs sont donnés dans les tableaux 14 et 15.

Site x y z Taux

d'occupation

M1 2a 0 0 0 Ru =70%

Si =30%

M2 4f 0,39970 (11) 0,39970 (11) 0 Mo =100%

M3 8i 0,46490 (11) 0,13081 (11) 0 Ru =46%

Mo =54%

M4 8i 0,74210 (13) 0,06441 (15) 0 Ru =68%

Si =32%

MS 8i 0,18368 (7) 0,18368 (7) 0,25085 (34) Mo =100%

Tab. 11-14: Coordonnés atomiques et taux d'occupation des sites dans la phase cr.

M1 4 M4 2.515 (1) M4 Mi 2,515 (1)

4 M5 2,752 (1) M4 2,588 (2)

4 M2 2.812 (1) 2 M3 2,696 (2)

2 M3 2,701 (1)

2 M3 2,617 (1) 2 M5 2,739 (2)

M2 2,684 (1) 2 M5 2,745 (2)

2 Mi 2,812 (1) 2 M2 2,906 (2)

4M4 2,906 (1)

4 M5 3,059 (1) M5 2,463 (2)

2 M5 3,145(1) M5 2,480 (2)

2 M4 2,739 (1)

M3 2,562 (1) 2 M4 2,745 (1)
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M2

2 M4

2 M4

2 M5

2 M5

4 M3

2,617(1)

2,696 (2)

2,701 (1)

2,977 (1)

2,980 (1)

3,064 (1)

M1

2 M3

2 M3

2 M2

M2

2,752 (2)

2,977(1)

2,980 (1)

3,059 (1)

3,145 (1)

Tab. 11- 15: Distances interatomiques (À) dans la phase a.

• Etude de la phase a

L'indexation des clichés de diffraction des rayons X ont montré que la phase a est isotype du

composé FeSi (P213). Les coordonnées des sites atomiques ont été affinées par le logiciel

Fullprof [89J sur la base de la méthode de Rietveld. Les résultats des calculs (Facteur de Bragg

R =7,13) ainsi que les distances interatomiques sont données dans les tableaux 16 et 17

respectivement.

M1

M2

Site

4a

4a

x

0,131 (1)

0,837 (2)

Taux d'occupation

Ru = 70%

Mo =30%

Si = 100%

Tab. Il - 16 : Coordonnés atomiques et taux d'occupation des sites dans la phase lX (P213).

M1 M2

3 M2

3 M2

6 M1

2,419 (10)

2,439 (10)

2,713 (10)

2,912 (7)

M2 M1

3 M1

3 M1

6 M2

2,419 (10)

2,439 (10)

2,713 (10)

2,954 (12)

Tab. Il - 17 : Distances interatomiques (À) dans la phase lX (P213)
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• Etude de la phase ~

La phase ~, dont la structure ne possède aucun isotype connu, cristallise dans le groupe

d'espace P4/mmm. L'intermétallique présente 3 sites associés au ruthénium, 1 au molybdène

et 2 au silicium. Comme l'indique le tableau Il - 18, la structure est totalement ordonnée

puisque les taux d'occupation pour l'ensemble des sites atomiques sont de 100%.

Site x y z Taux d'occupation

Rui 4n 0,5 0,21312 a Ru =100%

Ru2 4j 0,15741 (18) 0,15741 (18) a Ru =100%

Ru3 id 0,5 0,5 0,5 Ru =100%

Moi 4m 0,36313 (24) a 0,5 Mo =100%

Sii 1b a a 0,5 Si =100%

Si2 4k 0,30371 (77) 0,30371 (77) 0,5 Si =100%

Tab. Il - 18 : Coordonnés atomiques et taux d'occupation des sites dans la phase ~ (P4/mmm).

Rui 4 Si2 2,460 (6) Mo 1 Mo 2,523 (3)

4Mo 2,745 (2) 4 Ru1 2,745 (2)

2 Ru1 2,887 (0) 4 Ru2 2,790 (2)

2 Ru3 3,012 (2) 2 Si2 2,852 (7)

2 Ru2 3,199 (2) 2 Mo 2,887 (0)

1 Si1 3,347 (2)

Ru2 2 Si2 2,392 (6)

2 Si1 2,509 (1) Sii 8 Ru2 2,509 (1)

4Mo 2,790 (2) 2 Si1 2,887 (0)

2 Ru2 2,887 (0) 4 Mo 3,347 (2)

1 Ru1 3,199(3)

Si2 2 Ru2 2,392 (6)

Ru3 4 Si2 2,558 (7) 4 Ru1 2,460 (6)

2 Ru3 2,887 (0) 1 Ru3 2,558 (7)

8 Ru1 3,012 (2) 2 Mo 2,852 (7)

2 Si2 2,887 (0)

Tab. 11-19 : Distances interatomiques (A) dans la phase ~ (P4/mmm).
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II.C.2. Essais d'immersion en milieu verre fondu

La littérature ne fournit que très peu de données électrochimiques relatives au comportement

des matériaux en milieu verre fondu. Les travaux récents font généralement appel aux

techniques de caractérisation habituelles consistant en des observations au microscope

électronique. Celles-ci permettent de déterminer la nature des produits de corrosion ainsi que

les vitesses de perte d'épaisseur. Nous proposons dans cette étude d'apporter un complément

d'information grâce à des mesures électrochimiques permettant de déterminer le potentiel à

l'abandon et la résistance de polarisation des matériaux étudiés. Ces deux grandeurs doivent

respectivement permettre de préciser la nature ainsi que les cinétiques des réactions

électrochimiques responsables des processus de corrosion.

Dans un premier temps, le comportement des siliciures binaires de molybdène immergés dans

le verre « float» a été caractérisé à 1150°C ainsi qu'à 1350°C, températures d'utilisation

respectivement envisagées pour les alliages des systèmes Mo - Pt - Si et Mo - Ru - Si. Puis,

avant de vérifier l'éventuel effet bénéfique du platine sur la résistance à la corrosion par le

verre fondu de MoSi2, nous avons caractérisé le comportement électrochimique de certains

siliciures de platine identifiés dans la section isotherme Mo - Pt - Si à 1150°C qui présentent

des relations d'équilibre avec MoSb. Plus précisément, nous avons testé les composés PtSi,

MoPt2Si3 et MoPhSi4 qui sont susceptibles de se former lors de l'élaboration des nouveaux

matériaux par ajout de platine dans MoSi2 ou lors de leur évolution durant les essais

d'immersion dans le verre fondu.

Enfin, nous avons substitué le platine par le ruthénium et employé la même procédure pour

évaluer le comportement dans le verre fondu des matériaux issus du système Mo - Ru - Si,

plus réfractaires que leurs homologues contenant du platine.

II.C.2.a. Les siliciures de molybdène MoSb, MosSi3 et Mo3Si

Les caractéristiques des électrodes avant traitement sont reportées dans le tableau Il - 20 :

Echantillon Mode de synthèse Remarques

Echantillon poreux présentant de faibles quantités de

MOsSb (Fig. Il - 39 b) ; MoSb étant un composé défini, la

formation de MOsSb est difficilement évitable. Pour les

mêmes raisons, les échantillons de Mo3Si et de MosSi3

MoSb

MoSb Pressage à chaud de Echantillon très poreux (Fig. Il - 39 a).

poudres de MoSi2

Pressage à chaud de

poudres élémentaires

de composition Mo +

2Si
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contiennent respectivement des grains de molybdène

métallique et de Mo3 Si (cf. ci-dessous).

Pressage à chaud de Présence de grains de composition Mo3Si

poudres élémentaires

de composition SMo

+ 3Si

Pressage à chaud de Présence de grains de molybdène métallique

poudres élémentaires

de composition 3Mo

+ Si

Tab. Il - 20: Modes de synthèse utilisés pour chaque matériau et commentaires concernant leurs

microstructures.

~ ~

Fig. Il - 39: Photographies MEB après pressage à chaud d'électrodes de a) MoSi2 et b) Mo + 2Si.

II.C.2.a.i.

Quelque soit le mode de synthèse, les électrodes de MoSi2 immergées dans le verre fondu à

11S0°C pendant 6 heures montrent une surface régulière, apparemment exempte de produits

de corrosion (Fig. Il - 40 a et b). On peut toutefois y détecter la présence d'une très fine

couche de Mo5Si3, traduisant la perte de silicium liée à la dégradation du matériau.

A 13S0°C en revanche, les faciès de corrosion sont plus prononcés et semblent dépendre du

procédé de synthèse des électrodes. En effet, dans le cas des matériaux synthétisés à partir

de poudres alliées à la composition MoSi2, les analyses métallographiques révèlent la

présence d'une couche superficielle de Mo5Si3 irrégulière de forte épaisseur (S8 IJm ± 14) (Fig.
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41 a) et contenant jusqu'à 3,5a1.% de fer. Dans le cas des matériaux synthétisés à partir de

poudres élémentaires, qui s'avèrent moins poreux que les précédents, la partie superficielle

laisse apparaître quatre couches successives de siliciures de compositions respectives

M05s,sFe4,oSi37,2, M050,g Fe11,gSb7,2' MoSi3 et Mo (Fig. " - 41 b). Les deux siliciures contenant

du fer dérivent probablement de Mo5Si3, le molybdène y étant partiellement substitué par le fer.

Néanmoins, les micrographies révèlent nettement la présence de deux phases distinctes

laissant supposer que ces deux composés ne sont pas isomorphes du point de vue

cristallographique.

Les potentiels à l'abandon suivis pendant 6 heures de traitement à 1150°C et 1350°C se

stabilisent respectivement à -1,12V et -1,27V (Fig. " - 42), valeurs attribuables à l'oxydation

sélective du silicium.

Les valeurs de résistance de polarisation des électrodes de MoSi2 synthétisées à partir des

poudres élémentaires Mo + 2Si sont égales à 45,5 Q.cm2 et 23,0 Q.cm2 à 1150°C et 1350°C,

respectivement

b)

Fig. Il - 40 : Electrodes a) MoSi2 et b) Mo + 2Si après 6h d'immersion à 1150°C.
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a) b)

Fig. Il - 41 :Electrodes a) MoSi2 et b) Mo + 2Si après 6h d'immersion à 1350°C.
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- MoSi2 11150°C

-MoSi2/1350°C

765432

-1350 +---,-----,----,--------r----,---,-----j

o
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Fig. Il - 42: Suivis de potentiel réalisés sur des électrodes de MoSb à 1150°C et 1350°C.

II.C.2.a.ii.

Les électrodes de Mo5Si3 et Mo3Si synthétisées à partir des mélanges de poudres

élémentaires 5Mo + 3Si et 3Mo + Si se sont également appauvries en silicium en surface

après 6 heures d'immersion à 1350°C.
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Au contact du verre fondu, Mo5Si3 a conduit à la formation de couches de Mo3Si puis de

molybdène métallique contenant 4,3 a1.% et 5,6 a1.% de fer respectivement (Fig. Il - 43).

Quant à Mo3Si, sa dégradation conduit à l'apparition d'une couche poreuse, épaisse et non

adhérente de molybdène métallique où 5,2 a1.% de fer ont été détectés (Fig. Il - 44).

Mo3Si (Fe)

a)

Fig. Il - 43: Electrode synthétisée par pressage de poudres élémentaires 5Mo + 3Si après

immersion de 6h à 1350°C.

a) b)

Fig. Il - 44: Electrode synthétisée par pressage de poudres élémentaires 3Mo + Si après immersion

de 6h à 1350°C.
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Fig. Il - 45 : Suivis de potentiel réalisés sur des électrodes de MoSi2, MosSi3 et Mo3Si à 1350°C.

Les suivis de potentiel réalisés sur MosSi3 et Mo3Si révèlent que leurs potentiels à l'abandon

se situent respectivement aux alentours de -1 ,05V et -O,95V (Fig. Il - 45).

II.C.2.b. Les siliciures de molybdène et de platine

Les caractéristiques des électrodes avant traitement sont reportées dans le tableau Il - 21 :

Echantillon Mode de synthèse Remarques

MoSiz + 2%

massique de

platine

-MoP!zSi3

MoPt3Si4

PtSi

Four à presse

Four à induction

Four à induction

-Des phases de composition PtSi, liquides à la

température de pressage, cimentent les grains de

MoSizpur.

-Electrode biphasée

-Electrode monophasée

Tab Il - 21: Modes de synthèse utilisés pour chaque matériau et remarques concernant leur

microstructure.

II.C.2.b.i. Electrode MoP!zSb - MoPhSi4 testée à 1150°C

Nous avons synthétisé une électrode composée de deux phases MoPtzSi3 et MoPt3Si4 (Fig. Il

- 46), car l'élaboration de ces deux intermétalliques à l'état pur s'est avérée complexe: les

domaines de stabilité sont particulièrement restreints et proches l'un de l'autre. Le potentiel à

l'abandon de l'électrode se stabilise à -1,15V après 6 heures d'essai (Fig. Il - 47). Un
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appauvrissement en silicium de la surface est observé par microscopie électronique à

balayage (Fig. Il - 48) : il conduit à la formation d'une fine couche de Mo5Si3, en accord avec le

diagramme de phases proposé à la figure Il - 28.

L'irrégularité de la surface (Fig. Il - 48 a) peut toutefois laisser penser qu'une partie de la

couche est passée en solution dans le verre. Certaines zones de l'électrode révèlent en effet

une désolidarisation de la couche superficielle de Mo5Sb (Fig. 11- 48 b).

Le potentiel à l'abandon ainsi que les observations métallographiques montrent donc que

l'électrode possède un caractère réducteur fortement marqué malgré sa teneur en platine

relativement importante.

Fig. Il - 46 : Electrode biphasée MoPt2Sis - MoPtsSi4 après synthèse.
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_..._-.-._- ...-~----.-----.-._--- ..~-.--- ---·--··------~---l

- - .. - - - - - - - - - - - - - - - - -1
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-1150----------

~ -1200 __ - - - - - - - _- - -- - n J I-Pt2MoSi3. Pt3MoSi41
......
UJ

-1250 - - - - - - - - - - - - - - - - ------ - - - - --- - - -- - - - ---

-1300 - - - - . - - - - - - - -. - - - - - -

7653 4
Temps (h)

2

-1350 +--........--,.---,-----,---.-----,.-----1

o

Fig. Il - 47 : Suivis de potentiel à 1150°C sur l'électrode biphasée MoPt2Sis - MoPtsSi4 •
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1
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a) b)

Fig. Il - 48 : Surface de l'électrode biphasée MoPt2Si3 - MoPhSi4 après 6 h d'immersion à 1150°C.

Il.C.2.b.ii. Electrode PtSi testée à 1150°C

Le potentiel d'abandon de l'électrode testée à 1150°C évolue au cours des trois heures

d'immersion de -1,1 V à -350mV (Fig. Il - 49). Il semblerait donc que le matériau d'électrode

se soit « anobli» dans sa partie superficielle par appauvrissement en silicium.

L'échantillon présente une couche biphasée PbSi - PtSi en surface confirmant la

consommation de silicium à cet endroit de l'électrode (Fig. Il - 50). La couche de corrosion

possède une structure de solidification « eutectique », compatible avec les données du

diagramme de phases (Fig. Il - 2) qui indiquent l'existence d'une composition eutectique à 39

at% de Si et dont la température de fusion est égale à 983°C. La couche superficielle de

l'électrode a donc probablement été liquide en cours de test.

Les résistances de polarisation mesurées sont de l'ordre de 200 Q.cm2
, valeur bien plus

élevée que celles mesurées sur les électrodes de siliciures de molybdène.
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Fig. Il - 49 : Suivis de potentiel réalisés sur une électrode PtSi à 1150°C.

Fig. Il - SO : Surface de l'électrode PtSi après 6 h d'immersion à 1150°C.

II.C.2.b.iii. MoSi2 dopé par 2 % massique de platine à 11S0 et 13S0°C

Les tests précédents ayant montré que seule la phase PtSi possède un caractère noble en

milieu verre fondu, nous avons écarté l'idée d'allier MoSb à MoPt2Si3 ou MoPt3Si4.

Afin de réaliser des électrodes biphasées MoSi2 - PtSi, nous avons simplement dopé MoSi2

par 2 % massique de platine. Après synthèse, les analyses métallographiques des électrodes

montrent, en accord avec la section isotherme du diagramme de phases Mo - Pt - Si, que
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MoSiz est localement en équilibre soit avec MosSi3 , soit avec PtSi. Elles révèlent également

que PtSi colmate les joints de grains de MoSiz et améliore ainsi la compacité des échantillons

(Fig. 11- 51).

Ces électrodes ont été testées:

à 1150°C, température inférieure aux températures de fusion de PtSi et des

deux siliciures de molybdène MoPtzSb et MoP~Si4,

à 1350°C, température plus proche de celles envisagées en milieu verrier,

mais à laquelle les différents siliciures de platine ~t de molybdène ainsi que

PtSi sont liquides.

Fig. Il - 51: Electrode de composition MoSi2 + 2% massique de platine après synthèse par

pressage à chaud de poudres élémentaires.

Les électrodes de MoSiz dopées par 2% massique de platine ont montré après immersion de

6h à 1150°C la formation d'une couche superficielle de composition MosSi3 (Fig. Il - 53) dont

l'épaisseur ('" hlm) est nettement supérieure à celles mesurées sur les électrodes non dopées

(Fig. Il - 40). Cette couche de MosSi3 est également beaucoup plus dense et régulière, ceci

étant dû à la présence des siliciures de platine qui colmatent les joints de grains de MoSiz et

améliorent la compacité des échantillons. Les analyses microsonde ont de plus montré la

présence de faibles quantités de fer (:2:0,3 at.%) en solution dans cette couche.

Le potentiel à l'abandon mesuré sur ce type d'électrodes à 1150°C s'est stabilisé à -1,06V,

valeur comparable à celle mesurée sur les électrodes non dopées (-1,12V) (Fig. Il - 52).
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Fig. Il - 52 : Suivis de potentiel réalisés sur des électrodes de MoSi2 dopées par 2 % massique de

platine à 1150 et 1350°C.

A 1350°C, le potentiel à l'abandon se fixe une nouvelle fois sur le système du silicium (Eabandon

= -1,12 V, voir Fig _Il - 52) _Néanmoins, les électrodes de MoSi2 dopées par 2% massique de

platine présentent cette fois une corrosion catastrophique due à la présence aux joints de

grains de phases liquides formées par les siliciures de platine et de molybdène. Les sections

métallographiques ont montré que la surface de l'électrode est constituée d'une couche de

Mo5Si3 très poreuse et partiellement arrachée de l'électrode elle-même (Fig. Il - 54 a). De plus,

comme le montre la figure Il - 54 b, les joints de grains se sont vidés des siliciures de platine,

liquides à température d'essai. Ceux-ci n'assurent donc plus la cohésion entre les grains de

MoSb. Seule la couche superficielle de Mo5Si3 contient encore quelques zones constituées de

composés riches en platine mais la quasi-totalité de celles-ci est passée en solution dans le

verre. La porosité créée par la fusion et la dissolution des composés riches en platine permet

au verre d'être constamment en contact avec le disiliciure de molybdène, qui se consomme en

produisant Mo5Si3 uniquement.

L'introduction du métal précieux n'a pas affecté pas de façon notable les valeurs de résistance

de polarisation (Rp "" 20 Ohms.cm2
).
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a) b)

Fig. Il - 53: Electrode de MoSi2 dopée par 2% massique de platine après 6h d'immersion à 1150°C.

a) b)

Fig. Il - 54: Electrode de MoSb dopée par 2% massique de platine après 6h d'immersion à 1350°C.

II.C.2.b.iv. Couplages galvaniques à 1150°C

Les résultats précédents montrent d'une part, que le siliciure de platine PtSi présente un

caractère noble (Eab =-350mV) en comparaison des composés MoSb, MoPt2Sb et MoPt3Si4 et

d'autre part, que ces derniers s'avèrent fortement réducteurs. A ce stade de l'étude, il nous est

apparu intéressant de vérifier l'effet défavorable d'un couplage galvanique entre MoSb et PtSi,

puis entre MoSb et Pt à titre de comparaison, et de le quantifier à l'aide de diagrammes

d'Evans.
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» MoSi2 - PtSi

Dans le cas de ce couplage, le diagramme d'Evans indique un potentiel de corrosion égal à 

680mV associé à une densité de courant de 7,78 mAlcm2 (Fig. " - 55). A cette valeur de

potentiel, le silicium et le molybdène sont susceptibles de s'oxyder simultanément. Toutefois,

compte tenu de la présence unique de MosSi3 à la surface de l'électrode de MoSi2 ainsi traitée,

la vitesse de corrosion galvanique est estimée en considérant que seul le silicium s'oxyde (les

analyses au microscope électronique à balayage n'ont montré aucun enrichissement en Mo

dans le verre) . La vitesse de corrosion galvanique ainsi calculée est égale à :

egalvanique = 7,61 cmlan

•

E COff

• •-----------~------------------------------------------------~-

-------,--------,------,-------,----+,-2

-4,5 -4 -3,5

Log 1

-3 -2,5 -2

. Fig. Il - 55: Diagramme d'Evans du système MoSi2 - PtSi (1 =3,50mA; 5 =O,45cm2
; i corr =

7,78mA/cm).

» MoSi2 - Pt

Le potentiel à l'abandon de l'électrode de platine confirme le caractère noble du métal précieux

en milieu verre fondu (Fig. " - 56). Sa valeur est imposée par les systèmes électrochimiques

de l'oxygène (0010-11
, a-llO-II) et fluctue approximativement entre -100 et +50 mV.

Les valeurs de potentiel et de courant de corrosion mesurées à l'aide des diagrammes

d'Evans sont de -708mV et 8,5 mAlcm2 (Fig. Il - 57). Encore une fois, si seule l'oxydation du

silicium est prise en compte, la vitesse de corrosion calculée s'élève à 8,32 cmlan.
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Notons cependant que les valeurs absolues de ces deux vitesses ne rendent compte en aucun

cas des vitesses de corrosion des diverses électrodes mises en œuvre. En effet, certains

paramètres importants n'ont pas été pris en compte, comme par exemple le rapport des

surfaces d'électrode: lors de l'établissement des deux diagrammes d'Evans, les électrodes de

MoSi2 et de PtSi ou de platine avaient des surfaces comparables tandis que dans les

électrodes de MoSi2 dopées par 2% massique de platine, le rapport de surface est nettement à

"avantage de MoSb.
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Fig. Il - 56: Suivis de potentiel réalisés sur une électrode de platine à 1150°C.
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Fig. Il • 57: Diagramme d'Evans du système MoSi2"Pt (1 = 1,02mA; S = 0,12cm 2
; corr =

8,5mA/cm).
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II.C.2.c. Les siliciures de molybdène et de ruthénium

Pour caractériser l'effet du ruthénium tout en appliquant la même systématique que

précédemment, nous avons testé à 1350°C:

deux phases pures pouvant être en équilibre thermodynamique avec MoSi2 (a et

(Mo,Ru)5Si3)'

MoSi2 dopé par 2% massique de ruthénium,

et enfin, les phases pures ~, y, <5 et cr ne pouvant être en équilibre avec MoSi2 mais

devant pouvoir apporter des compléments d'information concernant les mécanismes

de corrosion des siliciures de molybdène et de ruthénium en milieu verre fondu.

L'analyse des échantillons recuits à 1350°C n'a révélé aucune différence notable du point de

vue de la composition avec la coupe isotherme du système Mo - Ru - Si à 1400°C.

Le tableau Il - 22 indique la nature de l'alliage Mo - Ru - Si testé, la durée d'immersion, le

potentiel à l'abandon ainsi que la résistance de polarisation mesurés et, enfin, la description de

la surface des échantillons après test.

Les potentiels à l'abandon mesurés sont supérieurs à ceux des composés intermétalliques

MoxSiy. Si l'on considère les phases pures a, ~, <5 et y on peut remarquer que les valeurs de

potentiel se situent entre -530 et -590 mV. Les valeurs caractéristiques des deux autres

alliages de compositions cr et (Mo,Ru)5Sb sont égales à -690 et -800 mV, respectivement (Fig.

Il - 59).

Les résistances de polarisation pour l'ensemble des matériaux sont du même ordre de

grandeur que celles observées pour les électrodes MoxSiy et MoSi2 + 2% massique de platine

testées à 1350°C. Elles ne dépassent pas 20 Q.cm2 et ne semblent donc pas indiquer de

réduction de la vitesse de corrosion des matériaux dopés en ruthénium.
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Alliage

MoSi2+ 2%

massique de

Ru

Durée Eab Rp

d'immersion (mV) (Q.cm2

(h) )

6 / /

Commentaires

Les 2% massique de ruthénium sont partiellement mis en solution dans MoSi2 et dans

des grains de (Mo,Ru)sSi3 répartis de façon homogène au sein des électrodes.

Le faciès de corrosion observé après 6h d'immersion à 1350°C est identique à celui d'une

électrode de MoSi2 pur traitée dans les mêmes conditions (Fig. Il - 58 a). Notons que l'on

observe la formation de trois composés distincts de compositions respectives

MOs4,7Fe6,sRu1,8Si37,O, M046,3Fe12,sRu4,2Sb7,O et M04o,7Fe36,7Ruo,sSi22,1' A terme,

l'appauvrissement en silicium conduit à la formation d'une couche de Mo3Si solubilisant

2,4 at. % de fer et 0,3 at.% de ruthénium, puis enfin à une couche de solution solide de

molybdène de composition moyenne M094,4Fe4,9Ruo,3Sio,4.

a

(Mo1sRu3sSiso)

~ (Mo26Ru47Si27)

5

7

-530

-570

20

11

La couche de corrosion observée après 5h d'immersion est biphasée, composée des

deux phases (Mo,Ru)sSi3et a(Mo1sRu3sSiso) (Fig. Il - 58 b et c). La surface de l'électrode

est particulièrement régulière; aucune particule issue de la dégradation de l'électrode n'a

pu être observée dans le verre. Les pores observés dans l'électrode à proximité de la

surface sont dus à son mode de synthèse (évaporation de composés lors de la fusion au

four à induction).

Les analyses de l'électrode après tests ont mis en évidence la formation successives de

couches adhérentes et de compositions suivantes (Fig. Il - 58 d et e):

- y (Mo38,1Feo,1Ru4s,6Si16,1) - E (Mo23,sFeo,1Rus3.6Si22,8),

- y (Mo38,4Feo,1Ru4s,7Si1s,8),
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- M03s,2Feo,1Ru6o,4Si4,3' en contact direct avec le verre.

Enfin, le voisinage de l'électrode présente une importante quantité de particules de

composition correspondant à une solution solide de ruthénium solubilisant Mo, Fe et Si

(Mo2,sFeo,1Rue7,3Sio,1)'

y (Mo41Ru41Si1s)

8 (Mo1sRusoSi3s)

M032,sRu30Si37,S

7

10

10

-590

-579

-800

7 1 Cette électrode ne présente aucune couche de corrosion adhérente. De nombreuses

particules de ruthénium, dans lesquelles seules de très faibles quantités de Mo, Fe ou Si

ont pu être détectées, forment une large auréole Uusqu'à 1mm au-delà de l'électrode) sur

l'ensemble du pourtour du matériau (Fig. Il - 58 f et g).

9 1 Un très fin liseré riche en ruthénium dont la composition exacte n'a pu être mesurée

constitue l'interface entre l'électrode et le verre (Fig. /1 - 58 h). Comme dans le cas de la

phase y, de nombreuses particules dont les compositions varient entre

M017,sFeo,2Rus1,sSio,s pour les plus proches de l'électrode et M02,sFeo,1Ru97,4 pour les plus

éloignées, constituent une importante couche poreuse détachée de l'électrode. Cette

couche de corrosion est cependant beaucoup plus dense que celle observée dans le cas

de l'électrode de phase y.

15 1 Cette électrode est constituée du composé (Mo,Ru)sSh (al. Ru% = 30) en équilibre avec

des grains de phases ~ répartis de façon homogène au sein du matériau. Après

immersion de 10h, l'électrode présente en surface une zone de densification des grains

de phase ~ suivie d'une couche biphasée ~ - y évoluant en une zone monophasée de

composition y (Mo3e,sFeo,eRu42,7Si16,s) (Fig. \1 - 58 i et j). Cette dernière se transforme
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enfin en un liseré de composition moyenne M047,3Fe1,oRus1,4Sio,3. Des particules riches en

ruthénium (MoS,1Feo,1Ru94,6Sio,1) et non adhérentes à l'électrode sont présentes sur tout le

pourtour du matériau.

cr 82 -690 10 Le composé cr se corrode en conduisant à la formation d'une couche poreuse et peu

(Mo6oRu30Si1O) adhérente de composition MOs9,9Feo,4Ru34,7Sis,o à proximité de la partie intacte de

l'électrode et M024,sFeo,4Ru74,S dans les zones les plus éloignées (Fig. 11- 58 k).

Tab. 11- 22: Nature de l'alliage Mo - Ru - Si testé, durée d'immersion, potentiel à l'abandon, résistance de polarisation ainsi que description

des échantillons après test.
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1)

k)

Fig. Il - 58: Micrographies des électrodes de composition a) MoSi2 + 2% massique Ru; b), c) a.

(Mo16Ru36Si6o) ; dl, e) ~ (Mo26Ru46Si27) ; f), g) Y (M041Ru41Si18); h) Ô (Mo16Ru6oSi36) ; il, j) (Mo,Ru)6Si3,

at.% Ru = 30 et k) 0' (Moso,Ru30Si1o) après immersion en verre fondu à 1350°C.
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Fig. Il - 59 : Suivis de potentiel des électrodes d'alliages Mo - Ru -Si à 1350°C.
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11.0. Discussion

11.0.1. Détermination des sections isothermes Mo-Pt-Si et Mo-Ru-Si

Les déterminations des sections isothermes Mo-Pt-Si à 1150°C et Mo-Ru-Si à 1400°C ont

constitué la première étape de la recherche et de la caractérisation de nouveaux matériaux

aux propriétés chimiques améliorées. En effet, la connaissance des relations d'équilibre

entre phases est de première importance pour choisir rationnellement les composions

appropriées, les conditions d'élaboration et prévoir l'évolution des matériaux en service.

II.D.1.a. Système Mo-Pt-Si

L'étude de cette section isotherme à 1150°C a très tôt montré l'existence de larges domaines

de compositions possédant une température de fusion inférieur 1150°C. Ceci a

naturellement limité l'intérêt porté à ce système. De plus, la réalisation de couples de

diffusion a certes permis de déterminer les équilibres entre phases, mais elle a surtout

montré que la vitesse de diffusion du platine dans les siliciures de molybdène est

extrêmement rapide. " est également apparu que le métal précieux n'est pas en équilibre

avec le disiliciure. Par conséquent, il est illusoire d'envisager la réalisation d'un revêtement

de MoSi2 par du platine dans le but de bénéficier de la résistance à la corrosion par le verre

fondu de ce dernier.

Le résultat majeur de cette première partie du travail est avant tout la mise en évidence de

deux siliciures ternaires, MoPt3Si4 et MoPt2Si3 , présentant des relations d'équilibres avec

MoSi2 et PtSi. L'étude cristallographique montre que leur structure s'apparente à celle de

PtSi. Ceci a été vérifié dans le cas de MoPbSi4 dont la détermination structurale a été menée

à son terme. Deux atomes de platine (Pt1 et Pt2) occupent des sites octaédriques, alors que

le troisième (Pt3) centre plus ou moins bien une pyramide à base carrée. Les distances Si-Si

(Si3-Si4) dans le plan de base de la pyramide sont particulièrement courtes, les plus faibles

jamais rencontrées à notre connaissance dans un composé de ce type. Enfin le molybdène

occupe un polyèdre constitué par l'assemblage d'un prisme triangulaire et d'une pyramide

déformée (Fig. " - 60).

Une étude de même nature de la phase X s'est avérée impossible étant donné les difficultés

à obtenir un monocristal. Cependant, les clichés de diffraction réalisés sur poudre ont révélé

que sa structure est également étroitement reliée à celle de PtSi. De plus, la composition

moyenne de la phase X, déterminée à la microsonde de Castaing, permet de proposer la

formule MoPhSi3 .
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Fig. Il - 60 : Dessin de la structure du composé MoPtsSi4 ; projection selon [110].

II.D.1.b. Système Mo-Ru-Si

La substitution du platine par le ruthénium a été envisagée car elle semblait apporter une

solution appropriée aux trop basses températures de fusion rencontrés dans le système Mo

- Pt - Si. En effet, la plus basse température de liquidus du système Ru - Si est supérieure

à 1400°C. L'étude de la coupe ternaire Mo - Ru - Si à 1400°C initiée au cours de ce travail a

montré que le ruthénium n'est pas en équilibre avec MoSi2 et qu'il existe de nombreux

siliciures ternaires originaux dont les domaines d'homogénéité ont été déterminés, Trois

d'entre (a, Bet 0') eux ont fait l'objet d'une étude structurale complète à partir d'alliages

pulvérulents. La structure de la phase Best originale et a été résolue par des calculs ab

initio. Elle peut être représentée par l'association de prismes de ruthénium à base

triangulaire centrés par des atomes de silicium d'une part ainsi que par des hexaèdres de

ruthénium possédant des faces communes et centrés sur des atomes de molybdène d'autre

part (Fig. " - 61). Contrairement à la phase B, les structures des composés a et 0' sont des

isotypes.

L'étude cristallographique des quatre autres composés y (Mo41Ru41Si18), 0 (Mo1sRusoSi3s), E

(Mo19RussSi26) et K (Mo1QRussSbs) devra être poursuivie.
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Fiq. " - 61 : Dessin de la structure du composé B; proiection selon [001].

Il a également été possible de confirmer l'existence à haute température du composé RUsSb

qui avait été remise en cause par Perring et al [51. De plus, nos résultats révèlent les

importantes extensions de :

MosSi3 , solubilisant jusqu'à 33,9 al.% de ruthénium et dont la concentration en

silicium est sensiblement constante indiquant que Mo et Ru se substituent

mutuellement sur le sous-réseau métallique;

la phase cr, particulièrement remarquable dans la mesure où son domaine

d'existence dans la section binaire Ru-Si ne s'étend que de 37 à 39 al.% de

ruthénium; l'introduction de Si de 0 à 18 al.% permet ainsi de faire varier la

teneur de Ru de 18,0 à 40,9 al.% et celle de Mo de 48,8 à 67,8 al.%. Si l'on

regarde en détail les résultats issus de l'étude cristallographique de la phase

cr, on peut s'apercevoir que l'extension du domaine de stabilité s'explique par

des substitutions entre molybdène et ruthénium mais également entre

ruthénium et silicium. Enfin, nous pouvons représenter la structure comme

étant constituée d'antiprismes d'atomes de Ru, Mo et Si centrés

exclusivement sur des atomes de molybdène et formant des colonnes infinies

(Fig. Il - 62).
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FiÇl. " - 62 : Dessin de la structure du composé (J; projection selon [001).

Il est également intéressant de remarquer l'existence de la phase notée a. dont la teneur en

silicium est constante et égale à 50 at.%. La limite de solubilité de cette phase du côté riche

en ruthénium est très proche du domaine d'existence du composé RuSi (la limite inférieure

en molybdène dans la phase a. a été mesurée à 8,5 at. % tandis que RuSi en solubilise

jusque 5,0 at.%). Ainsi, il semblerait qu'il existe une limite de solubilité en molybdène dans la

phase RuSi au delà de laquelle la structure type CsCI subit une transformation stabilisant la

forme cristalline basse température de type FeSi. Pour tenter d'expliquer cette situation,

nous avons procédé dans un premier temps, au recensement des différentes formes

cristallines adoptées par les siliciures équiatomiques des métaux de la 2ème série de

. transition ou 4d. Les résultats de ce bilan sont particulièrement remarquables en révélant

que:

seul RuSi adopte le type structural CsCl,

le composé MoSi n'existe pas,

les autres siliciures, concernant les éléments allant de Nb à Rh et à l'exception de Mo,

cristallisent dans la structure de type FeSi (820).

Nous avons réalisé dans un deuxième temps, des calculs de structure de bandes par la

méthode KKR (Korringa-Kohn-Rostoker) [101] dans l'état fondamental (T = a K), le but étant

d'établir les courbes de densité d'états électroniques et de positionner le niveau de Fermi

pour certains siliciures. Les résultats obtenus sont reportés à la figure" - 63.
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a)

c)
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Fig, Il - 63 : Calcul des fonctions de densité électronique dans les composés de structure CsCI.

Concernant le type structural CsCI, il s'avère que seul RuSi présente une densité d'états très

faible au niveau de Fermi, facteur favorable à la stabilisation des composés. A l'inverse,

dans les composés hypothétiques MoSi, TcSi et RhSi de Type CsCl, le même type calcul

utilisant des paramètres de maille estimés à partir de ceux de RuSi, montre que le niveau de

Fermi se trouve dans un pic de densité d'états, situation défavorable quant à la stabilisation

énergétique des systèmes. De plus, comme le montre la figure Il - 64, il apparaît également

que l'introduction de Mo tend à déstabiliser cette structure puisque le niveau de Fermi tend à

se déplacer vers la bande de valence, caractérisée par des densités d'états plus

importantes.
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Fig. Il - 64 ; Effet de l'introduction de Mo

sur les densités d'états et la position du

niveau de Fermi dans RuSi type CsC!.
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Concernant le type structural FeSi (820), les calculs ont été effectués pour les composés

existant, RuSi et RhSi, et hypothétique MoSi. Comme le montre la figure Il - 65, le niveau de

Fermi de RuSi est situé dans le gap de densité d'états !'J, situation également propice à la

stabilité des systèmes.

RuSi (820) RuSi (820)

1.2

xo

120-

60
~

.JO t- 1.

':Ld~.~..............
0.2 0.4 0.6 O.X 1.0

I(KI -

Energy (Ry) Energy (Ry)
- -.

a) b)

Fig. Il - 65 : Calcul des fonctions de densité électronique dans RuSi de type FeSi (820).

Toutefois, un faible déplacement du niveau de Fermi de part et d'autre du gap l'amènerait au

niveau des fortes densités d'états. Cette situation serait rencontrée dans le cas où de faibles

quantités de molybdène substitueraient le ruthénium. Plus précisément, le niveau de Fermi

[*J Les calculs montrent que RuSi de type B20 est semi-conducteur à faible gap. Ce résultat est eu parfait accord
avec les calculs et les mesures électriques effectués par H. HOHL et al [1021.
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se déplacerait vers la bande de valence, comme le montre la figure Il - 66 résultant de

calculs préliminaires relatifs à la phase ex considérée à la composition RUO,85Moo,15Si. Des

calculs approfondis basés sur l'analyse des énergies de formation sont toutefois nécessaires

pour tenter de justifier les valeurs des solubilités limites déterminées expérimentalement.

Fig. Il - 66: Calcul des fonctions de

densité électronique dans phase (X

RUo,86Moo,16Si de type FeSi (820).

Energy (Ry)

En utilisant la même argumentation, l'analyse des résultats tend à justifier d'une part,

l'existence de RhSi-B20 (Fig. Il - 67 a) et d'autre part, l'inexistence de composé MoSi (Fig. "

-67bet 11-63d).
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Fig. Il - 67 : Calcul des fonctions de densité électronique dans RhSi et MoSi de type FeSi (820).
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Enfin, la figure Il - 68 présente la section isotherme déterminée à partir de l'ensemble des

résultats: équilibres biphasés et triphasés ainsi que limites de solubilité des composés.

Si

00
".-"Ru

100807060503020

r:.3;Z~~?~~~~:;;' 40RuzSb

RuSi
3_-1IIi!!!!~~."'50 Ru4Sb

__. 60 RusSi3

:M••lii.....~~~~':J1~~ RuzSi
70

10

Mo __.~~~~~'llIlII!

o

Fig. Il - 68 : Ebauche de la section isotherme à 1400°C du diagramme d'équilibre de phases du

système Mo-Ru-Si.

II.D.2. Mécanismes de corrosion des siliciures de molybdène

II.D.2.a. Oxydation sélective du silicium

L'observation après immersion à 1350°C des électrodes de MoSiz, MOsSb et Mo3Si

synthétisées à partir du frittage des poudres élémentaires de compositions respectives Mo +

2Si, 5Mo + 3Si et 3Mo + Si, montre que le processus de corrosion est contrôlé par

l'oxydation sélective du silicium. L'appauvrissement superficiel en silicium conduit à la

formation successive de couches de MOsSb, Mo3Si puis Mo métallique suivant les réactions:

~ MoSiz + Oz = .!. MosSi3 + SiOz
7 7

U

(réaction Il - 11)
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l MosSi3 + O2 = ~ Mo3Si + Si02
4 4

U

(réaction Il - 12)

(réaction Il - 13)

Malheureusement, aucun des produits de corrosion ne peut assurer une protection efficace

de l'alliage intermétallique. En effet, la silice formée se dissout instantanément dans le verre

et par conséquent, ne peut pas assurer la constitution d'une couche visqueuse destinée à

protéger les matériaux du verre fondu.

Le molybdène, connu pour avoir une très bonne résistance à la corrosion par le verre fondu

[61 J, ne peut pas non plus être protecteur puisque la couche formée est particulièrement

poreuse et peu adhérente au substrat. Cette mauvaise cohérence entre produits de

corrosion et substrat pourrait trouver son origine dans la différence de coefficients de

dilatation thermique qui existe entre MoSi2 et Mo. Cet argument est notamment utilisé par

certains auteurs [97,98] pour expliquer la délamination de revêtements de MoSb déposés sur

des électrodes de molybdène. A 1350°C, cette différence est néanmoins trop faible (9,0.10-6

et 7,5.10-6 K-1
[99,100] pour MoSi2 et Mo respectivement) pour pouvoir raisonnablement

expliquer cet état de surface. Il est plus vraisemblable que la diffusion du silicium à travers

les couches de MosSi3 puis de Mo3Si vers la surface des électrodes entraîne la formation de

lacunes [60J (Fig. Il - 69 a). Progressivement, ces dernières se condensent et conduisent

finalement à la formation d'une couche poreuse de solution solide de molybdène (Fig. Il - 69

b). Notons encore que les particules de molybdène constituant la couche poreuse ne sont

pas fissurées et semblent adopter une géométrie plus ou moins sphérique, preuve qu'elles

se sont réarrangées ({( recristallisée») sans contrainte afin de minimiser leur énergie de

surface.
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o

Déplacement des interfaces

j Mo

Déplacement de l'interface
MoSi2/MosSi3

MoSi2 0

0
CMo 0

j Mo
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c. :0 c·~ti :0
Diffu~ion de silici~m \ ..• 7
favorisant la formation Formation de silice se dissolvant dans le verre
de lacunes et de pores

a) b)

Fig. Il - 69: Mécanisme de corrosion de MoSi2 à 1350°C conduisant la formation des différentes

couches de MOsSia, MosSi et Mo ainsi qu'à celle de porosité.

Les potentiels à l'abandon des électrodes de MoSi2, Mo5Si3 et Mo3Si (-1, 15V, -1,05V et 

O,95V respectivement) indiquent que les matériaux possèdent un caractère réducteur

fortement marqué. En accord avec l'échelle de potentiels donnée par Gaillard-Allemand [50]

(Tab. Il - 23), les valeurs de potentiel confirment l'oxydation sélective du silicium. Ceci

semble moins net dans le cas Mo3Si dont le potentiel à l'abandon est très proche du potentiel

caractéristique du couple MO+III/Mo (-0,96V), évoquant ainsi l'oxydation potentielle de Mo en

MO+III
• Toutefois, nous avons vérifié que ce n'est pas le cas en analysant le verre à proximité

de l'électrode de Mo3Si : aucun enrichissement en espèces métalliques n'a été détecté.

Les oxydants potentiels dans ce milieu sont les couples Fe+III/Fe+ lI
, Fe+II/Feo ainsi que les

systèmes de l'oxygène. L'intervention des couples métalliques est évidente puisque la

surface des électrodes corrodées présente des phases intermétalliques contenant du fer.

Plus précisément, deux phases distinctes de compositions proches de M05B,BFe4,oSi37,2 et de

Mo50.S Fe11,sSi37.2, ont été identifiées. Elles dérivent probablement de Mo5Si3 par substitution

partielle de Mo par Fe, mais elles ne sont pas isomorphes et peut être pas isotypes.
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Système Potentiel (V)

0+ 11 / O~II + 0,2

Cr+v1 / Cr+1I1 0

Te+/v
/ Teo - 0,33

Ntlll
/ Nït=ll - 0,36

Fe+lIl
/ Fe+" - 0,44

Cr+11I
/ Cr+1I - 0,76

Ni+1I / Nia - 0,78

Mo+V' / MO+1I1 - 0,83

Fe+ll
/ Feo - 0,95

MO+III
/ Moo - 0,96

Si+IV / Sie - 1,25

Tab. Il - 23 : Potentiels caractéristiques des couples redox mesurés par Gaillard-Allemand [60]

dans un verre de composition 16.55 wt% Na20, 58.6 wt% 5i02, 24.75 wt% Spa additionné des

oxydes Te02, MoOa, NiO, Fe20a, Cr20a (de 1 à 5 wt%). Les potentiels sont donnés par rapport à

une électrode de zircone stabilisée à l'yttrine.

Enfin, nous pouvons remarquer que les potentiels à l'abandon des trois siliciures de

molybdène augmentent avec l'activité en silicium (aSi(M03Si) < aSi(M05Si3) < aSi(MOSi2»)' Du point de

vue thermodynamique, cette évolution semble logique puisqu'elle attribue le potentiel le plus

réducteur au composé le plus riche en silicium. Les caractéristiques intensité/potentiel des

réactions de corrosion affectant les siliciures de molybdène sont schématisées à la figure Il 

70. L'égalité des courants cathodique (constant car fonction de la concentration en fer dans

le verre) et anodique (variable car fonction de l'activité en silicium dans le matériau) est

atteint à des valeurs de potentiel d'autant plus élevées que l'activité en silicium est faible.
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Si 0----+ Si +IV

aSi(MOSi2) > aSi(Mo5Si3) > aSi(Mo3Si)

Fe 0 +-- Fe +11

Fe +11

E

Fe +111

Fig. Il - 70: Schéma illustrant l'augmentation des potentiels à l'abandon des phases MoSb,

MosSi3 et Mo3Si en fonction de l'activité en silicium.

Il.D.2.b. Influence du mode d'élaboration des électrodes

Les électrodes de MoSi2 synthétisées à partir des poudres élémentaires Mo + 2Si se

sont avérées denses alors que leurs homologues élaborées à partir des poudres de MoSb

sont apparues poreuses. Par la suite, les deux familles n'ont pas présenté les mêmes faciès

de corrosion. En effet, la corrosion des premières a conduit à la formation de couches

successives de MOsSb, Mo3Si puis Mo, tandis que la dégradation des secondes a produit

uniquement une couche de MOsSb. Ce comportement est conforme à celui décrit par

différents auteurs [S8-60l qui constatent que la diffusion du silicium vers la surface suivie de

son oxydation conduit à la succession de phases annoncée ci-dessus, à condition que le

disiliciure de molybdène ne soit pas continuellement en contact du verre en cours

d'immersion. Ceci est notamment le cas des électrodes denses. Dans le cas contraire,

comme l'affinité de MoSiz pour l'oxygène est supérieure à celle de MosSi3 et Mo3Si (Fig. Il 

11), la réaction Il - 2 est privilégiée et seule MOsSh se forme. C'est le cas des électrodes

poreuses: le verre peut s'insinuer dans les pores et rester continuellement en contact avec

MoSb.
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II.D.3. Influence de l'ajout de Pt et de Ru

II.D.3.a. Effet du platine

Comme nous l'avons déjà évoqué, les trop basses températures de fusion de

MoPt2Si3, MoPhSi4 et PtSi ont montré les limites des potentialités de ce système à produire

des matériaux utilisables dans le verre fondu entre 1150 et 1350°C. Les tests réalisés dans

la fonte de verre à basse température (1150°C) ont confirmé ces prévisions: les électrodes

de MoSi2 dopée par 2% massique de platine ont subi une dégradation catastrophique à

cause de la présence de phases liquides riches en platine à leurs joints de grains. Leur

dissolution rapide dans le verre fondu a occasionné la décohésion du matériau. De plus, il

s'est avéré que l'association de MoSi2 avec PtSi, seul siliciure de platine « noble» étudié

(Eabandon = -350 mV), augmente les cinétiques d'oxydation du silicium. En effet, à 1150°C,

l'épaisseur de la couche de Mo5Sb formée sur une électrode dopée par 2% de platine est

supérieure (7IJm) à celle observée sur MoSi2 pur «1IJm). Les diagrammes d'Evans ont

permis d'évaluer l'effet d'un couplage galvanique de MoSi2 et d'une phase plus noble se

trouvant à ses joints de grains (PtSi et Pt). Les vitesses de corrosion galvaniques ainsi

mesurées montrent clairement que la corrosion du matériau anodique, MoSb, est d'autant

plus accentuée que le composé associé est noble. En effet, le potentiel de corrosion de

MoSb augmente du fait du couplage et comme le disiliciure n'est pas passivable, son

courant de corrosion augmente consécutivement.

II.D.3.b. Effet du ruthénium

La caractérisation du comportement des nouveaux siliciures ternaires en milieu verre fondu a

montré qu'après une longue période d'immersion, une couche poreuse de ruthénium se

forme sur des siliciures adhérents mais en perpétuelle transformation. La corrosion

progresse par consommation du silicium, puis du molybdène pour finalement aboutir à la

formation de ruthénium métallique. Ceci peut être visualisé sur la coupe isotherme à 1350°C

du diagramme ternaire Mo - Ru - Si (Fig. Il - 71). Les chemins de diffusion matérialisant

l'évolution de la composition des différents matériaux testés y sont reportés. On peut signaler

que les informations tirées de l'analyse des électrodes corrodées ont contribué à la

détermination des relations d'équilibre qui existent dans la section isotherme Mo - Ru - Si

(Fig. Il - 68).

L'oxydation du molybdène, dont les systèmes Mo+/ II/Moo et Mo+V1/Mo+ 11I possèdent des

potentiels caractéristiques respectivement égaux à -0,96 et -0,83 mV [50J, est confirmée par

les potentiels à l'abandon pris par les différents siliciures ternaires. Ceux-ci se situent entre 

580mV et -900mV. L'augmentation des potentiels à l'abandon n'est cependant pas une
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propriété intrinsèque des composés, mais doit être attribuée à la nature du verre. En effet,

dans le cas de MoSi2 testé dans le verre 1, le courant anodique issu de l'oxydation sélective

de Si s'équilibre avec le courant cathodique provenant de la réduction des espèces du fer à

un potentiel proche de -1,1 V (Fig. Il - 72 a). Dans le cas des composés MoxRuySiz testés

dans le verre 2, deux paramètres diffèrent: le verre contient plus de fer et l'activité en

silicium est probablement plus faible dans les matériaux. Comme l'indique la figure Il - 72 b,

les courants anodique et cathodique doivent donc se compenser à des potentiels supérieurs.

Les valeurs de courant de corrosion restent cependant du même ordre de grandeur que

celles de MoSi2. Les valeurs de résistance de polarisation mesuré~s sur une électrode de

MoSi2 à 1350°C (en considérant l'oxydation sélective du silicium) conduisent à des vitesses

de dissolution de l'ordre de 2,3cm/an Itl. Le calcul des vitesses de dissolution pour les

composés MoxRuySiz est plus délicat car le mécanisme de corrosion fait intervenir plusieurs

systèmes redox en oxydation. Néanmoins, les valeurs de résistances de polarisation

(inférieures à celles de MoSi2) ne permettent pas d'envisager une amélioration de la

résistance à la corrosion.

20 30 40 50 60 .. 70

Ru

80

û
>

90

Compositions étudiées

Sens d'évolution des
électrodes

Ru
100

Fig. Il - 71: Compositions MoxRuySiz étudiées et sens d'évolution de la surface des électrodes

suite à leur contact avec le verre fondu.

Pour expliquer la porosité de la couche de molybdène formée sur les siliciures de molybdène

au contact du verre fondu, nous avions proposé que la diffusion du silicium vers la surface

du matériau entraînait la formation de lacunes se condensant pour former des cavités. Dans

les composés MoxRuySiz, puisque le silicium et le molybdène sont consommés à la surface

des électrodes, leur flux de diffusion est dirigé vers la surface du matériau. A l'inverse, les

flux de ruthénium et de fer se font vers le cœur de l'électrode (Fig. Il - 73). Il reste néanmoins

t Les valeurs des coefficients de Tafel prises en compte à 1350°C sont les suivantes [:la (4e) = 0,1610Vet [:lc(2e)
= 0,3218V
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vraisemblable que la formation de lacunes à l'origine de celle des pores soit à nouveau issue

de la diffusion du silicium, voire du molybdène, vers la surface du matériau.

Mo +111

E

Fe +111Fe +11

Mo +VI

E

Fe +111Fe +11

Fe 0 Fe +11

Feo Fe +11

a) b)

Fig. Il - 72: Mécanisme de fixation des potentiels à l'abandon a) pour les siliciures de molybdène

(haute activité en silicium dans les matériaux et faible teneur en Fe20s dans le verre) et b) pour les

siliciures de molybdène et de ruthénium (activité en silicium plus faible et teneur en fer plus élevée).

Les sections métallographiques des différents matériaux après test montrent cependant

clairement que la porosité apparaît exclusivement dans la couche de ruthénium. " semble

donc que la porosité soit également liée à l'apparition de ruthénium métallique. Ceci peut

être dû:

Aux différences de coefficients de dilatation entre le matériau et Ru. A titre

d'exemple, les coefficients de dilatation de MoSi2 et de Ru sont respectivement de

l'ordre de 9,0.10-6 K 1 à 1350°C et 11,5.10-6 K 1 à 52rC. Bien qu'aucune valeur de

coefficient thermique de dilatation n'ait pu être trouvée pour le ruthénium à des

températures proches de 1350°C, on peut raisonnablement s'attendre à ce que la

différence de coefficient soit particulièrement élevée à cette température et de ce fait,

que les contraintes engendrées lors des transformations de phases participent à la

décohésion de la couche de ruthénium.

Au réarrangement du ruthénium, comme dans le cas du molybdène formé sur les

électrodes de MoSb, qui tendrait à minimiser son énergie interfaciale en réduisant sa

surface de contact avec le verre.

S'il s'avérait possible de rendre les couches de ruthénium adhérentes on pourrait imaginer

détenir la solution au problème posé par la corrosion verrière. En fait, il n'en est rien, bien au

contraire. Un matériau hypothétique de ce type pourrait se fissurer en cours d'utilisation et

dans cas, se retrouverait dans les conditions simulees par les couplages galvaniques
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réalisés au laboratoire. Ceux-ci montrent particulièrement bien que l'association Ru - MoSi2

est défavorable et d'autant plus que la surface du ruthénium est importante. La seule

amélioration envisageable serait que le ruthénium protège anodiquement MoSi2 . Cependant,

ceci n'est pas concevable car la littérature montre que ce dernier n'est pas passivable.

Zone de diffusion
appauvrie en Si et
Mo

Verre

c:::> 0~
~c::>o

Mo 0--+ Mo III, VI 0
Si 0 --+ Si IV

Particules de ruthénium
solubilisant de faibles teneurs en
Mo, Si et Fe

Alliage métallique

Fig. Il - 73: Schéma représentant les flux de diffusion ainsi que les réactions

électrochimiques intervenant dans le mécanisme de corrosion des composés MoxRuySiz'
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Il.E. Conclusion

Dans ce travail, nous avons étudié l'influence du platine et du ruthénium sur la

résistance à la corrosion par le verre fondu de MoSb à 1150°C et 1350°C.

Pour cela, nous avons tout d'abord précisé le processus de dégradation des trois

siliciures de molybdène simples MoSi2, Mo5Si3 et Mo3Si. Les potentiels à l'abandon ainsi que

les analyses métallographiques ont révélé que ces matériaux se corrodent par oxydation

sélective du silicium. L'appauvrissement progressif en cet élément conduit à la formation

successive de couches de Mo5Si3, Mo3Si et finalement de molybdène métallique poreux. Les

résistances de polarisation mesurées à 1350°C ne conduisent qu'à une estimation de la

vitesse de corrosion car la porosité des électrodes synthétisées au laboratoire ne permet pas

d'évaluer avec précision la surface exposée à la corrosion verrière. L'ordre de grandeur de

vitesse de corrosion tiré de ces mesures est d'environ 2 à 3 cm/an.

L'exploration des sections isothermes Mo - Pt - Si et Mo - Ru - Si à 1150°C et

1400°C respectivement, a produit des informations indispensables au choix de la

composition de nouveaux matériaux et à la prévision de leur évolution en cours d'utilisation.

Nous avons notamment montré que le système Mo - Pt - Si n'est pas approprié à la

production de matériaux haute température (1350°C) puisque les points de fusion des trois

seuls siliciures binaires ou ternaires de platine, PtSi, MoP1zSi3 et MoPhSi4, en équilibre avec

MoSi2, sont trop bas pour envisager un quelconque effet positif sur le comportement de

MoSi2 . La fusion de ces composés précipités aux joints de grains du matériaux entraîne un

déchaussement des grains associé à une corrosion catastrophique des électrodes.

A température réduite (1150°C), les siliciures de platine améliorent la compacité du

matériau. Néanmoins, nous avons montré que l'association d'un composé noble tel que PtSi

et de MoSb accentue les cinétiques d'oxydation du silicium.

Enfin, pour clore le chapitre du platine, l'application éventuelle de platine en tant que

revêtement protecteur de MoSi2 n'est pas envisageable dans la mesure où le diagramme de

phases montre que ces deux composés ne sont pas en équilibre et où la vitesse de diffusion

du platine dans MoSb est très grande.

La substitution du platine par un autre platino'ide, le ruthénium, dont les siliciures ont

des températures de fusion élevées, a été envisagée afin de pallier aux problèmes liés à la

formation de phases liquides et tenter ainsi, d'améliorer la résistance à la corrosion de

MoSb.

L'exploration de la coupe isotherme à 1400°C du diagramme d'équilibre du système

Mo-Ru-Si a révélé l'existence de six siliciures mixtes de molybdène et de ruthénium ainsi
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que les extensions des phases (Mo,Ru)sSi3 et cr. Parmi ces composés, les structures

cristallographiques des trois siliciures ex (Mo1sRu3sSiso), cr (M060Ru30Si1O) et f3 (MoZ6Ru47Sb7)

ont été déterminées complètement. L'étude cristallographique des quatre autres composés y

(M041Ru41Si18), 8 (Mo1SRusoSbs), E (Mo19RussSiz6) et K (Mo1ORussSbs) devra être menée à son

terme.

Nous avons montré que toutes les phases révélaient au contact du verre fondu à

1350°C un appauvrissement en silicium et en molybdène conduisant à la formation plus ou

moins rapide d'une couche poreuse de ruthénium métallique. Ces résultats indiquent que, à

l'instar du platine, l'addition de ruthénium ne permet pas d'améliorer la résistance de MoSb à

la corrosion par le verre fondu. Au contraire, la présence de ruthénium poreux à la surface

des matériaux devrait même activer l'oxydation du silicium et du molybdène par le biais de

couplages galvaniques.

Les résultats ne permettent donc pas d'envisager le dopage par le platine ou le ruthénium

comme une solution à l'amélioration de la résistance chimique de MoSiz au contact du verre

fondu.
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III.A. Etude bibliographique

111.A.1. Généralités sur l'oxydation haute température

1l1.A.1.a. Propriétés chimiques des oxydes dits « protecteurs»

Comme l'indique Doychak [1 l, une couche d'oxyde doit posséder différentes propriétés

chimiques pour être protectrice à haute température:

Elle doit avoir une haute stabilité thermodynamique. Celle-ci est déterminée par la

variation d'enthalpie libre ~G de la réaction d'oxydation de l'élément M menant à la

formation de l'oxyde MxOy suivant:

(réaction III - 1)

L'enthalpie libre de formation peut s'écrire sous la forme

~G = ~GO + RT ln [ a
MxOy

l: l, (équation III - 1)

(aMyx(aozF

où ~Go est l'enthalpie libre standard de formation de l'oxyde MxOy et où les coefficients

aMxOy ' aM et a02 sont respectivement les activités de l'oxyde, de l'élément métallique

M et de l'oxygène. En considérant les activités aALtOyet aM égales à 1 et en assimilant

l'activité en oxygène à sa pression partielle, l'équation III - 1 devient:

~G = ~Go - yRT ln P (équation 111- 2)
2 oz

La figure III - 1 représente la variation des valeurs d'enthalpies libres standard de

formation en fonction de la température pour les oxydes les plus couramment

rencontrés à haute température. Celle-ci révèle que l'alumine est, entre 800 et 1400°C,

l'un des oxydes possédant la plus faible enthalpie libre de formation standard. De plus,

les pressions de vapeur de l'alumine restent à haute température très faibles quelle

que soit la pression partielle d'oxygène (Fig. III - 2). Ces deux caractéristiques

traduisent l'importante stabilité thermodynamique de l'alumine à haute température.
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Fig. III - 2 : Pressions de vapeur à haute température des oxydes formés à partir des éléments

métalliques sélectionnés [1].

L'oxyde doit posséder une cinétique de croissance lente. Les cinétiques de croissance

des oxydes dits « protecteurs)} suivent une loi parabolique donnée par:

x?- =kpt, (équation III - 3)

où x est l'épaisseur de la couche d'oxyde, t la durée d'exposition à haute température

et kp la constante d'oxydation parabolique. Dans ce cas, la diffusion d'espèces

moléculaires, ioniques ou même électroniques à travers la couche d'oxyde en
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formation limite la vitesse de réaction. La diffusion des espèces est dépendante de la

structure cristallographique de l'oxyde mais aussi de la nature et du nombre des

défauts atomiques, de la microstructure et des propriétés électroniques.

D'après la théorie de Wagner, seul le déplacement des espèces ioniques Mn
+ et 0 2

- est

responsable de la croissance des couches d'oxydes. Il distingue par conséquent deux

cas: celui dans lequel la diffusion cationique vers la surface de la couche d'oxyde est

majoritaire et celui dans lequel le transport de l'espèce 0 2
- vers l'interface

oxyde/substrat est prépondérante. Rappelons que les oxydes sont rarement

stœchiométriques. Ils sont classés suivant leurs propriétés semi-conductrices: semi

conducteurs de type n (excès de l'élément métallique ou déficit d'oxygène), de type p

(déficit de l'élément métallique ou excès d'oxygène) ou encore amphotères. Ces

propriétés jouent un rôle prépondérant sur les phénomènes diffusionnels contrôlant la

croissance de l'oxyde.

Notons encore, comme l'indique la figure III - 3, que Ab03 et Si02 sont des composés

relativement stœchiométriques qui possèdent les constantes d'oxydation paraboliques

les plus faibles des oxydes dits « protecteurs ».
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Fig. III - 3: Variation des constantes d'oxydation paraboliques de différents oxydes en fonction

de la température [23.
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L'oxyde doit être imperméable aux espèces agressives présentes dans l'atmosphère

oxydante/corrosive. Dans le cas de l'oxydation, l'oxygène de l'atmosphère est adsorbé

sur la couche d'alumine par formation d'anions 0 2
-. La cinétique de diffusion des ions

0 2
- dans une couche d'alumine a compacte et adhérente est suffisamment lente pour

considérer l'alumine comme une barrière efficace contre l'oxygène environnant.

L'oxyde doit avoir une certaine capacité à se reformer après rupture. Ceci est possible

lorsque l'approvisionnement en élément A est suffisant pour assurer la réaction

d'oxydation. La rupture répétée de la couche d'oxyde peut cependant rapidement

conduire à la consommation quasi-totale de l'élément A à la surface du matériau.

Lorsque le réservoir est épuisé, d'autres oxydes généralement moins protecteurs se

forment et conduisent à l'oxydation accélérée du matériau. Pettit [4] a établi de façon

expérimentale en fonction de la température les limites de concentration à partir

desquelles l'oxydation sélective de l'aluminium n'est plus possible dans le système Ni 

AI. Comme l'indique la figure III - 4, la limite se situe approximativement à 25 at.%

d'aluminium jusque 1200°C.
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Fig. III - 4: Domaines de formation des oxydes NiO et AI20 3 dans le système Ni - AI en fonction

de la concentration et de la température [4].

11I.A.1.b. Propriétés mécaniques des oxydes dits « protecteurs»

Les oxydes haute température dits « protecteurs» doivent également posséder de bonnes

propriétés mécaniques. Cela implique que la couche d'oxyde possède une bonne adhérence

au substrat, synonyme de résistance aux contraintes mécaniques auxquelles elle peut être

soumise.
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Trois types de contraintes sont dénombrés [5,161 et énumérés ci-dessous:

Les contraintes de croissance (CJcroissance) dépendant principalement des variations de

volume issues de transformations de phases se produisant lors de l'oxydation du métal, de

la géométrie du matériau ou encore de la formation d'un nouvel oxyde au sein même de la

couche déjà existante (contraintes dites « intrinsèques}) [6-91).

Le coefficient de Pilling-Bedworth RpB , défini par la relation:

R - VOX
PB - --,

xYm

où x est le coefficient stœchiométrique intervenant dans la réaction III - 1, Vox et Vm les

volumes molaires de l'oxyde et de l'alliage métallique, permet d'estimer grossièrement

l'importance des contraintes issues des variations de volume lors de la transformation du

métal en oxyde. Lorsque RpB est proche de 1, les contraintes devraient être minimales.

Cependant, comme le souligne Landolt [101, ce critère ne tient compte ni de la faculté qu'a

le système alliage-oxyde à diminuer les contraintes par déformation élastique ou plastique,

ni de l'influence du mécanisme de croissance.

L'expérience a montré que les contraintes de croissance sont généralement de

compression dans le cas d'oxydes croissant par diffusion anionique et de tension dans le

cas d'oxydes croissant par diffusion cationique. Ceci est notamment vérifié dans le cas de

l'alumine dont les contraintes mesurées dans la couche d'oxyde en cours de formation

sont de nature compressive alors que la diffusion des ions 0 2
- contrôle majoritairement la

cinétique de croissance de l'oxyde.

Les contraintes d'origine thermique (CJthermique), liées d'une part aux coefficients de dilatation

de la couche d'oxyde et du métal qui ne varient pas de façon identique avec la température

[12,13,54] et d'autre part, au rapport entre l'épaisseur de la couche d'oxyde et celle du

substrat.

Un oxyde possédant généralement un coefficient de dilatation inférieur à celui de l'alliage

métallique sur lequel il s'est formé, une baisse de température entraîne des contraintes de

compression pouvant conduire au décollement ou à l'écaillage de la couche d'oxyde [14,15].

Les contraintes d'origine extérieure (CJext) issues des conditions spécifiques de test ou de

service (applications de contraintes, force centrifuge, ...).

La contrainte globale résulte de la somme des trois types de contraintes décrites ci-dessus:
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cr = O"croissance + O"thermique + O"ext, (équation 111- 5)

où crext = 0 dans le cas de tests d'oxydation isothermes ou cycliques standard. De plus, comme

le souligne Huntz [161, les contraintes de croissance sont généralement négligeables par

rapport aux contraintes thermiques. En effet, la comparaison des valeurs de contraintes

mesurées indiquent clairement que la majeure partie des contraintes est générée par les

cyclages thermiques. La figure III - 5 illustre l'effet du cyclage thermique sur la variation de

masse d'un alliage métallique. Ainsi, un matériau donné peut présenter en oxydation

isotherme une prise de masse régie par une loi parabolique, alors qu'en conditions d'oxydation

cyclique il peut être le siège d'une perte de masse due à l'écaillage de la couche d'oxyde.

Chaque cycle se compose alors d'une phase de croissance correspondant à la phase haute

température du cycle suivie d'une rapide perte de masse due à la phase de refroidissement.
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Fig. III - 5: Schéma du comportement en oxydation isotherme et cyclique d'un alliage métallique

pour lequel la couche d'oxyde formée est sujette à l'écaillage [1],

1l1.A.1.c. Relations propriétés chimiques/propriétés mécaniques

Les contraintes citées auparavant jouent un rôle essentiel dans le comportement des couches

d'oxyde car elles sont, à plus ou moins long terme, toujours responsables de la dégradation de

l'oxyde. En effet, la tendance des systèmes métal/oxyde à relaxer les contraintes conduit à la

déformation élastique ou plastique de l'oxyde. Dans le cas de déformations plastiques,

plusieurs phénomènes tels que l'écaillage, le décollement, la déformation ou encore la

fissuration de la couche d'oxyde accompagnent généralement la relaxation des contraintes
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(voir 1I1.A.3. dans le cas de couches d'alumine formées sur des revêtements alumino

formeurs).

La connaissance des caractéristiques mécaniques (module de Young, coefficient de Poisson,

énergie de surface de cohésion, relations contrainte/déformation, ...) des systèmes

métal/oxyde sont donc de première importance puisqu'elle permet de mieux comprendre la

nature des modes de relaxation des contraintes. Néanmoins, comme le souligne clairement

Schütze [17,18J, contrairement aux principes de déformation et de rupture classiques prévalant à

température ambiante, les propriétés mécaniques d'une couche d'oxyde à haute température

sont également intimement liées aux processus d'oxydation. En d'autres termes, les propriétés

mécaniques dépendent de la composition du matériau mais aussi de la distribution et de

l'orientation des défauts physiques (porosité, micro-fissures, joints de grains, ...). L'extension

du concept de propriété mécanique à des paramètres régissant les mécanismes d'oxydation

haute température permet donc de mieux appréhender le véritable comportement mécanique

des couches d'oxydes. Les phénomènes de pseudo-plasticité tels que la cicatrisation répétée

de micro-fissures et de zones écaillées ou encore l'influence de contraintes issues de la

croissance de l'oxyde donnent un meilleur aperçu des mécanismes conduisant à la

déformation puis finalement à la dégradation de l'oxyde.

111.A.2.Cas de l'oxydation de ~-NiAI

11l.A.2.a. Nature des couches d'oxyde formées

L'oxydation du composé I1-NiAI conduit à haute température à la formation d'une couche

d'alumine. Il peut cependant arriver que des oxydes transitoires se forment lors des étapes

initiales de l'oxydation. Ceux-ci sont principalement constitués de composés de type spinelle

[19,20J (NiAIz0 4, NiCr20 4,''') et d'alumines de transition. Néanmoins, après formation d'une

couche continue d'alumine entre les oxydes mixtes et le métal, la pression partielle d'oxygène

à l'interface métal/oxyde est telle que l'oxydation sélective de l'aluminium est assurée.

De nombreux auteurs ont étudié en détail les mécanismes initiaux de croissance des couches

d'alumine sur le composé NiAI car ce dernier présente la particularité de conduire à la

formation d'alumines transitoires 8, y, et e précédant celle de l'alumine a, forme stable à haute

température. La formation des espèces transitoires est associée à des relations d'épitaxie

avec le substrat [22-24J, tandis que l'alumine a croit de façon équiaxe. La transition progressive

et irréversible de ces dernières en alumine a se produit au cours de l'oxydation à l'interface

métal/oxyde et suivant la séquence:
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y 8

(1000°C)

cx

Les formes y, () et 8 sont donc des formes « basse température)} de l'alumine. Cependant,

l'alumine de transition 8 peut dans certains cas être observée à haute température. De Wit [26J

a observé la formation d'alumine 8 jusqu'à des températures de l'ordre de 1200°C sur des

composés de type B-NiAI présentant un léger déficit en nickel. D'autres facteurs, tels que l'état

de surface des échantillons [27J ou encore la composition de NiAI [28,47J, peuvent avoir une

influence notable sur les cinétiques de la transition 8 - cx .

Obéissant à une loi de croissance de type parabolique, les alumines transitoires ne possèdent

cependant pas les mêmes cinétiques de formation que l'alumine cx. En accord avec les travaux

de Brumm [28], les transitions entre différents types d'alumine doivent donc avoir un effet sur

les cinétiques de croissance de la couche d'alumine. Cet auteur a observé qu'au cours de la

formation d'une couche d'alumine, les vitesses de croissance varient lors des transitions entre

différents types d'alumine. La figure III - 6 indique qu'aux alentours de 1000°C, la constante

parabolique d'oxydation kp diminue de presque deux ordres de grandeur lorsque l'alumine 8 se

transforme en alumine cx.
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Fig. III - 6: Constantes paraboliques d'oxydation mesurées en fonction de la température [28].
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Les auteurs possèdent des avis très divergents quant au mécanisme précis de croissance des

couches d'alumine a. Classée par Mills [29] dans la catégorie des semi-conducteurs de type n,

elle possèderait donc une croissance contrôlée par la diffusion des cations interstitiels A1 3
+

dans la structure corindon. Des travaux plus récents [30J tendraient en fait à montrer que la

croissance se produit pour des températures inférieures à 1000°C par diffusion cationique

tandis qu'au dessus de 1000°C, celle-ci serait due à la diffusion des ions 0 2
-. Ceci n'est

cependant pas une règle générale car la présence d'impuretés peut avoir une effet

prépondérant sur le type de croissance de l'alumine [16]. Pint [31] a montré qu'à 1200°C,

l'alumine a croît sur des composés r,-NiAI purs par les diffusions combinées de l'aluminium et

de l'oxygène le long des joints de grains.

1I1.A.2.b. Influence de l'ajout de platine

De nombreux travaux ont mis en évidence l'effet bénéfique de l'addition de platine sur

l'adhérence des couches d'alumine ainsi que sur la capacité des alliages à former

sélectivement de l'alumine [32-38]. Les mécanismes selon lesquels le platine améliore le

comportement des couches d'alumine n'ont pas été complètement mis à jour. Plusieurs

explications, comme la réduction de contraintes de croissance [39,40], l'augmentation de

l'activité en aluminium à la surface du métal [41,44J ou encore l'ancrage de la couche d'alumine

(par la formation de « pegs ») [42J ont été proposées mais n'ont pas été admises par

l'ensemble des auteurs.

Initialement utilisé dans des revêtements NiAI-Pt, le platine était sensé constituer une barrière

de diffusion destinée à limiter la diffusion de l'aluminium depuis le revêtement vers le substrat.

En réalité, le platine a révélé un effet sur l'interdiffusion des éléments d'alliage entre le substrat

et le revêtement. Tawancy [43J a montré qu'en présence de platine, la zone externe du

revêtement est dépourvue de précipités a-Cr connus pour avoir un effet négatif sur la tenue à

l'oxydation [34]. Les éléments lourds tels que Mo, W et Ta, habituellement présents en solution

solide ou sous forme de précipités dans les revêtements d'aluminiures classiques [43,44],

seraient également exclus des phases (Ni,Pt)AI et PtAb constituant la partie externe des

revêtements NiAI-Pt.

Schaeffer [44] a proposé un mécanisme de formation des revêtements expliquant l'absence

d'éléments lourds dans les revêtements d'aluminiures de platine: selon lui la croissance du

revêtement se ferait par diffusion de l'aluminium à travers la couche de platine et en direction
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du substrat; inversement, les éléments d'alliages diffuseraient vers la couche de platine. Or,

comme la diffusion de l'aluminium dans le platine est beaucoup plus rapide que celle des

éléments d'alliage, la couche de platine permettrait la formation d'un revêtement dépourvu

d'éléments lourds.

En conditions oxydantes à haute température, l'absence de ces éléments permettrait ainsi la

formation d'une couche d'alumine particulièrement pure et expliquerait le bon comportement

des couches d'alumine formées sur les revêtements dopés en platine.

Il semblerait enfin que le mode de croissance de l'alumine dans les premiers stades de

l'oxydation soit influencée par la présence de platine [26]: la croissance sur NboPbAl5o se ferait

préférentiellement à l'interface oxyde/atmosphère tandis que sur NiAI, elle se produirait à la

fois par diffusion de 02 vers le métal et par diffusion de l'aluminium vers la surface de l'oxyde.

Le platine empêcherait donc, au moins lors des premiers stades de l'oxydation, la diffusion de

l'oxygène au travers de la couche d'oxyde vers le métal.

Aucun modèle actuel ne permet cependant d'expliquer convenablement l'influence positive du

platine. Les premiers travaux ont montré que dans des échantillons massifs NiAI-Pt,

l'adhérence ainsi que la capacité à se reformer de la couche d'alumine étaient améliorées.

L'influence du platine sur les mécanismes d'interdiffusion entre le substrat et le revêtement

pourraient également être à l'origine du comportement de la couche d'alumine. Les travaux de

Lamesle [45-48J ont par exemple montré que la présence de palladium, autre métal de la famille

des platinoïdes, peut avoir pour effet d'augmenter la vitesse de diffusion de l'aluminium dans

le revêtement. Ceci aurait pour conséquence de stabiliser l'alumine ex et de diminuer la durée

des étapes transitoires pendant lesquelles les alumines métastables se forment. Les

revêtements modifiés par le palladium ont de plus montré un comportement à l'oxydation

sèche supérieur à celui des revêtements d'aluminiures classiques et comparable à celui des

aluminiures modifiés par le platine.

Enfin, d'autres paramètres tels que l'influence des concentrations en aluminium et en platine

n'ont été que brièvement abordées [49J et devront faire l'objet d'études plus approfondies.

111.A.2.c. Mécanismes de formation de pores

La formation de pores à l'interface métal/oxyde peut induire une perte d'adhérence de la

couche d'oxyde et, par conséquent, conduire à la dégradation prématurée de l'alliage

métallique. L'effet Kirkendall a le plus souvent été cité comme étant à l'origine de cette
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porosité [50,51]. Dans le cas de revêtements de type NiAI, l'enrichissement de la surface du

revêtement en Ni dû à l'oxydation sélective de l'aluminium induit un fort gradient de

concentration en Ni entre le substrat et le revêtement. Le nickel possédant de plus un

coefficient de diffusion plus élevé que celui de l'aluminium dans les alliages riches en Ni [50], le

nickel diffuse plus vite vers le substrat que l'aluminium vers l'oxyde. Il en résulte la formation

de lacunes qui se condensent à l'interface métal/oxyde pour former des cavités (Fig. III - 7),

Une injection de lacunes lors de la croissance de l'oxyde pourrait également être à l'origine de

la porosité. Ce type de mécanisme se produisant pour les oxydes à croissance cationique, il

est difficile de relier la formation des pores à la croissance de l'alumine puisque, comme le

souligne Golightly [6], la croissance de l'alumine à haute température (T>1000°C) est

préférentiellement assurée par la diffusion des ions 0 2
', Il est donc improbable que les pores

soient issues d'une accumulation de lacunes hormis éventuellement lors des premiers instants

de l'oxydation quand la couche d'alumine n'est pas totalement transformée en alumine a. Les

observations de Oquab [52] iraient dans le sens de cette hypothèse puisque des analyses in

situ de la surface d'alliages r..-(Ni,Pd)AI ont révélé que la nucléation de pores se produit lors

des stades initiaux de l'oxydation, voire pendant la mise en température des échantillons.

Quelques heures sont alors suffisantes pour provoquer la coalescence partielle de ces pores.

De Wit [26J propose un mécanisme de formation de pores basé à la fois sur un effet Kirkendall

et sur l'injection de lacunes dans le cas d'une couche d'oxyde croissant par diffusion

cationique sur un alliage de type NiAI. Selon lui, les pores issus des injections de lacunes lors

des stades initiaux de l'oxydation tendraient néanmoins à disparaître après un certain temps.

Ceci serait dû à une transition du mode croissance de la couche d'alumine lorsque la diffusion

des ions 0 2
• devient majoritaire par rapport à celle des ions AI3

+. La présence de cavités

observées à long terme dans ce type d'alliage devraient par conséquent être expliquée par un

effet Kirkendall.
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Fig. III - 7: Principe de l'effet Kirkendall : à proximité de l'interface métal/oxyde le nickel diffuse

en direction du substrat tandis que le flux d'aluminium est dirigé vers l'oxyde. Il s'en suit la

formation de lacunes se condensant à proximité de l'interface [60] •

Enfin, la présence de très faibles concentrations de soufre peut aggraver l'effet négatif des

cavités sur l'adhérence de la couche d'alumine. Celui-ci ségrége préférentiellement à la

surface des cavités, les stabilise en diminuant leur énergie superficielle et conduit finalement à

une accélération de leur croissance [51 1.

1I1.A.3. Mécanismes de relaxation des contraintes dans les couches d'alumine

La relaxation des contraintes dans les couches d'oxyde peut conduire à la déformation

plastique du système métal/oxyde. Différents modes de déformation ou de dégradation de

couches d'alumine sont relatés dans la littérature.

1l1.A.3.a. Structure « ridules» (<< ridged » structure)

Ce type de contrainte de croissance (dit « intrinsèque ») a été observé pour la première fois

par Golightly et al. [8] dans le cas d'une couche d'alumine formée sur un échantillon de type Ni

Cr-AI. Ce même auteur attribue la structure à une croissance latérale de la couche d'oxyde

due à la formation d'un «nouvel» oxyde au sein de la couche initiale. Ceci serait en fait dû à

un changement de régime de diffusion des espèces participant à la formation de la couche

d'oxyde: alors que la croissance de l'alumine se fait à haute température (T>1000°C)

préférentiellement par diffusion anionique, la diffusion simultanée au sein de la couche
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d'alumine d'ions 0 2
- vers le métal et d'ions A13

+ vers la surface externe de la couche

permettrait la formation d'un nouvel oxyde [53J. Celui-ci se formerait préférentiellement aux

joints de grains où l'approvisionnement en aluminium se fait plus facilement et principalement

lors des premiers instants de l'oxydation. Comme l'indique la figure III - 8a, les contraintes de

compression issues de la formation rapide d'oxyde aux joints de grains conduisent au

décollement de la couche d'oxyde. La croissance des ridules est alors contrôlée par deux

mécanismes:

• L'oxyde déjà existant continue à croître. L'approvisionnement en AI est assuré soit par

voie gazeuse au travers des cavités, soit par diffusion le long de l'interface

métal/oxyde,

• Le « nouvel» oxyde en contact à la fois avec le métal et l'oxyde décollé poursuit

également sa croissance, engendre des contraintes de compression et conduit à la

déformation plastique de la couche d'oxyde.

Comme l'indique la figure III - 8b, les ridules conduiraient finalement à la formation de cavités

entraînant soit la fissuration, soit l'écaillage de la couche d'oxyde.

Décollement initial

\
z;~~: llllmmrrrrrrrmmmrTrmm

Croissance latérale continue de l'oxyde décollé

Mouvement de l'oxyde
le long de l'interface h

~
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Surface d'alliage lisse .
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d'oxyde
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Fig, III - 8: Schéma illustrant le mécanisme de dégradation de la couche d'oxyde due à la

formation de ridules, a) Formation et croissance des ridules, b) Fissuration et écaillage après

déformation critique [8].

111.A.3.b. Phénomène de plissage (<< rumpling »)

L'origine de ce phénomène a longtemps été attribué à la différence de coefficients de dilatation

entre le substrat et le revêtement [54.57] ou encore à l'écaillage répété de la couche d'oxyde [55J.

Manley [56] a même suggéré que le phénomène de plissage pouvait être dû à la fusion de

phases à l'interface métal/oxyde mais uniquement à des températures suffisamment élevées

(1200°C). Pour des températures inférieures, il attribue le phénomène de rumpling aux

contraintes mécaniques issues du cyclage thermique puisque, en accord avec Deb [57], aucune

déformation notable de la surface des échantillons n'a pu être révélée lors de tests d'oxydation

isotherme.

Toutefois, une étude plus récente de Tolpygo [58J va à l'encontre de ces hypothèses. Cet

auteur a en effet montré que le plissage d'un revêtement de type (Ni,Pt)AI débute bien avant

que ne s'écaille la couche d'oxyde et que le temps d'oxydation à haute température entre deux

refroidissements a une influence primordiale sur la quantité et l'amplitude des plis.

Une description plus précise tendrait à montrer que le phénomène de plissage serait dû au

renfoncement des zones planes de la surface du matériau et par conséquent, le volume du

revêtement tendrait à diminuer lors de son oxydation. Le mécanisme proposé par Tolpygo

repose sur la transformation du revêtement de composition ~-NiAI en y'-NisAl issu à la fois de

la diffusion d'AI vers le substrat et la surface de l'oxyde et de la diffusion de Ni du substrat vers

le revêtement.

Le revêtement subirait donc au cours de son oxydation la réaction suivante:

3NiAI + l O2~ NbAI + Ab03, (réaction III - 2)
2
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entraînant une importante diminution de son épaisseur accommodée par l'affaissement de la

surface initiale du métal.

A terme, la déformation de la surface du matériau entraîne le décollement de la couche

d'oxyde. L'oxyde se décollerait au niveau du sommet des plis et conduirait soit à la formation

de cavités favorisant l'écaillage de l'oxyde, soit à l'apparition de fissures favorisant l'oxydation

interne du matériau [59].

111.A.3.c. Ecaillage et fissuration de la couche d'oxyde

Il peut arriver que la déformation plastique (plissage, formation de ridules) du système

métal/oxyde ne soit plus suffisante à relaxer les contraintes. Dans ce cas, la relaxation peut se

produire soit par la formation de fissures, soit par l'écaillage de la couche d'oxyde.

L'écaillage est certainement le mécanisme de dégradation le plus dévastateur puisqu'une

partie de la surface du métal est mise à nue temporairement. Ceci entraîne l'oxydation répétée

de nombreuses zones du matériau, l'appauvrissement rapide en éléments cicatrisants et

finalement la dégradation catastrophique du matériau. Evans et al. [60J proposent deux

mécanismes pouvant conduire à l'écaillage de la couche d'oxyde (dans le cas de contraintes

de compression). Le premier concerne les systèmes métal/oxyde pour lesquels l'adhésion de

la couche d'oxyde est forte. Dans ce cas, une contrainte de cisaillement est à l'origine de la

dégradation de la couche d'oxyde. La déformation critique précédant l'écaillage est donnée

par [61 1:

ëécaillage =
c (équation III - 6)

où

Eox est le module de Young de l'oxyde,

d l'épaisseur de la couche d'oxyde,

v est le coefficient de Poisson,

Yo est l'énergie de surface de cohésion de l'interface métal/oxyde (dans le cas d'une interface

parfaitement plane).

Le second mode d'écaillage s'applique aux systèmes pour lesquels le décollement entre le

métal et l'oxyde précède l'écaillage (phénomène dit de « buckling »). Celui-ci se produit alors

par fissuration secondaire de la zone décollée. Dans ce cas, la déformation critique précédant

le décollement de la couche d'oxyde est donnée par:
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déco/lemenl _ 1,22 (d)2
E: ----

c I-v 2 R

où

R est le rayon de la zone décollée.

(équation III - 7)

La fissuration de la couche d'oxyde, voire du métal, constitue également un mécanisme de

dégradation rapide puisqu'elle permet la pénétration d'éléments oxydants au sein du métal.

Les fissures, lorsque la concentration en aluminium est encore en quantité suffisante dans

l'alliage métallique, peuvent cicatriser facilement. Néanmoins, la fissuration répétée de la

couche d'oxyde conduit à l'appauvrissement prématuré du réservoir d'aluminium. Peichl [62] a

montré que dans le cas de revêtements de types NiCoCrAIY, la déformation progressive de la

surface conduit toujours plus ou moins rapidement à la formation de fissures qui, associées à

l'appauvrissement en AI, mènent à la dégradation catastrophique du revêtement.
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111.8. Méthodes expérimentales

III.B.1. Les échantillons

Les revêtements d'aluminiures et d'aluminiures de platine ont été déposés sur des substrats

en PWA 1484 et CMSX-4 fournis par MTU (Munich) et Fiat Avio (Turin), respectivement. Les

compositions des alliages, mesurées à la microsonde de Castaing, sont données dans le

tableau III - 1. Elles se différencient particulièrement par le fait que seul le CMSX-4 contient

du titane.

Les échantillons étaient de diamètre 18 mm et d'épaisseur 5 mm. Comme l'indique la figure

III - 9, des biseaux ont été usinés sur les bords des échantillons afin d'y réduire les

contraintes mécaniques lors des tests d'oxydation,.

Tab. III -1: CompositIons chimiques (% massique) des alliages PWA 1484 et CMSX-4 mesurees

à la microsonde de Castaing (diamètre de faisceau électronique de 10 j.lm).

Ni AI Cr Co Ti Ta W Mo Re Hf

PWA 1484 59.2 5.3 5.1 9.9 / 7.3 6.5 1.9 4.7 0.1

CMSX-4 60.4 5.6 6.5 9.5 1.1 5.2 6.5 0.6 4.5 0.1
..

1

- - #
0,7

0,7

:~ 1§~~ ~

: : 18 ::
::----------------------------------------~

[ LUE::
a) b)

Fig. III - 9 : Dimensions a) des échantillons utilisés pour les tests d'oxydation cyclique et b)

des biseaux usinés sur les bords.
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111.8.2. Les tests d'oxydation cyclique

1I1.8.2.a. Le four d'oxydation cyclique

Les tests d'oxydation ont été réalisés grâce à un four tubulaire horizontal se déplaçant sur

des rails tandis que les éprouvettes étaient placées sur un porte-échantillon fixe en mullite.

Le four passait de la position 1 à la position 2 en 2 min (voir Fig. III - 10). Un thermocouple

de type S a été utilisé afin de calibrer régulièrement la température du four de telle sorte que

celle-ci reste dans l'intervalle 1150 ±aoc.
Les échantillons ont été placés dans des creusets individuels en alumine. Comme l'indique

la figure III - 11, cinq échantillons étaient introduits à la fois dans le four.

a) Position 1
...,.- ---~ Rails de guidage

b) Position2
Fig. III - 10: Schéma du four d'oxydation cyclique en positions a) de refroidissement (position

1) et b) de chauffe (position 2).
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Echantillons

E
E
o
-.i
fi

Creusets
::A·~--t--+-~a'alumine

Support en
mullite ---oT,\

1+----'75.0 mm---+!

Fig. III - 11: Positionnement des échantillons dans le four.

La tableau 111- 2 indique la nature des revêtements déposés par MTU et Fiat Avio. L'analyse

des échantillons après synthèse sera détaillée dans la partie III.C.

Revêtement Type de revêtement Substrat Fournisseur

AI1 NiAI PWA 1484 MTU

AI2 NiAI CMSX-4 FiatAvio

PtAI1 (Ni,Pt)AI + PtAb PWA 1484 MTU

PtAI2 (Ni,Pt)AI PWA 1484 MTU

PtAI3 (Ni,Pt)AI PWA 1484 MTU

PtAI4 (Ni,Pt)AI PWA 1484 MTU

Tab. III - 2: Type, substrat et fournisseur des échantillons testés.

III.B.2.b. Les paramètres de test

Les tests d'oxydation cyclique ont été réalisés à 1150°C sous air laboratoire. Les cycles

consistaient en (voir Fig. III - 12):

60 min de palier à 1150°C

44 min de refroidissement permettant d'atteindre une température de l'ordre de 80°C

et 16 min de chauffe au terme desquelles la température atteinte était 97% de la

température de palier.
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i
1
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2 2,5 3

Fig. III - 12 : Profil de température suivi par les échantillons lors des tests d'oxydation

cyclique à 1150°C. Le profil a été mesuré à l'aide d'un thermocouple de type S (Pt

10Rh) situé à 2 mm des échantillons.

III.B.2.c. Les courbes thermogravimétriques

Les prises de masse des échantillons ont été régulièrement mesurées en cours de test. Les

mesures ont été effectuées à l'aide d'une balance Sartorius donnant une précision de 0,01

mg. Trois mesures consécutives ont été effectuées afin d'obtenir une valeur dite

« statistique}) des prises de masse.

111.8.3. Techniques d'analyse des échantillons

III.B.3.a. Les échantillons massifs

Les surfaces des échantillons ont été régulièrement observées en cours de test à l'aide

d'une loupe binoculaire Leica et d'un microscope électronique à balayage Philips (Philips

XL40, équipé d'un détecteur EDS Kevex).

Après test, les échantillons ont été enrobés, découpés à la meule bakélite puis observés en

microscopies optique Leica DM-RME et électronique puis analysés à la microsonde

électronique de Castaing (CAMECA SX50 équipée de quatre spectromètres à dispersion de

longueur d'onde). Les analyses ont été effectuées sous une tension de 15 kV, un courant de

10 nA et un diamètre de spot variant entre 1)..,lm et 3)..,lm suivant la nature des phases

analysées. Les mesures sont corrigées après analyse par le programme P.A.P. [63J.
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Afin de préserver intacte la couche d'oxyde formée lors des tests d'oxydation, un dépôt

électrolytique de nickel a été effectué avant enrobage. Un film d'or, déposé au préalable par

PVD sur le substrat, a permis d'assurer une bonne adhérence entre le nickel et l'échantillon.

III.B.3.b. Les échantillons pulvérulents

Les particules d'oxydes issues de l'écaillage des échantillons ont été analysées par

diffraction des rayons X (diffractomètre sur poudre Siemens). Les balayages angulaires ont

été effectués avec un pas de 0,01 0
, un temps d'acquisition de 1 s s.ur chaque position, dans

le domaine angulaire 10 - 850
•

Les logiciels Dicvol91 [641, U-fit [65] et Lazy [66] ont été utilisés afin de dépouiller les clichés de

diffraction et de déterminer les paramètres de maille ainsi que la structure des différents

composés.

Afin de déterminer les fractions volumiques des différentes phases présentes dans les

poudres d'oxydes issues de l'écaillage des échantillons massifs, les rapports des pics les

plus intenses des clichés caractéristiques ont été calculés.
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IlI.e. Résultats

111.C.1.Caractérisation des revêtements après synthèse

III.C.1.a. Revêtements d'aluminiures de nickel

Les sections métallographiques des revêtements d'aluminiures AI 1 et AI 2 sont

représentées figure III -13. Les analyses ont montré que les deux revêtements se

composent de deux zones distinctes:

• Une zone externe (ZE) constituée d'une matrice de ~-NiAI contenant de nombreux

précipités riches en éléments d'alliage. De part leur forte densité et leur très faible

taille, il n'a pas été possible de les analyser séparément de la matrice. Les profils de

concentration ont donc été déterminés par l'analyse EDS de fenêtres de taille 5x7ü

IJm2 afin d'estimer une composition moyenne du revêtement. Il ressort des analyses

que les compositions chimiques des deux revêtements sont très voisines (voir Fig. III

- 14). Certains points permettent néanmoins de différencier les deux types de

revêtements :

Le réservoir d'aluminium présent dans AI 1 est légèrement inférieur à celui de

AI 2 (Fig. III - 14 a)

Seul AI 2 contient du titane (puisque les substrats en PWA 1484 en sont

dépourvus). Comme l'indique la figure III - 13 b, les cartographies d'émission

X du revêtement AI 2 ont mis en évidence à sa surface une fine zone

superficielle particulièrement riche en titane. Celle-ci correspond à une couche

(2-3 !lm) monophasée de composition (Ni,Co)(Cr,Ti,AI). Des analyses

ponctuelles réalisées par EDS ont permis d'y évaluer la concentration en

titane à 8,5 at. %.

Les revêtements de type AI1 présentent à leur surface des particules peu

adhérentes et de composition ~-(Ni,Co)AI avec des concentrations en AI et en

Co allant jusque 55 et 6 at.% respectivement.

• La partie interne ou zone d'interdiffusion (ZI) est exclusivement constituée de

précipités riches en éléments d'alliage (Cr, Co, Ta, W, Re et Mo). Les écarts de

concentration entre les deux types de revêtements sont faibles et atteignent au

maximum 2 at.% dans le cas du chrome et du tantale. Les compositions chimiques

exactes des précipités n'ont pu être déterminées. Toutefois, les différentes phases

peuvent être associées aux composés couramment cités par la littérature [68,70]:
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phases a (Cr, Mo) et TCP «topologically c10sed packed » (rhombohedriques /-L,

tetragonales cr).

Les épaisseurs moyennes des revêtements AI1 et AI2 sont respectivement de l'ordre de 68

et 79 IJm.

Particules de r?,-(Ni,Co)AI

Matrice r?,-(Ni,Co)(AI,Cr) contenant des
précipités riches en éléments d'alliage

Mélange de composés intermétalliques
riches en éléments d'alliage

Fine couche de r?,-(Ni,Co)(AI,Ti,Cr)

Matrice r?,-(Ni,Co)(AI,Cr) contenant des
précipités riches en éléments d'alliage

Mélange de composés intermétalliques
riches en éléments d'alliage

br-
--Fig. 111- 13: Micrographies des revêtements a) AI1 et b) AI 2.

......Ni(AI1)

...... AI(AI1)

..... Ni (AI2)

..... AI (AI2)

8020 40 60

Distance de la surface (um)
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~ 30 -----------------------
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O+-----,-----,------,-----{

o
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Fig. III -14: Profils de concentration a) de l'aluminium et du nickel dans les revêtements AI1 et AI 2 et b),

c) des éléments secondaires dans les revêtements AI1 et AI 2 respectivement.

III.C.1.b. Revêtements d'aluminiures de platine

La figure III - 15 présente les micrographies des sections métallographiques des échantillons

PtAI1, PtAI2, PtAI3 et PtA14.

Composition chimique

PtAI1 est composé de trois zones:

• Une zone externe (lE) biphasée composée des phases (Ni,Pt)AI et ptAIz dissolvant

toutes deux du Cr et du Co (voir Tab. III - 3),

• Une zone intermédiaire (lM) constituée d'une matrice de ~-NiAI dans laquelle

baignent des précipités riches en Ta et en Cr. Les profils de diffusion (Fig. III -16 b)

ainsi que les cartographies d'émission X du platine montrent également que la

concentration en platine baisse brusquement à l'interface lE / lM,

• Une zone d'interdiffusion (li) composée d'une matrice de I?>-NiAI contenant des

précipités particulièrement riches en Cr, Ti, Ta, Wet Re.

1?>-(Ni,Pt)AI

PtAI2

Ni

38,0

16,2

AI

51,0

54,4

Pt

6,1

22,6

Cr

4,4

1,8

Co

0,5

5,0

Tab III - 3: Composition chimique (at.%) des phases B-(Ni,Pt)AI et PtAI 2 présentes dans les

zones externes du revêtement d'aluminiure de platine PtAI 1 (valeurs moyennes mesurées sur

l'ensemble de la zone externe).
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Les revêtements PtAl 2, PtAl 3 et PtAl 4 se composent de deux zones:

• Une zone externe (ZE) constituée de ~-(Ni,Pt)AI. Celle-ci est monophasée dans

le cas de PtAl 2 et PtAl 3 mais présente de nombreuses particules riches en

éléments d'alliage dans le cas de PtAl 4. On peut distinguer deux types de

précipités: certains riches en tungstène et en chrome et d'autres contenant

surtout de fortes concentrations en tantale.

• Une zone d'interdiffusion (ZI), semblable à celle observée dans le cas du

revêtement biphasé PtAl 1.

a) b)

c) d)

Fig. III -15: Micrographies des revêtements a) PtAI1, b) PtAI 2, c) PtAI 3 et d) PtAI 4.

Les profils de concentration présentés figure III - 16 indiquent des différences

particulièrement remarquables concernant les teneurs en aluminium et en platine:

• Les profils de concentration en aluminium dans les zones externes des

revêtements se présentent tous sous la forme d'un plateau. Néanmoins, la

hauteur de plateau varie considérablement en fonction du revêtement. Ainsi, le

revêtement biphasé PtAl 1 révèle des concentrations de l'ordre de 55 al.% à la
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surface du matériau tandis que les teneurs de PtAl 2 et PtAl 3 n'excèdent pas 40

at.%.

• Les concentrations en platine présentent deux types de profils. Le premier (cas de

PtAl 1 et 4) indique une forte concentration en platine à la surface du revêtement

suivi d'un fort gradient de concentration menant «rapidement» à une valeur

proche de O. Le second (cas de PtAl 2 et 3) se présente sous la forme d'un

plateau dont la hauteur est inférieure aux concentrations indiquées par PtAl 1 et 4

mais dont la longueur est plus importante.

Il ressort qu'il est difficile d'estimer les réservoirs en aluminium et en platine dans les

revêtements puisque les gradients de concentration, hauteurs de plateau ou encore

épaisseurs de revêtements peuvent être très différentes. Afin de caractériser plus finement

les concentrations réelles en aluminium et en platine dans les revêtements, les courbes de

concentrations ont été intégrées (intégration par la méthode des rectangles). Les tableaux III

- 4 et III - 5 indiquent pour l'aluminium et le platine respectivement, la valeur de l'intégrale

considérée comme représentative de l'importance du réservoir ainsi que la concentration

moyenne dans le revêtement (donnée par le rapport de l'intégrale sur l'épaisseur du

revêtement). Enfin, les tableaux donnent encore les concentrations en AI et en Pt mesurées

5 IJm de la surface des revêtements. Celles-ci peuvent également avoir un effet sur la tenue

à l'oxydation, notamment lors de la formation de la couche d'oxyde initiale.

Si l'on compare les valeurs obtenues, on peut s'apercevoir que PtAl 4 possède de loin le

plus important réservoir en aluminium. Malgré une relative importante concentration d'AI en

surface, PtAl 1 possède des réservoirs élémentaires du même ordre de grandeur que ceux

de PtAl 2 et 3.

Concernant le platine, PtAl 1 présente le plus important réservoir ainsi que la plus forte

concentration au voisinage de la surface (10,1 at.%). PtAl 2 révèle un important réservoir de

platine bien que la concentration en surface ne soit pas très élevée (4,2 at.%). Il est

également intéressant de remarquer que PtAl 4, dont la concentration superficielle est

relativement importante (7,2 at.%) ne possède qu'un faible réservoir de platine. Enfin, PtAI3

est le revêtement présentant à la fois la plus faible teneur en aluminium et en platine.

Comme l'indiquent les profils de diffusion, la distribution des éléments reste très identique

dans l'ensemble des revêtements. Notons cependant que les profils confirment la présence

de particules riches en Cr, W, Ta et Re dans la zone externe de PtA14.

Les épaisseurs des revêtements PtAl 1, 2, 3 et 4 sont respectivement de l'ordre de 60, 80,

76 et 80 IJm.
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Fig. III ·16: Profils de concentrations a) de l'aluminium, b) du platine, c) du chrome, d) du cobalt, e) du

tantale, f) du tungstène et g) du rhénium dans les revêtements d'aluminiures de platine.
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% AI (at.%) Concentration 5 fJm sous Réservoir

PtAI1

PtAI2

PtAI3

PtAI4

39,9

30,1

27,6

39,3

la surface (at.%)

55,3

39,0

39,6

47,2

d'Aluminium (at%.fJm)

2314,2

2408,0

2097,6

3144,0

Tab. III - 4: Concentration moyenne, concentration 5 IJm sous la surface et réservoir

d'aluminium pour les revêtements d'aluminiure de platine.

% Pt (at.%) Concentration 5 fJm sous Réservoir de platine

la surface (at.%) (at%·fJm)

PtAI1 5,2 10,1 301,6

PtAI2 3,6 4,2 288,0

PtAI3 1,8 2,2 136,8

PtAI4 1,9 7,2 152,0

Tab. III - 5: Concentration moyenne, concentration 5 IJm sous la surface et réservoir de platine

pour les revêtements d'aluminiure de platine.

III.C.2.Tests d'oxydation cyclique à 1150°C

III.C.2.a. Revêtements d'aluminiures de nickel

III.C.2.a.i. Courbes thermogravimétriques

Les courbes thermogravimétriques (Fig III - 17) ont montré que les deux types de

revêtements AI 1 et AI 2 se comportent sensiblement de la même façon en oxydation

cyclique. En effet, tous deux ont révélé dans un premier temps une légère prise de masse

avant que l'écaillage des couches d'oxyde, débutant après 40 et 10 cycles pour AI 1 et AI 2

respectivement, n'entraîne d'importantes pertes de masse. Celles-ci suivent une cinétique

quasi-constante jusqu'environ 1800 cycles puis subissent une accélération, comme l'indique

l'inflexion visible sur les courbes thermogravimétriques.
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Fig. III - 17: Courbes thermogravimétriques issues de l'oxydation cyclique des échantillons AI 1 et

A12.

III.C.2.a.ii. Nature des couches d'oxydes formées

Bien que les courbes thermogravimétriques des deux aluminiures soient très proches,

l'inspection optique des deux types d'échantillons a révélé des différences notables quant à

la nature des couches d'oxydes formées. Comme l'indique la figure III - 18, le revêtement AI

1 a montré pendant l'ensemble du test la présence d'une couche d'oxyde bleue

caractéristique du composé spinelle NiAI20 4- Le revêtement AI 2, au contraire, a révélé la

formation de différents types d'oxydes en fonction du nombre de cycles (voir Fig. III - 19): les

premiers cycles ont conduit à la formation d'une couche d'oxyde jaune évoluant

progressivement en une couche d'oxyde verte (mélange d'oxydes jaunes et bleus entre 150

et 800 cycles) avant d'apparaître bleue après environ 1000 cycles.

Après de plus longues durées d'oxydation (environ 2000 cycles), les revêtements AI1 et AI 2

ont tous deux révélé la formation d'oxydes brunâtres très peu adhérents et apparaissant

préférentiellement au centre des échantillons (Fig. III -18 c).
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a) b)

Oxydes
brûnatres

Zones métalliques

c)

Fig. III - 18: Etat de surface macroscopique de l'échantillon de type AI 1 après a) aluminisation,

b) 44 et c) 2100 cycles.
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Fig. III -19: Etat de surface macroscopique de l'échantillon de type AI 2 après a) aluminisation,

b) 22, c) 150, d) 500 et e) 1900 cycles.

Les analyses par diffraction des rayons X des particules issues de l'écaillage des couches

d'oxYdes ont permis d'identifier les différents produits présents.

~ De 0 à 520 cycles

Comme l'indique la figure III - 20, les écailles d'oxydes sont constituées après 520 cycles:

• d'alumine a-Alz03, du spinelle NiAlz0 4 et de l'oxyde de tantale TaOz pour AI 1,

• d'alumine a-Alz03, du spinelle NiAlz0 4 et de l'oxyde TaTi04 pour AI 2.

Les oxydes formés lors de l'oxydation des échantillons se différencient donc uniquement par

le fait que AI 1 forme TaOz tandis que AI 2 forme l'oxyde TaTi04. La détection de ce dernier

lors des premiers cycles d'oxydation s'explique par l'importante concentration initiale en

titane Uusque 8,5 at.%) à la surface des d'échantillons. Par la suite, la consommation

progressive du titane au cours du test conduit à la formation majoritaire du spinelle NiAlz0 4 .
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Fig. III - 20: Spectres de diffraction des rayons X réalisés sur les écailles d'oxydes issues des

échantillons a) AI1 et b) AI 2 après 520 cycles.

L'analyse EDS des écailles d'oxydes a montré que les composés NiAb04, Ta02 et TaTi04

contenaient également des concentrations relativement importantes en chrome et en cobalt.

Les particules de NiAI20 4 ont notamment révélé jusque 4,0 et 4,5 at.% de Cr et de Co,

respectivement.

~ De 520 à 2260 cycles

L'analyse par diffraction des rayons X des écailles d'oxydes a permis de mettre en évidence

la présence à partir d'environ 2000 cycles de l'oxyde de nickel NiO (solubilisant Cr et Co). La

formation de ce dernier peut être associée à l'apparition à la surface des échantillons

d'oxydes brunâtres puisque ces derniers apparaissent après sensiblement le même nombre

de cycles.

La figure III - 21 indique la variation de la fraction volumique des différents composés

présents dans les produits d'oxydation en fonction du nombre de cycles. Il ressort que

jusqu'à environ 2000 cycles, la proportion de NiAI20 4 augmente nettement au détriment de

celles d'alumine et de Ta02ITaTi04. Après 2000 cycles, les échantillons révèlent la formation

massive de NiO. Ce dernier atteint plus de 50% de fraction volumique après 2260 cycles

d'oxydation dans le cas de AI 1. L'augmentation spectaculaire de la quantité de NiO dans les

produits d'oxydation peut être expliquée d'une part, par sa croissance rapide [69] une fois que
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la concentration d'AI n'est plus suffisante pour assurer la formation d'alumine ou de NiAI20 4

et d'autre part, par sa très faible adhèrence au substrat.
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Fig. III - 21: Variation de la fraction volumique des produits d'oxydation prélevés des creusets

contenant a) AI 1 et b) AI 2.

III.C.2.a.iii. Observations microscopiques

~ Entre 100 et 200 cvcles

Conformément aux mesures de diffraction des rayons X des écailles d'oxydes, les sections

métallographiques ont montré que la couche d'oxyde formée à la surface du revêtement AI 2

après 104 cycles se compose d'un mélange d'alumine, de spinelles NiAI20 4 ainsi que de
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fines particules d'oxydes riches en tantale et en titane (TaTi04) préférentiellement en

inclusion dans NiAI20 4 (Fig. III - 22).

Fig. III - 22: Couche d'oxyde formée sur le revêtement AI 2 après 104 cycles.

Après 190 cycles, les revêtements AI 1 et 2 présentent (Fig. III - 23) une zone externe

constituée d'une matrice de I?>-NiAI dans laquelle baignent des grains de phase y' ainsi que

de fins précipités riches en éléments secondaires. Deux fines couches de phase y', témoins

de la diffusion de AI vers la surface ainsi que vers le substrat, sont en contact avec la

couche d'oxyde ainsi qu'avec la zone d'interdiffusion.

Fig. III - 23: Microstructure du revêtement AI 2 après 190 cycles.

~ Après 300 cycles

Les échantillons montrent la présence de deux types de zones à la surface des

échantillons:

• Le premier révèle successivement à partir de la surface (Fig. 111- 24 a et b):

une couche de phase y,
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une couche de phase y',

une couche discontinue de phase y mais dont la composition est

différente de celle mesurée en surface des échantillons; des

analyses EDS ont en effet montré que les teneurs en Re, W et Cr

sont supérieures (Fig. III - 24 b).

• Le second révèle une déformation importante de la surface par la formation de

vagues (rumples) (Fig. III - 24 c). La composition chimique de cette zone est de

plus différente de la première: la zone externe est constituée d'une matrice de

phase y' dans laquelle baigne une couche quasi-continue de phase ~-NiAI (Fig. III

- 24 d).

Les investigations montrent donc que les revêtements ne se sont pas appauvris en

aluminium de façon homogène puisque après le même nombre de cycles, certaines zones

révèlent d'importantes quantités de ~-NiAI tandis que d'autres sont déjà formées de phase y.

Il apparaît de plus que la déformation de la surface est beaucoup plus importante au niveau

des zones où la transformation ~ -7 y' est en cours.

a) b)
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c)

Fig. III • 24: Revêtement AI 2 après 308 cycles. Mise en évidence de deux types de zones à la surface

des échantillons: a), b) Faible déformation de la surface 1 zone biphasée y • y' et c), d) Forte

déformation de la surface 1zone biphasée B· y'.

~ Après 2000 cycles

L'analyse des échantillons après 2000 cycles révèle la formation d'une zone superficielle de

phase y mise clairement en évidence par les profils de diffusion (voir Fig. III - 25). L'examen

des coupes métallographiques révèle encore une fois la présence de deux types de zones à

la surface des échantillons:

• une première zone montrant un oxyde duplexe constituée d'une couche de

NiAI20 4 contenant quelques précipités d'oxydes riches en éléments lourds (W, Ta)

suivie d'une fine couche discontinue d'alumine (voir Fig. III - 26 a),

• Une seconde zone indiquant la formation d'oxydes de nickel associée à

l'oxydation interne du matériau (Fig. III - 26 b). L'oxyde de nickel NiO solubilise

jusque 1,1 at.% de Cr et 8,3 at.% de Co. Les zones d'oxydation interne présentent

un mélange de différents oxydes particulièrement riches en Cr.
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Fig. III . 25: Profils de concentration à la surface des échantillons de type AI 1 après 2278 cycles.
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Fig. III - 26: Etat de surface des échantillons de type AI 1 après 2268 cycles. a) Zone de formation d'une

couche duplexe NiAI20 4/AI20 3 et b), c) zone de formation d'oxydes de nickel associée à l'oxydation

interne du matériau.

III.C.2.b. Revêtements d'aluminiures de platine

III.C.2.b.i. Courbes thermogravimétriques

Les courbes thermogravimétriques des aluminiures de platine peuvent être divisées en trois

phases distinctes (voir Fig. III - 27):

• la première consiste en une prise de masse,

• la deuxième se manifeste sous la forme d'un palier révélant une prise de masse

nulle,

• enfin, la troisième montre une importante perte de masse due à la dégradation de

la couche d'oxyde.
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- - - - - -Iineratre- .... - - - -
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Fig. III - 27: Courbe thermogravimétrique typique des aluminiures de platine testés.
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Bien que l'ensemble des revêtements d'aluminiure de platine testés présentent ces trois

phases, les performances des différents échantillons n'en restent pas moins très différentes.

Comme l'indique la figure III - 28, les revêtements PtAI1 et PtAI 2 possèdent une résistance

à l'oxydation cyclique nettement supérieure à celles de PtAI 3 et PtAI 4. Dans le cas des

deux premiers revêtements, une prise de masse positive a été observée jusque 1130 et 920

cycles, respectivement (voir Tab. III - 6). Les pertes de masse de PtAl 1 et PtAI 2 ne

débutent qu'après 1450 et 1300 cycles, respectivement.

Les revêtements PtAl 3 et PtAl 4 ont montré une résistance à l'oxydation cyclique nettement

inférieure puisque leur prise de masse pour ces types d'échantillons cesse après 200 et 35

cycles, respectivement.
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Fig. III ·28: Courbes thermogravimétriques issues de l'oxydation cyclique des revêtements

d'aluminiure de platine.

Fin de la 1ère phase

(cycles)

Fin de la 2ème phase

(cycles)

PtAI1

PtAI2

PtAI3

PtAI4

1150

920

200

35

1450

1300

250

210

Tab. III - 6: Nombre de cycles au terme des 1ères et 2èmes phases.
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III.C.2.b.ii. Nature des couches d'oxydes formées

Lors des premiers cycles d'oxydation, l'inspection optique des échantillons a dans tous les

cas montré la formation d'une couche d'oxyde brunâtre adhérente et protectrice. Il s'agit de

l'alumine ex (identifiée par EDS) (Fig. III - 29). L'analyse par diffraction des rayons X des

échantillons après de courtes durées d'oxydation (3 cycles) n'a pas permis de mettre en

évidence d'autres types d'alumine que l'alumine ex (voir Fig. III - 30). Celle-ci est restée le

seul produit d'oxydation détectable par diffraction des rayons X pendant toute la durée de la

phase 1.

L'apparition de particules de spinelles NiAI20 4 se formant préférentiellement au centre des

échantillons a coïncidé avec la fin de la phase 2 (Fig. III - 29 b). Progressivement, les

particules de spinelles ont recouvert l'ensemble des échantillons. Finalement, le

comportement des aluminiures de platine est devenu similaire à celui des aluminiures

simples: l'écaillage de la couche d'oxyde a conduit à la dégradation catastrophique des

revêtements associée à la formation d'oxydes de nickel (Fig. III - 29 c).

b)

d)

c)

Fig. III - 29: Etat de surface des échantillons de type PtAI 1 après a) 500, b) 1500 et c) 2145

cycles.
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Fig. III - 30: Cliché de diffraction X de la surface du revêtement PtAI1 après 3 cycles.

En accord avec les courbes thermogravimétriques, la couche d'alumine est restée stable

jusque environ 1150 cycles pour le revêtement PtAI 1. Au contraire, les revêtements PtAI 3

et PtAl 4 ont présenté après seulement 100 cycles la formation de premières particules de

spinelles. Ces dernières ont totalement recouvert les échantillons après 600 cycles (Fig. III 

31).

a) b)

Fig. III - 31: Etat de surface des échantillons de type PtAI 3 après a) 116 et b) 630 cycles.

Le revêtement PtAI 2 a montré un comportement particulier par rapport aux autres

matériaux. En effet, des piqûres bleues principalement composées de spinelles NiAI20 4 sont

152



Partie 111- C: Résultats

apparues à la fin de la phase 1 (Fig. III - 32 a et b). Ni la taille, ni le nombre de ces piqûres

n'ont subi de modifications tout au long de la phase 2 (920-1300 cycles). Ces piqûres n'ont

de plus provoqué aucune dégradation catastrophique du revêtement.

Par contre, comme observé dans le cas des autres revêtements, la formation secondaire de

particules de NiAb04 s'est également produite après des durées d'oxydation prolongées

(Fig. III - 32 c). Celle-ci a coïncidé avec le début d'importantes pertes de masse. Le

mécanisme de dégradation est alors devenu similaire à celui des autres revêtements (Fig. III

- 32 d).

a) b)

c)

Fig. III - 32: Etat de surface des échantillons de type PtAI 2 après a) 1075, b) 1400, c) 1840 et d)

2335 cycles.

III.C.2.b.iii. Observations microscopiques

~ Lors des premiers stades d'oxvdation ( < 50 cvcles)

PtAl 1 s'est recouvert lors des premiers cycles d'oxydation d'une couche d'alumine plane se

développant sous forme de « feuilles ». De très fines particules d'oxydes riches en nickel ont

également pu être révélées au sein de la couche d'oxyde (Fig. III - 33 a ).
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Les aluminiures de platine monophasés PtAI 2 et PtAI 3 ont quant à eux montré la formation

de ridules aux joints de grains des revêtements. Les échantillons de type PtAl 3 ont

également présenté quelques micro-fissures dans la couche d'alumine après seulement 24

cycles (Fig. III - 33 b).

Enfin, le revêtement PtAl 4 a montré après 44 cycles d'oxydation la formation d'une couche

d'alumine fissurée, poreuse, non plane et présentant en inclusion de fines particules riches

en Ni, Cr et Co (Fig. III - 33 c et d).

a) b)

d)

Fig. III ·33: Surface des revêtements a) PtAI 1 après 36 cycles, b) PtAI 2 après 24 cycles et c), d) PtAI 4

après 44 cycles.

~ Lors de /a déformation et de /a rupture des couches d'oxydes

Cas de PtAI 1 :

Après 50 cycles, la couche d'alumine a révélé un début de déformation par plissage (Fig. III

- 34 a). Progressivement, les contraintes engendrées par l'augmentation de l'amplitude des
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plis a conduit à la formation de fissures. Celles-ci se sont développées aux sommets des plis

(Fig. III - 34 b) et se sont peu à peu ouvertes (Fig. III - 34 d). Après environ 1150 cycles, la

déformation de la surface a provoqué le début de l'écaillage de la couche d'alumine (Fig. III -

34 e).

Les produits d'écaillage sont exclusivement constitués d'alumine jusque environ 1300 cycles.

Ensuite, la formation de spinelles NiAI20 4 a entraîné un écaillage plus important. Après 2145

cycles, les surfaces des échantillons ont révélé des faciès de corrosion identiques à ceux

déjà observés dans le cas des aluminiures de Ni AI 1 et AI 2 : l'oxyde de nickel NiO très peu

adhérent se forme au-dessus de zones d'oxydation interne riches en éléments d'alliages

(Fig. III - 34 f).

a) b)
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e) D
Fig. III - 34: Morphologies des couches d'oxydes formées à la surface des échantillons de type PtAI 1

après a), b) 180, c), d) 1075, e), 1565 et f) 2145 cycles.

L'observation des sections métallographiques des échantillons oxydés après des nombres

de cycles différents a permis de préciser les transformations de phases se produisant au

sein du revêtement. Ces dernières ont pu être reliées aux étapes de dégradation :

Après 130 cycles, le revêtement PlAl 1 se décompose en une zone externe

composée de B-(Ni,Pt)AI dans laquelle quelques précipités de phase y' ainsi que

des pores sont visibles (Fig. III - 35 et 111- 37 a).

Après 820 cycles d'oxydation, les revêtements se caractérisent par la présence

de cavités ainsi que par la déformation de la surface des échantillons (Fig. III 

36 a). Il est intéressant de remarquer que la surface interne des cavités est

oxydées. En effet, comme le montre la figure III - 36 b, certaines des cavités sont

en contact direct avec la surface du matériau et par conséquent avec

l'atmosphère. Comme les cavités forment un réseau, l'air peut circuler dans

l'ensemble des pores.

Il est encore très intéressant de remarquer que certaines zones des échantillons

ne présentent à la fois ni cavité ni déformation. Or, comme le montrent les profils

de concentrations figure III - 37 b et c, les deux types de zones ne sont pas

constitués des mêmes phases. En effet, les cavités se trouvent dans une zone

biphasée y/y'. Au contraire, la seconde zone dépourvue de cavité et de

déformation montre en surface une épaisse couche monophasée de composition

y. Il semble donc que l'apparition de cavités ainsi que la déformation de la

surface soient liées aux transformations de phases se produisant au sein du

revêtement.

Notons encore que lorsque la surface des revêtements est constituée de phase

y', l'oxyde formé en surface est strictement composé d'alumine. La concentration

de platine en solution dans i s'élève à 4,5 at.%.
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Après 2000 cycles, la surface de PtAI 1 révèle une zone constituée de phase y

présentant un fort gradient de concentration en aluminium à proximité de la

surface (Fig. III - 37 d).

y'

11-(Ni,Pt)AI

Pores

Zone riche en
précipités

Fig. III - 35 : Micrographie de la surface des revêtements PtAI 1 après 130 cycles.

b)
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c) d)

Fig. III - 36: Section métallographique du revêtement PtAl 1 après 800 cycles. Mise en évidence de

deux types de zones après 800 cycles: a), b), c) où la surface de "échantillon est déformée et où

sont apparues des pores et d) où la surface est plane, le matériau dépourvu de pores et où une

couche d'oxyde de nickel s'est formée à la surface du matériau.
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Fig. III • 37: Profils de concentrations de PtAI 1 après a) 130, b), c) 820 (zone sans et avec

cavité/déformation respectivement) et d) 2390 cycles.
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Cas de PtAI 2 :

Dans le cas de PtAI 2, le début de la formation de plis se produit après environ 50 cycles.

Comme l'indique la figure III - 38, le plissage entraîne prématurément la rupture partielle de

la couche d'alumine sur de nombreuses zones.

Des fissures se forment au sommet des plis mais également à leur base, ce qui n'était pas le

cas pour le revêtement PtAl 1 (Fig. III - 38 c et e).

Les piqûres observées lors des inspections macroscopiques semblent correspondre à des

zones où la fissuration de la couche d'alumine est apparue prématurément. Le mécanisme

de dégradation suivi par PtAI 2 est, pour des durées d'oxydation supérieures, identique à

celui suivi par PtAI 1: le développement des plis entraîne l'écaillage de l'oxyde,

l'appauvrissement en aluminium, la formation de spinelles puis finalement de NiO.

a)

c)

b)

d)
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e)

Fig. III - 38: Morphologies des couches d'oxydes formées à la surface des échantillons de type PtAI 2

après a), b) 50, c) 180 et d), e) 500 cycles.

Cas de PtAI 3 et PtAl 4 :

Après 765 cycles, le revêtement PtAI 3 révèle à sa surface une couche de phase y'

solubilisant à sa surface 2,8 at.% de platine (Fig. III - 39). Il est intéressant de remarquer

que les couches d'oxydes formées sont composées de spinelles, d'alumine, d'oxydes riches

en éléments lourds et surtout d'oxyde de nickel. Ceci est surprenant car NiO n'a été observé

sur les revêtements PtAl 1 et 2 qu'après la formation en surface d'une couche de phase y.

35 ~
"U

30 !'*

() --Ni
...., --AI25 ()
0 --Pt

20 -l Cr

..00 --Co

15 5: --Ta
.0 --Mo

10 .:2: --W
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70 ---·----····--1---- ------.--...--- --.-_._--
1
1

60 ------------------~ -- - --------
1

y' :
50 -----------------,----------------------------

1 y/y'
1

40 ------------------~----------------------------
1

Distance de la surface (IJm)

Fig. III - 39: Profil de concentration de PtAI 3 après 765 cycles.

Dans le cas de PtAl 4, la couche d'oxyde formée à la surface du revêtement après 100

cycles est constituée d'un mélange d'alumine et de spinelles NiAI20 4 contenant quelques

inclusions d'oxydes riches en tantale. Ceci confirme la présence de nombreuses particules

bleues observées macroscopiquement. Les sections métallographiques mettent de plus en
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évidence après 280 cycles un important plissage de la surface (Fig. III - 40) se produisant

lors de la transformation du revêtement initial ~-(Ni,Pt)AI en phase y'. Après le début de

l'écaillage, ce phénomène est devenu moins marqué.

Fig. III - 40: Section métallographique des échantillons de type PtAI 4 après 280 cycles.
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111.0. Discussion

III.D.1. Nature des oxydes formés

~ Formation de couches d'oxydes multiphasées sur les aluminiures de nickel simples

Comme l'explique Mazars [3J, lorsqu'un alliage A-B est oxydé, soit un seul des deux élément

s'oxyde, soit les deux éléments réagissent avec l'oxygène. Dans ce dernier cas, des oxydes

simples ou mixtes tels que les spinelles peuvent se former. Progressivement, ce n'est

qu'avec la diminution de la pression partielle d'oxygène que les oxydes les plus stables

thermodynamiquement se forment préférentiellement et se disposent sous forme de couche

continue.

Dans le cas des aluminiures de nickel AI 1 et AI 2, les investigations ont montré que les

premiers stades d'oxydation ont conduit à la formation simultanée d'alumine a, de spinelles

NiAb04 et des oxydes Ta02 et TaTi04. Si l'on s'en réfère aux réactions menant à la

formation de ces oxydes, la réaction III - 3 devrait donc être privilégiée puisque les

enthalpies libre des réactions '" - 3, III - 4 et III - 5 sont à 1150°C de l'ordre de -704 kJ, 

587 kJ et -208 kJ, respectivement (voir Fig. 111- 41).

2 NiAI + O2= ~ Ni~1 + ~ AI20 3 (réaction 111- 3)
3 3

(réaction 111- 4)

(réaction III - 5)

A terme, l'alumine a devrait donc se former exclusivement. Pour s'en convaincre un peu

plus, on peut réaliser le calcul des proportions d'alumine et de NiAI20 4 à l'équilibre quand le

rapport entre le nombre de moles de NiAI et d'oxygène évolue comme c'est le cas à

l'interface métal/oxyde en cours d'oxydation (noté NiAI:02, Fig. III - 42). Celui-ci montre

clairement que la diminution de la quantité d'oxygène (ou encore de la pression partielle

d'oxygène) au voisinage de NiAI tend à stabiliser la formation d'alumine: au-delà de NiAI:02

= 1.15, la proportion d'alumine vis à vis de NiAI20 4devient très vite largement majoritaire.

Néanmoins, en conditions de cyclage thermique, l'écaillage répété de la couche d'oxyde lors

des phases de refroidissement ne permet pas la formation d'une couche d'alumine continue.

En fait, chaque cycle constitue une nouvelle phase de croissance de la couche

NiAbOJAI20~a02(TaTi04)' L'activité en aluminium à la surface des revêtements diminuant
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lors de chaque cycle, la quantité de spinelles formée a même tendance à progressivement

augmenter par rapport à celle d'alumine (Fig. III - 21).

-300 -,---r---,---,---,r------,----,-------,

7 0 850 950 1050 1150 1250 1350 1150

-400 - - - - - - - - - - - -- - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - - -1
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~oo -------------------------------------

~ -600

-700

-- 6.G Réaction 111- 3

6.G Réaction III - 4
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-900
______. . J

Température (oC)

Fig. III - 41: Variation de l'enthalpie libre des réactions III - 3 et III - 4 en fonction de la

température [721.
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Fig. III - 42: Variation à 1150°C de la fraction molaire de AI20 3 et de NiAI20 4 à l'équilibre en

fonction du rapport NiAI: O2 entre le nombre de moles de NiAI et d'oxygène en présence

initialement.

~ Formation sélective d'alumine sur les aluminiures de platine

Au contraire, au cours des premiers cycles d'oxydation, les aluminiures de platine ne

révèlent aucune trace de spinelles. Seules de faibles quantités de très fines particules
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d'oxyde riches en nickel ont pu être mises en évidence dans le cas de PtAl 1 (Fig. III - 33).

Nos observations confirment donc les résultats de la littérature qui montrent que le platine

favorise l'oxydation sélective de l'aluminium [32.38].

En effet, Rivoaland [25] a observé dans les traitements d'aluminisation que le platine

augmente l'activité de l'aluminium. Selon cet auteur, cet effet est responsable de

l'introduction plus rapide de l'aluminium à la surface des matériaux revêtus de platine. De

plus, comme le signale Yang [24], le coefficient de diffusion de l'aluminium dans NiAI est

augmenté par la présence du métal précieux dans NiAI. Ceci contribue donc à favoriser la

formation d'alumine en facilitant l'approvisionnement de la surface en AI. Un effet semblable

a été observé par Lamesle [79] dans les revêtements d'aluminiures de nickel modifiés par le

palladium.

Les mesures des vitesses d'oxydation réalisées au cours de cette étude montrent que la

cinétique de formation de l'alumine est régie par une loi parabolique dont les valeurs de kp

ont été calculées grâce à la formule:

k - 1. (I1mJ2 ,
p- 2t A ,ou

t est la durée d'oxydation,

~m la variation de masse

et A la surface de l'échantillon.

Le calcul a été fait en considérant la pente à l'origine des courbes thermogravimétriques,

partie caractéristique de la formation de A120 3. En procédant de la sorte, l'effet du cyclage

thermique sur la prise de masse des échantillons est minimisé. Même si certains auteurs

estiment que la phase initiale d'oxydation des matériaux base NiAI correspond à la formation

d'oxydes transitoires, il convient de rappeler qu'aucun autre oxyde que AI20 3 ne se forme sur

les revêtements PtAl 1, 2, 3 et 4 après 3 cycles d'oxydation. Nous pouvons donc admettre

que la pente de la courbe mesurée à l'origine correspond bien à la vitesse de formation de

l'alumine a.

Les valeurs ainsi calculées sont regroupées dans le tableau III - 7. Elles sont dans le cas de

PtAl 1, 2 et 3 en assez bon accord avec celles de Schaeffer [44] et de Wit [26J qui ont

déterminé à 1100°C des valeurs de kp égales à 2.10.13 g2.cm·4.s·1 pour des revêtements de

type (Ni,Pt)AI/PtAI2 et à 8,3.10'13 g2.cm·4.s·1 pour des alliages Ni-Pt-AI (de structure PtAI2). La

dernière grandeur doit cependant être considérée avec précaution car, comme le note de

Wit, les conditions expérimentales ont pu entraîner une certaine imprécision sur les mesures.

Ainsi, il ressort de ces calculs que les constantes paraboliques d'oxydation des revêtements

dopés en platine sont près d'un ordre de grandeur inférieures à celles des aluminiures
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simples. Das [73J, malgré des valeurs de kp relativement différentes des nôtres (1,16.10-10 et

2,6.10-12 g2.cm-4. s-1 à 1100°C pour des aluminiures de nickel simple et dopé en platine,

respectivement) a également observé cet effet.

Concernant PtAl 4 (kp = 2,90.10-12 g2.cm-4. s-1), la valeur calculée est proche de celle de AI 1

(2,52.10-12 g2.cm-4. s-1) dont la caractérisation a révélé après 44 cycles la formation d'une

couche d'alumine associée à de nombreuses particules de spinelles. Notons que cette

valeur s'apparente également à celles que Birks [74] ("'2,5.10-12 g2.cm-4. s-1) et Grabke [51]

("'2,0.10-12 g2.cm-4.s-1) ont mesuré sur d'autres composés NiAI (Fig. 111- 43).

Le fait que le platine ait pour effet de réduire la vitesse de croissance de l'alumine est un

résultat extrêmement intéressant car il va dans le sens d'une amélioration des propriétés

thermomécaniques des couches d'alumine. L'amélioration de l'adhérence de la couche

d'oxyde doit donc être perçue comme un effet indirect du platine due à la pureté de l'oxyde

et à sa croissance plus lente.

Un autre effet bénéfique de la présence de platine réside dans l'aptitude conférée aux

phases y', résultant de la transformation des aluminiures f3 étudiés, à former de l'alumine a.

En effet, ceci est remarquable dans la mesure où la littérature signale que la majorité des

composés Ni3AI se recouvrent d'alumine, de spinelles et de NiO aux températures

supérieures à 1000°C [1,71]. Il semblerait que 4,5 at.% de platine dans y' suffisent pour en

faire un composé alumino-formeur.

Revêtement

PtAI1

PtAI2

PtAI3

PtAI4

AI1

5,47.10-13

6,90.10-13

3,71.10-13

2,90.10-12

2,52.10-12

Tab. III - 7: Valeurs des constantes paraboliques d'oxydation calculées à partir de la pente à

l'origine des courbes thermogravimétriques.
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Fig. III - 43: Constantes paraboliques d'oxydation des différents revêtements testés comparées

avec les donnés de la littérature [741.

Pour conclure sur l'aptitude des matériaux à former de l'alumine, nous pouvons tenter de

proposer un classement des six revêtements évalués au cours de cette étude.

Il semble tout d'abord que la concentration en éléments actifs, AI et Pt, mesurée à 5 /.lm de la

surface du revêtement ne peut pas être considérée comme un critère de qualité. En effet, le

revêtement PtAl 4 qui révèle des valeurs relativement hautes possède également la

résistance à l'oxydation cyclique la plus faible de tous les aluminiures de platine. Il s'avère

donc plus judicieux de baser notre critère de classement sur la comparaison des réservoirs

d'éléments actifs.

La figure III - 44 et le tableau III - 8 rappellent respectivement les teneurs moyennes en

éléments actifs des aluminiures et leurs performances au test d'oxydation cyclique.

Il apparaît ainsi que le revêtement PtAI 1 présente les meilleures caractéristiques, qu'il faut

associer en premier lieu à l'importante teneur en platine. Celui-ci permet la formation

d'alumine ex adhérente et croissant à vitesse lente lors des premiers stades de l'oxydation.

De plus, la présence de platine améliore la disponibilité de l'aluminium pour les réactions

d'oxydation en influant probablement sur le coefficient de diffusion et l'activité élémentaire au

sein de l'alliage métallique. Pour s'en convaincre, il suffit de comparer les caractéristiques de

PtAl 2 et AI 1, 2.

Enfin, il semblerait que la teneur en platine admette une valeur critique ("" 2 a1.%) en

dessous de laquelle l'effet bénéfique du métal précieux est moins marqué (cas de PtAI 3 et

4).
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Fig. III - 44 : Teneurs moyennes en aluminium et en platine dans les différents revêtements

calculées à partir du rapport entre l'intégrale de la courbe de concentration et l'épaisseur du

revêtement.

Echantillon Nombre critique de cycles

AI1

AI2

PtAI1

PtAI2

PtAl 3

PtAI4

40

10

1130

920

255

210

Tab. III - 8: Nombre critique de cycles (défini comme le nombre de cycles à partir duquel

l'échantillon commence à perdre de la masse) pour chaque type de revêtement.

III.D.2. Mécanisme de déformation des surfaces

Concernant le phénomène de « rumpling », il est apparu que la déformation de la surface

des revêtements (d'aluminiures de Ni ainsi que d'aluminiures de platine) se produit

majoritairement lors de la transformation de la phase lb-NiAI en y'-Ni:A1. Ce résultat est

intéressant car il semble montrer que la distorsion de la surface est vraisemblablement reliée

aux transformations de phases se produisant au sein du revêtement. Cette idée,

contrairement à la grande majorité des données de la littérature associant le « rumpling »

aux différences de coefficients thermiques entre oxyde et alliage métallique [54.57J ou encore à
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l'écaillage répété de la couche d'oxyde [55,76], n'est pas largement répandue [55,12]. Pourtant,

selon Tolpygo [58J, le « rumpling }) ne peut être dû à l'écaillage répété de la couche d'oxyde

car, conformément à nos résultats relatifs aux aluminiures de platine, la déformation de la

surface se produit bien avant le début de l'écaillage. De plus, ces mêmes auteurs avancent

l'idée que le « rumpling}) ne peut pas être uniquement dû aux contraintes thermiques

puisque la surface des revêtements de type NiAI ne se déforme pas contrairement à celle

d'alliages massifs.

En revanche, Tolpygo annonce que les différences de volume spécifiques des phases

intervenant dans les transformations induisent des contraintes responsables du phénomène.

En considérant les caractéristiques des phases Ni, Ni:A1 et NiAI reportées dans le tableau III

- 9, il est possible de calculer les variations de volume associées aux matériaux subissant

les réactions 111- 3,4,6 et 7 (Tab. 111-10).

(réaction III - 6)

(réaction III - 7).

Il apparaît ainsi que les transformations s'accompagnent d'une contraction homogène et

sans déformation de la surface si, comme le souligne Tolpygo, toutes les parties du

revêtement se transforment simultanément. Or, les résultats ont montré que la

transformation du matériau n'est pas homogène et par conséquent, les formations localisées

tantôt de y', tantôt de y, conduisent à la déformation de l'interface métal/oxyde.

Toutefois, lors de la transformation de la phase y' en phase y, la déformation de la surface

des revêtements semble moins évidente. Pourtant, si l'on s'en réfère aux valeurs indiquées

dans le tableau III - 10, elle devrait également conduire à une importante diminution de

volume de revêtement. Il convient alors de rappeler que l'apparition de y s'accompagne

également de celle de l'écaillage qui peut masquer la distorsion superficielle attendue.

Enfin, lorsque la surface des échantillons se compose exclusivement de phase y, stade

ultime de l'appauvrissement en aluminium, le plissage de la surface disparaît

progressivement puisque l'oxydation se produit sans changement de phase du substrat.

Cette situation est un argument supplémentaire pour associer le phénomène de « rumpling })

aux transformations de phases, sans exclure pour autant la manifestation des contraintes

thermiques. En effet, les mesures de contraintes dans les couches d'oxyde réalisées lors

du refroidissement d'échantillons [75] apportent la preuve que les contraintes thermiques

doivent également participer au mécanisme de déformation des revêtements.
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Masse molaire Densité Volume molaire

(g.mor1
) (g.cm-3

) (cm3.mor1
)

NiAI 85,67 5907 171] 14,50,

Ni3AI 203,05 7,399 [78] 27,44

Ni 58,69 8,9 6,59

Tab. III - 9: Masse molaire, densité et volume molaire de NiAI, NbAI et Ni.

Réaction III - 3 Réaction III - 4

Initial V NiAI 29 Initial V NiAI 18,125

Final V Ni3AI 18,29 Final V Ni3AI 6,86

V final / V initial 0,65 V final / V initial 0,38

Réaction III - 5 Réaction III - 6

Initial V Ni3AI 35,59 Initial V Ni3AI 27,44

Final V Ni 26,36 Final V Ni 16,47

V final / V initiai 0,74 V final / V initial 0,60

Tab. III - 10: Vanatlons de volumes Issues des transformations se prodUisant au sem du

revêtement.

III.D.3. Formation de cavités

La formation de cavités observée au sein des revêtements d'aluminiure de nickel et de

platine en cours d'oxydation doit être probablement reliée aux transformations de phases

citées ci-dessus. Celles-ci s'accompagnent d'une contraction volumique (Fig. III - 58).

Tolpygo [58] a déjà suggéré que la réduction de volume pouvait également être accommodée

par la formation de porosité interne.

De plus, deux des trois mécanismes généralement évoqués dans la littérature pour tenter

d'expliquer la formation et la coalescence des pores peuvent être écartés. Il s'agit des

mécanismes liés aux contraintes mécaniques (contraintes thermiques et contraintes de

croissance) d'une part, et à l'injection de lacunes d'autre part.

Le premier aurait produit des cavités à l'interface métal/oxyde préférentiellement;

comme le montre la figure III - 45, ce n'est pas le cas.

Le second aurait également produit la formation de pores à l'interface métal/oxyde. De

plus, il aurait fallu que la croissance de l'oxyde soit régie par la diffusion cationique, ce

qui n'est pas le cas de l'alumine à 1150°C.

Enfin, le troisième, l'effet Kirkendall, ne peut être écarté d'emblée. Celui-ci est connu pour se

produire dans les alliages NiAI sur-stoechimoétriques en Ni et conduire effectivement à la
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formation de cavités au voisinage de l'interface métal/oxyde. Sa force motrice est liée au

coefficient de diffusion du nickel supérieur à celui de l'aluminium. Même si nous retenons

cette possibilité, il nous faut signaler que la présence de platine accélère la diffusion de

l'aluminium et atténue ainsi, voire même pourrait supprimer, l'effet Kirkendall.

Coin d.e
l'échantillon

Fig. Il - 45 : Section métallographique du revêtement PtAI1 après 800 cycles.
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III.E. Conclusion

Au cours de ce travail, nous avons cherché à établir l'influence du platine sur la

résistance à l'oxydation cyclique de revêtements d'aluminiures de nickel. Pour cela, nous

avons caractérisé le comportement à l'oxydation cyclique à 1150°C de différents types

d'aluminiures de nickel dopés ou non en platine.

Les aluminiures de nickel non dopés n'ont pas montré la capacité à former de couche

d'alumine protectrice. Leur oxydation a conduit dès le début des tests à la formation de

couches d'oxydes polyphasées s'écaillant de façon importante lors des phases de

refroidissement.

Au contraire, les revêtements contenant du platine ont révélé la formation d'une couche

d'alumine adhérente et protectrice permettant de retarder de façon remarquable le début de

l'écaillage. Deux effets ont été mis en évidence:

Le premier concerne les cinétiques de croissance de la couche d'alumine. Il a été

confirmé que le platine permet de diminuer de près d'un ordre de grandeur les

constantes paraboliques d'oxydation de l'alumine et, par conséquent, de permettre

la croissance d'une couche d'alumine appauvrie en défauts. Ceci doit pouvoir d'une

part, augmenter l'imperméabilité de l'alumine vis à vis des espèces oxydantes et

d'autre part, améliorer les propriétés thermomécaniques du système oxyde/métal.

Le second effet concerne la capacité de la phase y'-Ni:A1 dopée en platine à être

alumino-formeur et, par conséquent, à retarder l'apparition de composés néfastes à

la résistance de la couche d'oxyde tels que NiAI20 4et Ta02ITaTi04.

Notre étude a encore montré que, sans pour autant remettre en cause l'influence des

contraintes thermiques, la déformation de la surface des aluminiures par plissage est liée

aux transformations de phases se produisant au sein des revêtements. Ceci est relativement

original puisque la littérature associe très généralement ce phénomène aux contraintes de

compression issues des différences de coefficients thermiques entre l'oxyde et l'alliage

métallique.

Enfin, l'origine de la formation des cavités observées dans le cas de certains aluminures

de platine n'a pas été clairement identifiée. Celles-ci semblent associées aux transformations

de phases qui s'accompagnent d'une contraction volumique. Néanmoins, l'existence d'un

effet Kirkendall ne peut pas être écarté et par conséquent, des expériences complémentaires

visant à préciser les processus de diffusion dans ces aluminiures de platine pourraient

apporter des renseignements forts intéressants.
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Conclusion générale

En définitive, le comportement de MoSi2 et I?>-NiAI modifiés par Pt eUou Ru peut être

justifié par des concepts relativement simples. En premier lieu, les équilibres

thermodynamiques doivent être favorables à la synthèse de nouveaux matériaux. En effet,

pour améliorer les performances d'un matériau, il faut pouvoir préserver intactes ses

propriétés intrinsèques telles que sa température de fusion ou sa microstructure. Le

composé I?>-NiAI est particulièrement intéressant car il autorise de larges écarts à sa

stœchiométrie permettant la mise en solution d'importantes teneurs en éléments d'alliage

par le jeu des substitutions atomiques. Au contraire, comme l'a montré l'exploration des

sections isothermes des systèmes Mo - Pt - Si et Mo - Ru - Si, MoSi2 n'admet que de très

faibles solubilités en platine et en ruthénium. Par conséquent, la modification de MoSi2

entraîne la précipitation de nouvelles phases pouvant abaisser de façon dramatique la

température maximale que peut supporter le composé en service.

Un matériau utilisé en milieu oxydant doit également montrer une bonne aptitude à

former une couche d'oxyde protectrice. Le platine améliore nettement les performances en

oxydation de I?>-NiAI puisqu'il permet d'une part, de préserver son caractère alumino-formeur

sur le long terme d'oxydation et d'autre part, de ralentir la vitesse de croissance de l'alumine.

En revanche, tous les nouveaux siliciures dérivant de MoSi2 ne peuvent pas développer de

couche d'oxyde protectrice dans le verre fondu puisque la silice formée s'y dissout. La

résistance à la corrosion de cette gamme de matériaux n'a donc pas été améliorée par

l'addition de platinoïdes mais au contraire, elle pourrait même être dégradée du fait de

possibles couplages galvaniques. Par conséquent, ces résultats nous amènent à penser que

l'utilisation de platinoïdes dans des matériaux autres que les alliages à base de platine ne

représente pas une solution viable en milieu verre fondu.

Finalement, ces résultats ne remettent pas seulement en cause le dopage de MoSb

par Pt et Ru mais également son utilisation au contact du verre fondu. Une alternative à

l'amélioration de la résistance à la corrosion de MoSb serait, néanmoins, d'augmenter la

viscosité de la couche de silice formée. Pour cela, la substitution partielle du silicium par un

élément stabilisant la structure de la silice pourrait être envisagée. Malheureusement, la

plupart des cations métalliques ou semi-métalliques ont tendance à s'insérer dans la

structure du verre en détruisant des liaisons Si - 0 et ainsi, tendent à diminuer la viscosité

de la silice.

L'intérêt scientifique de ce travail est cependant indéniable. En effet, il met à jour de

nouvelles voies de recherche plus fondamentales basées sur la modélisation CALPHAD des

systèmes ternaires et sur le calcul des structures de bandes (méthode KKR) et la
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caractérisation des propriétés électroniques des siliciures de ruthénium dopés au

molybdène. Dans le cas des aluminiures de nickel modifiés par le platine, l'originalité de la

contribution de ce travail réside également dans l'interprétation des faits expérimentaux qui

attribue en grande partie la déformation de la surface des matériaux aux transformations de

phases plutôt qu'aux contraintes thermiques et de croissance des oxydes. Des expériences

complémentaires devront cependant être menées sur les mêmes types de revêtements mais

en condition isotherme afin de s'affranchir des contraintes thermiques et de pouvoir plus

précisément étudier l'effet des transformations de phases. Enfin, l'effet des éléments traces

tels que le soufre ou le fluor devra également être étudié: des mesures par GDOES (Glow

Discharge Optical Emission Spectrometry) ou PIGE (Proton Induced Gamma-ray Emission)

permettront d'évaluer les teneurs de ces éléments et de les corréler aux performances des

revêtements.
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Influence of precious metals on high temperature oxidation/corrosion

phenomena: i) Effect of Pt and Ru additions on the molten glass corrosion

resistance of MoSb and ii) Cyclic oxidation behaviour of Pt-modified nickel

aluminide coatings

Abstract: Because of its excellent resistance against molten glass corrosion as weil as its

beneficial influence on cyclic oxidation performances of nickel aluminide coatings, platinum is

of interest in the glass and aeronautic industries.

The first part of this work deals with efforts to improve the molten glass resistance of MoSi2

by additions of platinum and ruthenium. This study led to the investigation of the Mo - Pt - Si

and Mo - Ru - Si isothermal sections revealing the existence of eight new ternary silicides.

Due to their low melting points, their unsatisfying mechanical behaviour and galvanic

currents accelerating the silicon and molybdenum oxidation, these systems showed a limited

potential for the production of new materials with high resistance to molten glass corrosion.

Next, this study confirmed the effect of platinum improving the cyclic oxidation resistance of

nickel aluminide coatings by decreasing the growth rate of AI20 3 and by promoting the

formation of alumina on the y'-NhAI compound. Finally, certain degradation mechanisms of

nickel aluminide coatings have been described.

Keywords: Molten glass, Electrochemistry, MoSi2 , Silicides, Crystallography, Platinum

metals, Oxidation, Aluminide coatings, Pt-Aluminide coatings, NiAI, Stresses
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Résumé: Les industries verrières et aéronautiques sont demandeuses de matériaux

spécifiques à base de platine car celui-ci est connu pour son excellente résistance à la

corrosion par le verre fondu ainsi que pour sa capacité à améliorer les performances en

oxydation des revêtements d'aluminures de nickel.

Cette travail présente dans une première partie temps l'étude du comportement en milieu

verre fondu de MoSi2 modifié par Pt et Ru. Ce travail a nécessité l'exploration des sections

isothermes Mo - Pt - Si et Mo - Ru - Si qui ont mis en évidence huit nouveaux siliciures

ternaires. Ces systèmes ont révélé des limites à la production de nouveaux matériaux dues à

des points de fusion bas, des propriétés mécaniques réduites ainsi que des couplages

galvaniques accélérant l'oxydation du silicium et du molybdène.

Dans un deuxième temps, notre étude a confirmé l'aptitude du platine à améliorer la

résistance à l'oxydation cyclique de revêtements d'aluminiures de nickel en diminuant les

cinétiques de croissance de l'alumine et en conférant au composé y'-NbAI un caractère

alumino-formeur. Enfin, certains mécanismes de dégradation des aluminures de nickel ont

été précisés.

Mots clés: Verre fondu, Electrochimie, MoSi2, Siliciures, Cristallographie, Platinoïdes,

Oxydation, Revêtements, Aluminiures de platine, NiAI, Contraintes




