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Introduction

Les matériaux a base de nickel contenant de I'aluminium sont utilisés a haute
température dans des environnements agressifs (corrosion, irradiation...). Le choix de I'aluminium
comme élément additif est motivé par l'introduction d’'un élément susceptible de conduire a
I’obtention d’un alliage réfractaire. L’aluminium est caractérisé par une grande affinité vis-a-vis de
I’oxygene. Cependant il est pratiquement inaltérable a I'air. Ceci tient a la formation d’une couche
protectrice d’alumine Al,O3 qui présente une bonne résistance a la corrosion et constitue un bon

isolant électrique.

Notre choix s’est porté sur un alliage composé a base de nickel et 13% d’aluminium en
masse, qui donne la formation de la phase NizAl selon le diagramme binaire Ni-Al, qui est un
superalliage qui présente un intérét particulier dans les usages a haute température en raison de sa
grande résistance a I'oxydation avec la formation d’'une couche d’oxyde d’alumine alpha a-Al,0s3,
couche tres protectrice et plus performante que les oxydes : NiO et Cr,0s. L’état de surface apparait
comme un paramétré treés important. susceptible d’affecter le mécanisme de réaction et de
modifier la cinétique d’oxydation. Dans le cas des matériaux frittés, I'état de surface sera lié a la

porosité du matériau donc a la densification.

Il ressort de la bibliographie que NisAl a été étudié a I’état massif, mais peu concernant les
frittés. Alors, il nous a paru intéressant d’étudier I'influence de la microstructure et I'addition de
13% en masse d’aluminium sur I'oxydation du nickel fritté. Selon le diagramme binaire Ni-Al, la

teneur en Al de 13% prévoit la phase NisAl.

Ce travail comporte essentiellement deux grandes parties :

R

* La premiere, consiste a élaborer des frittés de NisAl destinés a I'oxydation, a étudier les
mécanismes de densification et regroupe les résultats obtenus par dilatométrie a
température variable et par analyse thermique différentielle qui ont permis de mettre en
évidence un frittage en phase liquide réactif extrémement rapide de type SHS, avec la

formation instantanée de la phase NisAl.

X/
X4

» La seconde partie est consacrée a I'oxydation isotherme entre 1100 et 1350°C des frittés

de forme cubique (4mm d’arréte) sous flux d’oxygéne pendant 24 heures. L'allure des



courbes paraboliques est corrélée aux observations morphologiques et microstructurales

pour en déduire le régime cinétique diffusionnel qui controle la vitesse de la réaction.
Ce mémoire est organisé en cing chapitres :

% Le premier présente un rappel théorique et bibliographique sur la théorie du frittage et
de la cinétique hétérogene ainsi que les résultats obtenus antérieurement a notre travail

** Le deuxiéme chapitre donne un apercu sur la partie expérimentale et les techniques
d’analyses mises en ceuvre dans le cadre de ce travail

% Le troisieme chapitre est consacré a la caractérisation des poudres de départ par:
diffraction des rayons X (DRX), microscopie électronique a balayage (MEB) et des mesures
du diameétre moyen des grains par la méthode BET.

++ L’élaboration des alliages (Ni-13%Al) par frittage naturel destinés aux tests d’oxydation
qui fera I'objet du chapitre suivant, est décrite dans le chapitre quatre.

+» Le cinquiéme chapitre, présente les résultats concernant la formation de couches minces

obtenues lors de I'oxydation de I'alliage (Ni-13%Al) frittés.

Enfin, ce mémoire se termine par la présentation de nos conclusions sur I’'ensemble de ce travail.
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Etude théorique de frittage

I.1. Etude théorique de phénomeéne de frittage.

I.1.1. Définition et généralités sur le frittage :

Le frittage est un processus de traitement thermique conduisant a la consolidation d’un
agglomérat de poudre qui s’effectue grace a la formation de liaison entre les grains.

Le frittage est généralement décrit grace a la porosité p ou encore la densité relative d, (appelé
aussi taux de densification) :

p=v—‘;;dr=1—P

Ou V,, correspond au volume des pores, V est le volume total.

D’un point de vue physico-chimique, on distingue essentiellement deux types de frittage [1] :

e Le frittage en phase solide : tous les constituants restent solides au cours du traitement
thermique. La densification est réalisée grace a la diffusion des especes. On peut par ailleurs
ajouter des additifs qui permettent d’accélérer la densification (sans création de phase
liquide). Ce frittage peut étre monophasé ou polyphasé.

e Le frittage en phase liquide : il y a création d’une phase liquide en quantité juste suffisante
pour permettre le réarrangement des particules, former des ponts liquides entres les grains
et les amener au contact les uns des autres. Ce frittage est également polyphasé.

Le frittage commence généralement vers des températures de I'ordre de 0,5 a 0,8 fois la température de

fusion du matériau.

1.1.2. différentes étapes de frittage :

Si un matériau, constitué de grains au contact, est porté a température suffisante pour le frittage, sa
densité relative va évoluer selon une courbe similaire a celle présentée sur la figure I.1. On distingue alors

trois stades d’évolution au cours du processus [2] :

e Le début de frittage est caractérisé par la formation de ponts entre les grains. On a création
de joints de grains. Le matériau acquiert une certaine cohésion sans réelle croissance de taille
des grains. Ce stade est accompagné d’une faible diminution de I'aire de surface spécifique
(faible augmentation de la densité).

e Laseconde étape consiste en I’élimination de la porosité ouverte. Elle est accompagnée d’une
forte hausse de la densité. On notera par ailleurs qu’au début de cette étape la densité
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relative est de I'ordre de 0,65, les grains ont perdu leur identité et forment une structure
tridimensionnelle traversée par une porosité ouverte sous forme de canaux cylindrique.

e En fin de frittage (densité relative de I'ordre de 0,9 a 0,95), les porosités sont réduites a des
sphéres est souvent lente et difficile car les gaz piégés a I'intérieur du solide doivent étre
évacués par diffusion a travers le volume. Cette étape est par ailleurs généralement
accompagnée d’une forte croissance granulaire.

k
r 1]
=
1
E r
T Elimination de la porosite fermee
c 0,92- =
o o o
Elimination de la porosité ouverte
0,65 =)
Formation des ponts =
— O =
0,55 )
Temps

Figure I. 1 : Evolution de la densité relative au cours des étapes de densification lors d’un frittage
isotherme [3].

Remarque :

Apres frittage, si on obtient un matériau ayant la méme composition chimique que la poudre initiale alors il
s’agit d’un frittage non réactif et si la composition chimique de matériau obtenu differe de celle de la
poudre initiale alors c’est un frittage réactif.

Le schéma suivant résume les différents types de frittage.
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| Frittage naturel |
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phase zalide phase liquide phase zolide phase liquide
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Figure I. 2 : différents types de frittage. [3]

1.1.3 Le frittage en phase solide :

1.1.3.1 Description générale du phénomeéne

Deux aspects doivent étre réunis pour permettre le frittage d’'un matériau :

1) la faisabilité théorique se traduit d’un point de vue thermodynamique par la perte énergie du

systéme au cours du procédé.

2) La nécessité d’une cinétique de frittage. Ces deux aspects seront présentés dans la suite de ce

paragraphe.

1.1.3.2 Aspect thermodynamique du frittage

La variation d’énergie libre du systeme au cours du frittage sans contrainte est donnée par la relation

suivante [4] :

AG = ysy * AAgg + Vss * AAgs

(1.1)

Avec ygy et Yss les énergies superficielles des interfaces solide-gaz (pores) et solide-solide (joint de

grain). AAgg et AAgs Sont les variations des aires des interfaces solide-gaz et solide-solide au cours de

frittage.

En regle générale, les énergies d’interfaces solide-solide sont plus faible que les énergies d’interfaces

solide-gaz. Au cours du frittage, le systéme va donc évoluer dans le sens d’une réduction de son enthalpie

libre grace a la diminution de I'aire des interfaces solide-gaz. Pour cela, deux phénomeénes vont entrer en

compétition :
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e Ladiminution est réalisée au profit de la création d’interfaces solide-solide moins
énergétique. On a alors AAgy < 0, AAgg > 0 et AAgy + AAgg = 0. cette évolution est
traduite par la soudure des grains (création de joints de grains), d’'ou une augmentation
de la cohésion du matériau. Cette voie correspond au frittage. Dans certains cas cette
évolution est accompagnée d’une densification du matériau.

e Ladiminution de l'aire des interfaces solides- gaz est réalisé grace au grossissement
moyen des grains (et donc la diminution du nombre de grains).On a AAgy + AAgs < 0. La
cohésion du matériau n’est alors pas améliorer. On parle de murissement d’Ostwald.

Il s’agit ainsi de favoriser le premier phénomeéne dans la mesure ou I'on souhaite densifier le matériau.
On notera cependant que les joints de grains alors formés représentent encore un exces d’énergie qui
peut étre éliminé via le grossissement des grains (déplacement des joints de grains). Ce phénomene est
bien souvent observable lors de I’élimination de la porosité fermée en fin de frittage ou la taille des
grains va augmenter.

Cette approche thermodynamique rend comte de conditions nécessaires pour le frittage. Il doit exister
par ailleurs une énergie motrice qui fera évoluer le systeme dans le sens d’une réduction de son énergie
superficielle.

1.1.3.3 Aspect cinétique du frittage

Le transfert de matiére lors du frittage voit son origine dans I'influence des courbures du matériau. En
effet, si I'on considere une surface courbe, le potentiel chimique d’un constituant i en un point A de cette
surface sera différent de celui du méme constituant d’une surface plane figure 3. On aura alors, [5] :

A_ 1,1
Mi—ﬂi+YWC1+ ) (1.2)

rp

Avec pf et pf® les potentiels chimiques du constituant i sous une surface courbe et sous une surface
plane, y la tension inter faciale en A, V; le volume partiel du constituanti et r; etr, les rayons de
courbure principaux en A (icir; = r, = r). Ces rayons sont par convention positifs si la surface est
convexe et négatif si la surface est concave.

De méme, selon I'’équation de Laplace, une surface incurvée est soumise a des contraintes du type [3] :

o= y(1+l) (1.3)

rq rp
Lors de la formation du joint du grain, si I’on considere deux grains de forme sphérique (figure I. 3), en
utilisant ces expressions, on met en évidence I'existence de gradient de potentiel chimique et de
contrainte sur une faible distance, entre les sphéres et le tore cylindrique liant les deux :

et > pf > pf
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O-A>GB>GC

Ces gradients seront a 'origine de transfert de matiére par diffusion vers la surface de joint de grain
torique en tension.

Figure 1.3 Aspect géométrique de frittage

Ainsi au contact de deux particules, ou plus il y aura,

1. naissance d’une force motrice pour réduire la contrainte et I’aire de surface par I'accroissement de rayon
de courbure au point de contact.

2. la diffusion des atomes vers la région de contact, conduit a la formation d’un pont entre les particules.

3. apres la formation de pont, les atomes continue de diffuser a la région de pont, qui induit a la croissance
de rayon de courbure, et par conséquence ralentir le processus de frittage, de faite que les forces motrices
sont atténuées. Pendant I'étape intermédiaire de frittage les pores changent de forme de cylindres
interconnectés a la forme sphérique et leur volume diminue. La porosité et la croissance des grains
pendant |'étape finale de frittage peuvent ralentir la vitesse de densification, surtout lorsque ces pores
contient des gaz piégés.
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1.1.3.4. Mécanismes de transport de masse (frittage en phase solide) :

Deux grandes classes de mécanismes sont différenciées selon que la source de matiére pour le transport
de masse provient de la surface des grains (transport surfacique) ou des joints de grains (transport
volumique) [2]

A- Cas ou la source de matiére provient de la surface de grains (Transport superficiel) :
Dans ce cas on trouve différents chemins de diffusion, (figure 1.4)

1-Mécanisme d’évaporation-condensation : Le flux de matiere est réalisé a travers la phase
gazeuse. On a alors sublimation de la matiere au-dessus des grains, diffusion vers la surface du
pont suivi de la condensation sur le pont. On parle alors de régime d’évaporation-condensation
(chemin 1).

2-Mécanisme de diffusion superficielle : La diffusion de la matiere est réalisée en phase solide. Le
chemin de diffusion peut étre concentré a la surface des grains (chemin 2) ou la diffusion peut se
propager par I'intérieur des grains (chemin 3).

Dans le cas de mécanisme de transport a partir de la surface des grains, le matériau va subir une
consolidation par la formation de ponts entre les grains. Néanmoins, le joint de grains grandit sans
variation de la distance entre les grains, on observe alors aucun retrait et donc aucune densification.

Le mécanisme de transport en surface est le plus répandu aux basses températures, comprises entre 600-
700°C pour le Nickel [6.7].

B- cas ou la source de matiéere provient des joints de grains ou des défauts dans le volume (dislocation
par exemple) :

Dans ce cas on trouve deux chemins de diffusion, (figure 1.4)
1-Diffusion en volume : Contrairement a la diffusion en surface, la diffusion s’effectue dans le
volume. Le chemin de diffusion est situé a I'intérieur des grains. Le flux de matiére ne pénétre

plus par la surface de grain mais par la surface totale du pont de raccordement. (chemin 4).

2- diffusion aux joints de grains : les lacunes vont diffuser en volume et en sens inverse et cela en
présence d’un gradient de lacune entre les ponts et les joints de grains. (chemin 5).

3- écoulement plastique est le glissement et la montée des dislocations dues aux contraintes, il est
important pendant I'étape de chauffe.
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4- écoulement visqueux : il apparait lorsque la viscosité de matériau est fonction de la
température, il se manifeste dans le cas de frittage en phase liquide, ou lorsque un liquide est
présent aux joint des grains.

La diffusion en joint de grain est la plus répandue dans la plus part des poly cristallin car elle est plus
énergétiqguement favorable que la diffusion a travers le réseau.

Dans le cas de ces mécanismes de transport faisant intervenir une source de matiére au niveau des
joints de grains ou des défauts dans le volume (dislocation par exemple) impliquant la nécessité d’un
retrait pour assurer la cohésion de I'ensemble (figure 1.4). On a alors a la fois consolidation de la piece

(par création des joints de grains) et densification.

Remarque :

Bien souvent, le frittage d’un matériau va faire intervenir plusieurs mécanismes de diffusion en paralléele. Il
conviendra alors de favoriser les chemins de diffusion appropriés suivant la microstructure et les propriétés
de matériau désirées, grace aux parametres opératoires (taille des particules, température de frittage,...)

Transport
superficiel

Transport
volumique

Figure 1.4 : Mécanisme de transport de matiere [2].
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1.1.4. Frittage en phase liquide :

Le frittage réalisé grace a I'action d’un liquide est appelé frittage en phase liquide. [3]. Celui-ci peut
apparaitre par fusion non congruente d’un produit pur ou grace a l'introduction d’un ajout. Ce dernier peut
consister en un composé a bas point de fusion ou bien en un constituant susceptible de réagir avec le
composé a fritté (par exemple : formation d’un eutectique).

Néanmoins de grandes vitesses de densification et de faible porosité résiduelles sont accessibles pour des
températures inférieures a celle requises lors de frittage en phase solide.

La densification pour le frittage en phase liquide doit satisfaire plusieurs exigences :
e Un bon mouillage des particules par le liquide.
e Une quantité suffisante de ce liquide mouillant.

e Une forte solubilité du solide dans le liquide et le plus souvent une faible solubilité de liquide dans
le solide.

1.1.4.1. Les différentes étapes du frittage en phase liquide :

Lors de frittage en phase liquide on peut distinguer trois étapes de densification (figure I.5) :

(A) (B) (C)
Retrait
T
!
|
(A) (B) l ()
Réarrangoment lﬂism?utinn - Frﬁ:ipﬂnﬂugi_ Coalescencoe
| -
i ! =
1 min 5 min 80 min

Temps de frittage

1.5 : Différentes étapes de frittage

10
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A. le réarrangement des particules :

Elle est caractérisée par I'augmentation tres rapide a la fois de la densité apparente et du retrait ;
(augmentation de la compacité) due a I'apparition de la phase liquide, qui va se répartir dans le matériau et
permettre le glissement des particules les unes sur les autres, et aussi un éventuel effondrement des ponts
entre les particules sous |'effet des forces capillaires.

Cette étape sera d’autant plus rapide que la viscosité de la phase secondaire liquide, est faible et que sa
mouillabilité est importante.

Le mouillage du solide par la phase secondaire liquide constitue un des facteurs les plus importants lors du
procédé. Au point de contact entre le solide, le liquide et le gaz. (Figure 1.6), en équilibre local,les tensions
de surface solide-gaz, solide-liquide, liquide-gaz. (vss, ¥s1, Yi.c) Respectivement [9] :

YsGg = YsL + YLg cos© (1.4)

Avec 6 : angle de raccordement

Sivse > ¥, » leliquide va mouiller la surface du solide afin de diminuer ys; (6 < 90°).

Au contraire, si 8 > 90°, on dit que le liquide est non mouillant. Ce cas peut conduire a la création d’ilots
de liquide entre les particules solides. Celles-ci vont avoir tendance a se séparer et induire un gonflement
de la piéce (figure 1.7).

On notera par ailleurs que la mouillabilité d’un solide par un liquide est fonction de nombreux parameétres
parmi lesquels la présence de défauts de surface ou encore la température.

Dans le cas d’un liquide mouillant (figure 1.7), il y a création de force capillaire venant rapprocher les
particules dans le matériau. L’arrangement des particules est ainsi amélioré.

Ces forces capillaires voient leur origine dans I'existence d’une différence de pression au niveau des
courbures du liquide, dont la valeur est donnée par [3] :

N (Ri1 + Riz) (1.5)
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Figure 1.6 : Mouillage d’un solide par un liquide.

Bon mowillage
Faible angle de contact
Attraction des particules

- Faible mowllage
| Angle de contact élevé
Séparation des particules

Figure 1.7 Influence de la mouillabilité d’un solide sur la répartition d’un liquide entre deux particules
[10].

Suite a ce réarrangement, deux autres étapes sont observées au cours du frittage en phase liquide [11].

B. Dissolution-Précipitation :

Al'issue du réarrangement granulaire, les particules en contact sont séparées par un mince film liquide.

La densification est réalisé grace a un mécanisme de dissolution-précipitation au cours duquel une partie
solide va se dissoudre dans la phase liquide.la solubilité du solide étant restreinte au niveau des interfaces
solide-gaz (figure 1.7, point A), en raison du changement de courbure local, le solide précipite a ce niveau.
On a alors modification de la forme des grains dans le sens de leur rapprochement.
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Un phénomeéne de dissolution-précipitation tend alors a faire disparaitre la courbure des interfaces solide-
liqguide, qui consiste a : (figure 1.8).

¢ Une dissolution des grains a I'interface solide-liquide

*

* Au transfert des espéces dissoutes dans le liquide par diffusion

¢ Leurs précipitations sur les surfaces libres.

précipitation
i
= """‘“_' dissolution
—
¥

Figure 1.8. Mécanisme de dissolution-précipitation. [8]

C. Coalescence des grains :

On se retrouve dans un cas analogue au frittage en phase solide ou un grossissement des grains est
observé.

C'est la phase la plus lente et la plus longue a cause de la dissolution des petites particules et a leurs
précipitation sur les plus grosses en formant ainsi des gros grains (Murissement d’Ostwald).

Donc un grossissement granulaire peut alors étre engendré par cette dissolution complete des petits
grains (figure 1.9) :

+* Elimination des pores résiduels par diffusion vers la surface

¢+ Croissance des grains par dissolution-précipitation (murissement d’Ostwald)

13
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Figure 1.9 Coalescence des grains [8]

1.1.5. Forces motrices du frittage :

En effet pour aller de I'état initiale, agglomérats de poudre présentant des contacts ponctuels entre
particule a un état final, matériau dense plus ou moins poreusx, il doit y avoir un transport d’atomes ou
d’ions par diffusion, qui aboutissent a une diminution de I'’enthalpie libre globale AG.

Plusieurs forces motrices peuvent étre mises en jeu tout au long du processus de frittage sous l'influence
de la température et du temps.

Elles sont au nombre de trois types de forces motrices ou d’énergies motrices. [12.13]

a- Energie de surface :

La principale force motrice qui intervient pendant le frittage est liée a I’énergie de surface.

b- Force motrice liée a I’existence de tensions dérivant de la courbure de la surface.
Ces défauts sont essentiellement des lacunes, conséquences de la création des défauts de Schottky
par agitation thermique. Ce gradient de lacunes permet un transport de matiere lors du frittage.
c- Force motrice due aux équilibres entre phase.
La pression d’une surface convexe est plus élevée que la pression d’une surface concave, ce qui
induit a un transport en phase vapeur par évaporation des bosses et dép6t solide au fond des
cavités lors de frittage. (Figure 1.10/11).

Ces trois principaux types d’énergies motrice intervenant au cours du frittage (séparément ou

simultanément), nous permette d’expliquer les différents mécanismes de frittage en phase solide.
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i e
Euun!t

Figure 1.10 et I.11, la différence de pression entre une surface convexe et une surface concave.

1.1.6. Les parametres influengant sur le frittage :

1.1.6.1. influence de la granulométrie.

Les phénomenes de diffusion lors de frittage sont trés sensibles a la taille des particules. Cette
influence peut étre traduite par la loi de croissance des ponts entre deux particules pour un phénomene de
diffusioni [5] :

(f)n S, (1.6)

d dam

x et d sont respectivement les rayons du ponte et des spheres (figure 1.4).B. m et n sont des constantes
associées au mécanisme d’élaboration du pont (tableau I.1).
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Mechanism | O B
Vigcous flow 2 1 Fe/m
seous £ 2 1 J/in
Plastic flow 2 1 SaybD /KT
2t 1 2 * ~ STy S 2/ .r—'\\l
Evaporation-condensation 3 2 (3Py/p")n/2) D(?vifk"l")y2
Volume diffusion 5 3 80D, yQU/kT
Grain boundary diffusion 6 4 208D, yQ/kT
s . /
Surface diffusion 7 4 56Dy Q" kT
y = surface energy D, = volume diffusivify
1 = VISCOsily D, = surface diffusivity
b = Burgers vector Dy, = grain boundary diffusivity
k = Bolixzmann's constant P = vapor pressure
T = absolute temperature M = molecular weight
p = theoretical density £2 = atomic volume

& = grain boundary width

Tableau I.1 : valeur des exposants m et n de la loi de croissance des grains [5].

Pour un temps de frittage donné, la croissance des ponts sera ainsi d’autant plus grande que le rayon des
grains sera faible. De cette loi de croissance, on peut a titre d’exemple, exprimer les temps nécessaires
pour I'obtention d’un méme degré d’avancement pour deux poudres de granulométries différentes R; et R
(a température égale). On obtient ainsi la loi d’échelle d’Herring [14] :

t, =14 (i—j)m (1.7)

Par ailleurs, une relation entre les deux températures T; et T, nécessaire pour atteindre un méme état
relatif pour deux poudres de granulométries Ri et R; a été exprimée [2] :

T, =17 = (1.8)

o &,

Ou Q est I'énergie d’activation liée a la densification et k est la constante de Boltzmann.

Ainsi si R1 < Ry, la température nécessaire au frittage est réduite. L'utilisation de nano poudres devrait
permettre de diminuer fortement les températures nécessaires de frittage comparativement a des poudres
de taille micronique.
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Remarque : il est reconnu que les faibles granulométries favorisent les mécanismes de diffusion
superficielle et de diffusion aux joints de grains, les aires de surfaces et de zones de contacts étant plus
importantes.

L’équation de retrait pendant le frittage est :

T

oy = 19

AL : est la variation de la distance entre les centres des particules.

L, : est la distance initiale entre les centre des particules voir figure (1.4).
s . , _ Q
B; : Constante qui dépend exponentiellement avec la température. B;= B exp(— ﬁ)'

L’équation de retrait est uniguement valable pour les mécanismes de transport volumique.

L'arrondissement des pores, la densification et la croissance des grains aient lieu pendant I'étape
intermédiaire de frittage. La valeur de la densité est donnée par cette équation :

ps = p; + By In (ti) (1.10)

ps : Est la densité relative, p; est la densité au début de I'étape intermédiaire de frittage, ti est le temps
nécessaire pour |'établissement de I'étape intermédiaire.

Les mécanismes de transport volumique réduit le volume des pores par la création des lacunes a la surface
des pores et la diffusion de ces lacunes vers les joint des grains.

La vitesse de densification par les mécanismes de transport volumique est donnée par cette équation :

dps _ uyQDy
dt  KTG3

(1.11)

Ou, u est une constante géométrique approximativement égale a 5, et G est la taille de grain.
La vitesse de densification est inversement proportionnelle a G3.

La densification peut étre ralentie ou arréter par les gaz piégés dans les pores lorsque I'énergie de surface
des pores est égale a la pression de gaz piege, 4y = pyd,,.
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Pour atteindre une densité maximale on utilise des techniques différentes de frittage que la technique
conventionnelle comme le pressage a chaud.

Les joints de grain ont un effet important sur le frittage ; une croissance limitée des grains favorise la
densification.

L’évolution de la taille des grains en fonction de temps est évaluée par I’équation ci-dessous :
GI=GJ+Kt (1.12)
G est la taille de grain, Go est la taille initiale de grain,

K est paramétré thermique similaire a B1 et B,

g est un exposant de croissance de grain.

1.1.6.2. Influence de la température.

L'influence de la température est facilement mise en évidence. La diffusion étant un phénomene
thermiquement activé, cette influence est directement traduite par le coefficient de diffusion des espéces
considérées.

D; = D,;e(~Ei/RT) (1.13)

Le coefficient D,; et E; sont respectivement le facteur pré-exponentiel et I’énergie d’activation du
mécanisme i considéré. Une augmentation de température conduit ainsi naturellement a une
augmentation des mobilités des espéeces.

Par ailleurs, les énergies d’activation des diffusions superficielles (Eg ) sont en général plus faible que
celles des diffusions en volume (E, ). Si I'on trace I’évolution de la vitesse des ponts en fonction de 1/T
(équation 1.6), on obtient une évolution analogue a celle présentée sur la figure 1.10. La diffusion
superficielle est ainsi favorisée aux basses températures. Si I'on souhaite éviter ces diffusions conduisant a
une simple consolidation, il est préférable de privilégier des vitesses de montée en température rapides
afin de se retrouver dans le domaine de diffusion en volume ou la densification va avoir lieu.
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Inv

1T

Figure 1.12. Evolution générale du logarithme de la vitesse de frittage en fonction de I'inverse de la
température pour des mécanismes de diffusion superficielle et volumique.

1.1.6.3. Influence des impuretés et des ajouts sur frittage.

L'ajout d’espéces solubles dans le matériau est susceptible de modifier les vitesses de diffusion par la
création de défauts dans le réseau (exemple : lacunes). Il est possible d’augmenter la vitesse de frittage
grace a l'utilisation d’agents solubles qui vont améliorer la cinétique de diffusion de I'espéce limitante.

De plus, lorsque le matériau contient des impuretés ou agents de frittage insoluble, ceux-ci forment une
seconde phase dans les joints de grains. Lorsque les grains grossissent, les déplacements des joints de
grains sont freinés par ces précipités.

Tant que la force quitend a déplacer les joints du grain (elle diminue quand r augmente) est plus grande
que la force de freinage des précipités, il y’a grossissement,

Lorsque les grains atteignent une taille limite estimée par [15] :

(1.14)

Ou « a » est le diamétre des inclusions et vy est leur fraction volumique), la force de freinage

contrebalance la force motrice des joints de grains. Le grossissement s’arréte.
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I.1.7. Les Techniques de Frittage.

Le frittage traditionnel est généralement réalisé par chauffage et sans application de contraintes
mécaniques, On parle alors de frittage naturel ou frittage libre. Malheureusement, la densification de
certains matériaux par ce procédé est difficile, en raison des faibles cinétiques de diffusion, ou encore de la
prédominance de mécanismes de grossissement de grains. Il est ainsi apparu de nombreux procédés dans
le but d’accélérer ces cinétiques, et de limiter la croissance granulaire.

La plus part de ces procédés implique I'application de contraintes mécaniques au cours du traitement
thermique. Parmi ces procédés, nous citerons plus particuliéerement :

e Le pressage a chaud (Hot Isostatic Pressing, HP) ou le matériau est placé dans une enceinte ou il est
pressé de maniere uni axiale au cours du frittage.

e La compaction isostatique a chaud (Hot Isostatic Pressing, HIP) et le frittage sous pression de gaz
(Gaz Pressure sintering, GPS), Lors de ces procédés, la contrainte mécanique est appliquée de
maniére isotrope par l'intermédiaire d’un gaz. Dans le procédé HIP. L’échantillon est encapsulé
préalablement au traitement et la contrainte est transmise par I'intermédiaire de cette enveloppe
tandis que le procédé GPS implique I'application directe de la contrainte par le gaz environnant.

o Le frittage flash (Spark Plasma Sintering, SPS) est la technique qui connait le plus grand essor
actuellement. Ce procédé se distingue du pressage a chaud par la source de chaleur utilisée (figure
1.13). Le chauffage est réalisé par I'application d’un courant électrique (Continu, pulsé ou
alternatif) a travers I'enceinte de pressage et parfois a travers |’échantillon. De trés importantes
vitesses de montée en température (jusqu’a 1000°C/min et plus) sont ainsi atteintes par effet
joule.

Générateur
de courant

Thermocouple

Entretoise —p

[—1

Electrode

Figure 1.13. Schéma d’une enceinte de frittage SPS.
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e Le procédé SHS:
Généralités sur le procédé SHS.

|- Description phénoménologique de la réaction SHS :

Une réaction de type SHS se produit dans certains mélanges de poudres comprimés et portés a
une température favorable au déclenchement d’une réaction chimique de synthese entre les
éléments en présence. Le principe du procédé est basé sur le caractére exothermique et I'auto-
propagation de la réaction chimique. Il s’agit donc d’agir par un apport local d’énergie (chauffage
d’une extrémité de I’échantillon) et laisser la réaction s’emballer, ce qui constitue le principal
avantage du procédé.

Vu la nature pulvérulente des réactifs et le court de conversion, la compréhension du processus

chimique gouvernant la réaction de synthése est une difficulté majeure dans I'étude de procédé.

Jusqu'a un temps récent, la plupart des chemins réactionnels suggérés ont été inspirés des analyses
thermiques et chimiques des réactions [18]. Ces dernieres années, I'utilisation de la diffraction des

rayons X en temps réel couplée a la mesure de température par caméra infrarouge a permis de suivre

les réaction pendant leur déroulement [19.20.21].
Comme nous I'avons mentionné plus haut, une réaction SHS est initiée par chauffage local de

I’échantillon jusqu’a une température suffisante pour que I'enthalpie de formation du produit soit

atteinte. La réaction a lieu avec dégagement d’une grande quantité de chaleur. Celle-ci fait

augmenter considérablement la température au voisinage de la zone brulée et enclenche de nouveau

la réaction. Cette derniére se propage alors sous forme de front de combustion (flamme solide) qui

consomme rapidement I’échantillon.

contact entre les résistance A résistance A

chaleur fournie.

La réaction se /

Fa

déclenche

transformant les teifa
réactifs en produit '
final.

I e S o e e e e
3%

ILe produit synthétisée. : 1
se cristallise. f‘-,‘"‘f
FrLe

Structure finale du

produit synthétisé. \1 ; AB

ésistance  chauffante,
teinte dés que la
action est amorcée.

Figure 1.14 Schématisation du procédé SHS et profils de la température et de I’avancement de la réaction

A la température d’amorcage de la réaction, appelée température d’ignition, I'énergie fournie provoque

un désordre et une diffusion des atomes vers les particules de I'élément de nature différente.
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La réaction de syntheése se fait par diffusion a I’état solide ou liquide et/ ou par dissolution-précipitation. La

chaleur libérée engendre des élévations de température de I'ordre de 1500 a 400°C |17] qui font bruler

toutes les impuretés et entretenir la réaction. Selon la nature des réactifs, le front de réaction est d’une

épaisseur comprise entre 0.1 et 5 mm et se déplace avec une vitesse de 0.5 a 15 cm/s, alors que la durée

de conversion des réactifs en un point de I’échantillon est toujours inférieure a la seconde.

Globalement, la réaction peut étre décrite par trois phénomenes : échange de chaleur entre

I’échantillon et son environnement, le transport de chaleur au sein de I’échantillon et la cinétique chimique

en phase hétérogene.

La chaleur échangée entre I’échantillon et son milieu environnant peut transiter par conduction,
convection ou rayonnement. Vu que la conduction est prépondérante, on cherche a minimiser le
contact entre I’échantillon et le port échantillon. De plus, les échanges par convection sont
généralement inférieurs aux échanges par rayonnement lorsque la température dépasse 400°C. ce
qui revient a ne considérer, pour les études de modélisation, que les échanges par rayonnement
[17].

le transport de chaleur dans I'échantillon est décrit par deux équations de chaleur (pour les réactifs
et les produits) dont les parametres sont la capacité calorifique a pression constanteC,, la densité p
et sa conductivité thermique A. L’enthalpie de formation du produit AfHO et I'avancement de la
réaction de la réaction da/ dt régissent I’exo thermicité de la réaction.

Le troisieme phénomene est la cinétique en phase hétérogéene. Elle est régie par les différents
parametres qui influent sur I'lavancement de la réaction. Outre le mécanisme prépondérant de la
réaction, d’autres phénomenes de transport de matiére (diffusion en phase liquides, convection en
phase liquide, évaporation-condensation, mouillage réactif, etc.) et des barrieres de potentiel
(impuretés et oxydes ralentissant la réaction) peuvent avoir lieu simultanément. Cependant, la
cinétique chimique obéit souvent a I’équation d’Arrhenius [22, 23,24].
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Signification Formulation mathématique Termes de I’équation Remarque
: Relation
—— A;H{298.15 K) : Enthalpic applicable
ESPREES . . standard de formation du uniquement
|’autopropagation AHT(228,15 K) )
_ ——————— > 2000K produit. lorsque la
de la réaction C.(298.15K) b g ; ”
. (T3 : Capacité calorifique température
(formulations G . Iy
R 4 pression constante. initiale est de
298,15 K.
indépendantes) -
.. > 1800 K T,4 : température
= adiabatique de la réaction.
Energie recue de € : Emissivité thermique du
la résistance aT _ 4 e matériau rayonnant.
chauffante dz €0 Llris ) o : Constante de Stefan-
(rayonnement). Boltzmann, Systéme en
Pertes thermiques T4 _ T4 Ty : Température a la coordonnées
i — =€ T ey il
radiales ar b < surface de la résistance. cylindriques.
(rayonnement). T.. : Température en un
Pertes thermiques ?_T_ = o (Ti—T%) point du milieu ambiant.
axiales dz - P T : Température a la surface
(rayonnement). de I’échatillon.
p : Densité de I’échantillon.
Conduction dans AT 3 8 7 @T AFHD x| M: Coordonnée cylindrique
le front de réaction pCpE = qu@_!{—g {‘l 5:;) +p M E (%, =1, xp =0etx; = 2z).
A : Conductivité thermique
Conduction dans - 5 3 ¢ o7 ASTE de la zone considérée Seplicable
le reste de pC,—= Z s § _) + il (réactifs et produits). I —
I’échantillon ot =% N A M ot M : Masse. p ;
des produits et
e des réactifs
Avancement de la du ; Modele
—_— — o) Mexpl—%RT) kg, € et m: Constantes.
réaction. 3t ko (1= c)™exp o & . d’ Arrhenius.

Le tableau .2 les relations globales traduisant les phénomenes qui régissent la propagation de la

réaction SHS.

Température maximale.
Vitesse de propagation.
Vitesse de chauffage.

1500 - 4000°C
0,1 - 15cm.s™
1 000- 1 000 000 K

Puissance initiale d’amorgage.
Durée de I’'impulsion d’amorgage.

Gaz dégagées et impuretés brulées.

40 -500 W
0,05-10s

Oxygene, azote et matiéres organiques.

Le tableau 1.3 certaines caractéristiques du front de réaction.

23



Etude théorique de frittage

Il. influence des parameétres initiaux sur la réaction SHS :

Les parametres influents sur la réaction SHS sont la granulométrie des réactifs, la densité initiale des
mélanges compactés, la conductivité thermiques des réactifs et des produits, la vitesse de chauffe, les
impuretés et I'atmospheére de synthése, les pressions partielles des gaz réactifs, le mode d’amorcage, etc.
nous résumerons dans ce qui suit les principaux résultats rapportés dans la littérature.

e Granulométrie des réactifs : la taille des particules de poudres réactives est le paramétre primordial dans
I'ignition et la propagation du front de réaction. Les études menées pour différents systemes montrent
gue la réaction est d’autant plus rapide et complets lorsque les réactifs ont de faibles granulométries.
Cependant, il existe souvent un intervalle de granulométrie permettant une densification optimale des
réactifs et par conséquent une meilleure réactivité. L’épaisseur de la zone réactionnelle décroit lorsque
les granulométries sont faibles alors que la vitesse de propagation du front augmente [1]. Une relation
entre la vitesse de propagation du front et les principaux parameétres influents est donnée par Massino a
la référence [24]. Généralement, pour que la réaction s’instaure et s’auto propage, la taille des
particules doit se situer dans l'intervalle 0,1-100 um.

e Densité des compactés de réactifs : la densité a verts influe considérablement sur la conductivité
thermique du mélange comprimé. Le compactage engendre en effet un contact accru entre les particules,
donc une plus grande conductivité thermique. Lorsque cette derniere est assez élevée, elle favorise une
dissipation de chaleur trop rapide au risque de voir la réaction s’arréter par insuffisance d’énergie. Une
faible conductivité peut empécher la chaleur de se propager, ce qui stoppe la réaction.

e Pression des réactifs gazeux : il est difficile de cerner et de modéliser I'influence des pressions partielles
de gaz sur la propagation de la réaction. Cependant, des résultats expérimentaux montrent que la
réactivité des systémes est d’autant plus élevés lorsque la pression des gaz est élevée (cas du I'hydrure
de niobium [24])

e Mode d’amorcage : les différents modes d’amorcage ont une influence sur I’homogénéité du produit.
L’amorcage se fait par résistance chauffante, laser, atmosphére chauffante, micro-ondes, etc.
un chauffage par flux uniforme dans toutes les directions de I'espace ou par micro-ondes permettrait
d’obtenir de meilleures densités et une bonne homogénéité.

Selon les réactions, le front de combustion se déplace différemment dans I’échantillon. Généralement, le
déplacement suit une vitesse uniforme, c’est la propagation stable (cas du carbure de titane). Dans certains
cas, le front est « pulsé » : il se déplace suivant deux vitesses (cas de carbure de silicium). Le dernier mode
est dit « spin » et suit un mouvement hélicoidal d’'un point chaud en surface de I’échantillon (cas des SHS
avec gaz réactifs : oxydation, nitruration, hydruration). La figure 1.15 schématise, pour les trois modes, les
positions du front de réaction a intervalles de temps réguliers.
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Stable Pulses Spin

<— Frant de
rasction.

Figure 1.15 modes de propagation du front de réaction, positions a intervalles de temps
réguliers.

lll. techniques associées au procédé SHS :

La nature chimique des réactifs ainsi que les paramétres influents sur la réaction ne permettent pas
souvent d’amorcer la réaction a des températures suffisamment réduites. Pour satisfaire les critéres
d’autoprpagation et d’obtenir des produits purs, homogenes et denses. Plusieurs techniques ont été
proposées et appliquées pour améliorer le procédé SHS.

A) Broyage a haute énergie et activation mécanique des réactifs

Lorsque la fréquence des chocs augmente, les déformation-ruptures-soudures alternées des
particules engendrent une diminution de leurs tailles. Le rapport fréguence de rupture et de collage
détermine la taille finale des particules. Des particules dures donc fragiles, subissent davantage de
fractures que de collages. Il s’ensuit une diminution rapide de leurs tailles a I'inverse de particules ductiles
qui s’agglutinent et forment des agrégats. La taille des particules atteint par ailleurs une valeur minimale
qui dépend de la contrainte mécanique engendrée par les chocs. C’'est ainsi que I'on produit des particules
de tailles nanométriques.

Les déformations répétées engendrent la formation de défauts et de dislocation dans le réseau
cristallin. Les particules deviennent de plus en plus dures, de surface spécifique élevée et instables
chimiquement. Les poudres cobroyées peuvent ainsi réagir in-situ pour former un produit final (mécano
synthese) ou atteindre un état ou un apport en énergie relativement faible les ferait réagir (activation
mécanique) [26]. En absence de réactivité des poudres cobroyées et lorsque celles-ci présentent une
différence de dureté notable, les particules ductiles se déforment plastiquement et couvrent les particules
dures (enrobage par broyage).

La figure 1.16, illustre les différentes situations induites par le broyage a haute énergie.
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Cydle alterné de déformations - ruptures - soudures

_ Poudres réactives (activation mécanique)
- Matériau synthétisé (mécanosynthése)

- Particules enrobées

- Poudre nanométrique

Figure 1.16 : état des poudres métalliques lors des différentes étapes du broyage a haute énergie.

Il existe plusieurs types de broyeurs pour les poudres céramiques et métalliques. Les plus utilisées
actuellement sont de deux types :

-Le broyeur planétaire, constitué d’un disque tournant (appelé plateau) et de jarres-solidaires au plateau-
tournant en sens inverse (fig. 1.17). Les vitesses de rotation du plateau (disque) et des jarres sont
généralement liées. Le broyage se fait par chocs (présence de billes dans les jarres) ou par frottements.

-Le vibro-broyeur, pour lequel le mouvement de I’enceinte de broyage et des billes est vibratoire et
aléatoire dans toutes les directions de I'espace. Le broyage se fait par chocs alternés et frottements.

larre

Billes

@

Plateau

Figure 1.17: schéma de principe d’un broyeur planétaire.

Le procédé MASHS (Mechanically Activated Self-propagating High-temperature Synthesis) permet de
produire des matériaux nanostructure et dense a partir de poudre élémentaires, en deux étapes
principales : la premiere est une activation mécanique des réactifs, réalisée dans un broyeur planétaire,
développé par Gafffet et al [27], permettant de contrdler I'intensité et la fréquence des chocs en
sélectionnant indépendamment la vitesse du plateau et celle des jarres. Le broyage est, généralement, de
courte durée (moins de 10 heures). La deuxieme est un amorcage de la réaction SHS dans le mélange
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activé, préalablement compacté. Plusieurs matériaux ont été synthétisés par une équipe de professeurs
francais qui ont suivi les évolutions structurales in-situ en utilisant la diffraction des rayons X en temps réel
(source synchron) couplée a I'acquisition des températures par caméra infrarouge [19,20,25,28] une nette
diminution de la températures d’ignition de la réaction est généralement observée, ce qui n’est pas sans
intérét industriel.

b) le procédé MAFAPS

Le procédé MAFAPS (Mechanically Activated Field-Activated Pressure Assisted Synthesis), développée
conséquemment a MASHS qui n’élimine pas la porosité dans le produit, utilise des mélanges de poudres
activées. Comme le nom l'indique, la synthése et la consolidation sont réalisées en une seule étape,
amorcées et assistées par un champ électrique et une pression. Ce qui permet de produire des matériaux
nanométrique trés denses. Comme le MASHS, I'activation mécanique est réalisée dans un broyeur
planétaire pendant de courtes durées. Le mélange activé est ensuite comprimé a froid et mis dans une
matrice en graphite déposée dans une atmosphere d’argon. La réaction est enclenchée par effet joule
(passage d’un courant de forte intensité : 1250-1500 A).

Simultanément, une pression mécanique est appliquée sur la matrice de maniere a densifier le matériau en
cours de synthése (fig. 1.18). Cette technique a été appliquée avec succes au cas FeAl [29]. Le matériau
synthétisé présente une bonne distribution nanométrique mais conserve un état de contraintes résiduelles
induites par la pression uni axiale appliquée en cours de réaction.

P=700u 106 MPa

P=80 MPa I F il

Activation P : -
mécanique &Lﬁr ) P
P : Broyeur Réaction —p
FneNartody == plandtasire ——P | SH3 i
Iielange de poudres type G5 iL 5
élémentaires Fe + Al 150/200/4 B H_R_T‘ S

S 't |
-
Cempression uniaxizle i % i
I |
i |

&froid (P=80 MPa)

Figure 1.18 : schéma de principe du procédé MAFAPAS [40].
C) le SHS sous champ ou procédé FACS

Cette technique, appelée FACS pour Field-Assisted Combustion Synthesis, Consiste a aider la réaction a
s’amorcer et se propager. Un compacté de poudres, éventuellement conducteur, est placé entre deux
électrodes en graphite et subit un échauffement par passage du courant électrique (fig. 1.19). Si I'intensité
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du courant est trop élevée, I'échauffement est important dans tout I’échantillon, ce qui risque de
provoquer une explosion thermique. Dans le cas contraire, la réaction risque de ne pas s’enclencher et
nécessite I'utilisation d’une source de chaleur. La facilité de faire varier le courant permet le contréle et
I'optimisation des parametres de la réaction. L’aspect le plus important du procédé réside dans la
formation de lignes de concentration du courant qui provoquent une dissipation de I'énergie électrique
dans cette zone engendrant ainsi une importante augmentation de la température et, par conséquent, la
fusion d’un réactif (cas du SiC et de ses composites) [17].

——

tlectroceen
' N
graphite ————si F )

—~
Echantillon — o 1 f/ \} DDP
7
Frort e réaction > Ei
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=

Figure 1.19 Principe du procédé FACS.

D) le forgeage

Le procédé SHS-forgeage permet de densifier le matériau synthétisé par SHS en utilisant une pression
extérieure et la chaleur dégagé par la réaction. Lors du passage de front. La zone réactionnelle subit le plus
de pression suite a 'augmentation de la température et devient ainsi facile a densifier pendant la
cristallisation.

Cependant, les pertes de chaleur par conduction a la surface de I’échantillon, au contact du module, ne
favorisent pas une réaction compléte avec une vitesse de densification uniforme dans tout le volume. Il
s’en suit une apparition de fissures aux surfaces des échantillons. Pour éviter cette inhomogénéité,
I"'utilisation de moule a forte isolation thermique devient nécessaire.

En outre, une opération de dégazage des comprimés crus est souvent indispensable. En effet, la pression
appliqguée empéche souvent les produits brulés de quitter les zones poreuses en un court temps et ralentit
ainsi le processus de fermeture de la porosité. Ceci ajouté aux impuretés que les gaz peuvent constituer
dans la microstructure. Cette technique a été appliquée avec succes au cas du FeAl [30] ou une structure
plus homogeéne, présentant moins de porosité et a meilleures propriétés mécanique a été obtenue.
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E)- Le SHS centrifugation

C'est la technique utilisée industriellement dans la fabrication des tubes et tuyauteries résistants a
I’oxydation et a la corrosion a haute température. Pour cela, un tube d’acier est revétu d’'une couche
anticorrosion synthétisée par SHS. Le tube d’acier est fixé sur un dispositif lui communiquant un
mouvement de rotation a grande vitesse. La surface intérieure du tube est initialement couverte de
poudres d’oxyde de fer Fe;03 et d’aluminium. Lorsque le mouvement est enclenché, la réaction est
amorcée a I'extrémité du tube au moyen d’un chalumeau oxyacétylénique. La réaction thermique
(Fe,05 + 2Al —» Al,05 + 2 Fe) forme le fer qui adheére a I'acier de tube (fig.1.20) Et la couche
d’alumine, tres résistante a la corrosion, couvre la surface intérieure du tube. Les produits de la réaction
sont densifiés par la force de centrifugation.

Acierdu tube ————

Tube en acier

Couchede fer ou alliage ——

I/ x Propagation de |5 réaction Couche protectrice en —
i \ e

o alumine

Couche d'oxyde fer
et d’2luminium

Chalumeau

Figure 1.20 : schéma d’élaboration par SHS centrifugation.
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1.2. Etude bibliographique de frittage de nickel:

1.2.1. Généralités sur le frittage :

Le procédé de frittage a été étudié d’une maniére approfondie a partir de début de 20 éme siecle.
Des modeles théoriques de phénomeéne de frittage ont été proposés par plusieurs auteurs comme,
KUCZYNSIKI, COBLE, BERG, JOHNSON, et autres ouvrant la voie a la théorie d’aujourd’hui. [32.33].
Beaucoup de livres sont disponibles sur la théorie de frittage [2.31.3].

GERMAN, a défini le frittage comme étant le phénomeéne de rapprochement des particules par
Diffusion des atomes afin de réduire leur aire de surface. [2.31].

Le frittage dit conventionnel ou normal, est effectué par le pressage (compactage) et le chauffage

D’une poudre a une température inférieure a la température de fusion de la poudre, pour que les atomes
diffusent.

La diffusion est un phénomeéne activé thermiquement, qui nécessite un seuil d’énergie pour qu’il puisse avoir
lieu.

Ce seuil d’énergie peut étre évalué par la loi d’Arrhenius (équation 1.13).

Le mécanisme de diffusion en surface est le plus dominant au cours de frittage conventionnel de nickel pour
une température inférieur a 600°C. Néanmoins le matériau ne se densifiera pas. [35.36.37].

Au-dessus de 600°C, la densification de nickel progresse, a travers le mécanisme de diffusion en volume.
[35.36.37].

1.2.2. Etude métallurgique de la poudre de nickel :
Le nickel a été I'objet d’'une étude approfondie pour comprendre le phénomene de frittage. [36.38.39.40].

La couche de NiO qui existe sur la surface de la poudre de nickel doit étre éliminée par un traitement
thermique ou par un gaz tel que I’"hydrogéne, pour que le matériau commence a se densifier. [41.32.43].

Apres I’élimination de la couche de NiO, la densification aura lieu par les différents mécanismes de diffusion.
[42.2.31]. (voir figure 1.4).
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Les énergies d’activation pour les différents mécanismes de diffusion sont données dans le tableau I.2.
[31.36.37].

Q (kI/mol) Q (kJ/mol)
German  Ashby
Surface Diffusion 164 199
Grain Boundary Diffusion 108 115
Volume Diffusion 208 271

Tableau I.4. Energie d’activation des différents mécanismes de diffusion.

Le mécanisme de densification pendant le frittage de nickel est dépendant de la taille initiale des particules
de la poudre. [41.39.43].

Pour une taille des particules mesurant entre 0.1 um et 10 um, les deux mécanismes de diffusion en surface
et en joint de grain sont les plus répandues.

Durant la phase initiale de frittage, les chemins des défauts (ex, dislocation) favorise la densification de la
poudre de nickel, constituée de particules large. [43].En plus I'énergie d’activation de frittage de nickel est
aussi dépendante de la taille des particules de nickel. [44].

L’énergie d’activation de nickel dont la taille des particules est de I’ordre 10 (nano) est trouvée égale a 66.2
13 Kj. [44].

1.2.3.Croissance des grains du nickel au cours de frittage :
L’évolution de la taille des grains en fonction de temps est évaluée par I'équation (1.12):

Pendant le frittage, la densification et la croissance des grains se manifestent simultanément, I’exposant g=3.
[2.31].

Pendant une croissance réguliére des grains, g=2, ce qui veut dire que la croissance des grains est plus
rapide, car beaucoup de mécanismes y participent. [45.46.47.48.49].

Pendant le frittage de nickel dont Ia taille des particules est de I'ordre 10, la valeur de g est égale a 3 ou
plus, indiquant une croissance lente des grains. [50].

Pendant le refroidissement (recuit), une bonne cinétique de croissance des grains est uniguement observée
pour une pureté optimale de la poudre, car les impuretés s’attachent aux joint des grains et ainsi ralenti la
croissance. [31.47.48.39].
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Pendant le refroidissement de nickel, pour une température inférieure a 850°C, il n’y pas une croissance

significative des grains. Une croissance normale (g=2) n’est observée qu’entre 850°C et 1025°C, au-dessus de

1025°C la taille des grains reste inchangée. [51].

Pendant la croissance des grains de nickel pure, le caractére des joint des grains changent d’'une maniére a
diminué I’énergie totale des joints de grains. [52.53.54].

1.2.4. La densification et la variation de la densité au cours de frittage.

La vitesse de densification pendant la durée de chauffage est lente par rapport a la phase de préchauffage.

[35-55]. Voir figure 1.21.
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Figure 1.21. La variation de la densité lors de frittage de nickel par la méthode SPS.

Echantillons élaborés a 650°C pour 0 et 10 mins avec une charge de 61.9 Mpa.

La densification est un phénomene activé thermiquement, qui débute durant le frittage de nickel par la
méthode dite SPS a une température égale a 300°C. Voir figure 1.22.

La figure ci-dessous montre la variation de la densité en fonction de la température au cours de frittage de
nickel par la méthode SPS, a des différentes vitesses de chauffes.
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Figure 1.22. La variation de la densité en fonction de la température.

La méthode de frittage influe sur le moment de début de la densification, par exemple le début de
densification de la poudre de nickel élaborée par la méthode dite conventionnel, ne débute qu’a une
température égale a 600°C, ou la diffusion en volume domine la diffusion en surface. [42].

La densification peut se manifester par |'application d’une charge (pression), a travers le
réarrangement des particules et I'écoulement visqueux. [2.31.34]

Lorsque le frittage de nickel est effectué sous un air d’argon, les pores peuvent piégés de gaz et ainsi
arrété la densification, ou bien par la formation d’'un gaz durant le frittage, le CO, peut se former par
I’oxygeéne produit par la dissociation de NiO et le Carbone présent dans la poudre de nickel. [42].

1.2.5. La variation de la dureté de nickel.

La dureté croit indépendamment de la méthode de frittage, mais elle est fonction de la taille des
grains, augmente en augmentant la taille des grains et diminue en diminuant la taille des grains. [57].

Le fait de la croissance de la dureté en fonction de la taille des grains, peut étre expliqué par I'étude
de I'effet de la densité sur la dureté. Voir figure 1.23.

Cette figure montre la croissance de la dureté en fonction de la densité.
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Figure 1.23. La dureté en fonction de la densité de nickel produit par la méthode conventionnel et SPS.

La mesure de la dureté est utilisée comme indicateur des propriétés mécaniques de matériau. [57]. Il
a été montré que la contrainte élastique et de compression et le module de Young croit linéairement avec la
densité relative. [58].

1.2.6. La croissance des grains au cours de frittage par la méthode SPS.

La méthode SPS est supposé produire des fritté dense avec une croissance minimes des grains.
[59.60.61.41.62].

Si la croissance des grains est conséquente, I'équation de la croissance des grains est : [43.49.63.64] :

G¢=Kt (1.15)

PANIGRAHI, B. B, a développé cette formule pour obtenir [44] :

InG = Int+Ink (1.16)
a g

En représentant In (taille des grains) en fonction de In (temps) on peut déterminer la valeur de g a partir de
la pente.

Les auteurs [46.47.48.2.64], ont trouvé une valeur de g = 2.6, dans le cas de frittage de nickel par la méthode
SPS, qui ont considéré acceptable, puisque elle est entre la valeur 2 qui correspond a une croissance normale
des grains et la valeur 3 qui correspond a I'état ou la croissance de grain est en compétition avec la
densification.
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Ce qui les a poussés a conclure qu’ils peuvent accélérer la vitesse de croissance des grains au cours de
frittage par la méthode SPS.

Z.H. ZHANG et al, [35] ont peut vérifier cette hypothése en accélérant la croissance de grains pendant le
frittage de cuivre par la méthode SPS.

1.2.7. Evaluation des mécanismes de frittage :

a- Energie d’activation de frittage :

Il existe beaucoup de méthode pour calculer I’énergie d’activation, [65.66.40.67.68], on se propose de
donner deux techniques pour calculer I'énergie d’activation au cours de frittage de nickel par la méthode
SPS. [68.69].

La premiere méthode consiste a calculer Q (I’énergie d’activation en utilisant les données de la variation de
la densité en fonction de la température pour des différentes vitesses de chauffe et en utilisant cette
équation :

dT dpy

In(F =~ 22 = — - +1n[f(p,)] + In4+dInd (1.17)

Ou : dT/dt est la vitesse de chauffe, A : Cte de matériau, d : taille des particules [68].

Pour une densité spécifique on peut calculer la valeur de Q, a partir de la pente de la line représentant
La variation de In{T" = L{—"?} en fonction de 1/T, ou la pente est égale a— % Voir figure 1.24

fFTI':FP‘_r_

Cette figure montre
g J.llﬂ:_f' ar Lﬂ'}

_f::_—] pour des valeurs de densité fixe.
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Figure 1.24. Diagramme d’Arrhenius pour calculer les énergies d’activation apparentes pendant le frittage
de nickel par la méthode, SPS a différentes vitesses de chauffe.

Les valeurs de Q calculées par SHAO, W.Q et al [68], en utilisant cette méthode ont montrés que I'énergie
d’activation change en fonction de la densité, I'auteur énonce que pour des faibles valeurs de densité la
densification se fait par le mécanisme de diffusion en volume, et au fur et a mesure que la densité
augmente, les autres mécanismes intervient spécialement la diffusion en joint des grains qui joue un réle
principale dans la densification, et ¢a est prouvé par la diminution de la valeur de Q. [68]. Les valeurs de Q
sont : 230, 190, 110 KJ/mol pour les valeurs de densité suivantes 0.6, 0.65, 0.7, respectivement.

La deuxieme méthode pour calculer I'énergie d’activation été énonce par PARVANTHEESWARA RAO et al,
[69]. En utilisant cette équation :

1 2
s = K,e RT (1.18)

1
Ou Ko est la constante de vitesse, [59]. En tracant la figure qui représente la variation de In E;) en fonction

de ln{j—.) a une valeur de densité spécifique.

Paravatheeswara Rao [69] a développé cette équation pour qu’elle devienne :
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I e} = Ky — i (1.19)

;s . , &
D’ou la pente de la figure est égale— 2

Les valeurs théoriques des énergies d’activation des différents mécanismes sont données dans le tableau 1.4
[36.37.31].

Le mécanisme le plus dominant au cours de frittage de nickel de la taille 10, par SPS est la diffusion en
joint de grains. [41].

B-I' écoulement plastique :

Pour le cas de frittage avec application d’une charge (pression), I’écoulement plastique est le mécanisme qui
amene au début de la densification. [2.31].

L’écoulement plastique apparait dés que la valeur de la pression appliquée est supérieure a la limite
élastique, [2.31.70.57]. Cependant @, change en fonction de la température, comme le prouve I'étude

réalisée par JENKIS, W.D. voir la figure @, = £(T).
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Figure 1.25. La variation de la limite élastique de NICKEL en fonction de la température.

L’écoulement plastique est le processus dominant initialement pendant le frittage avec I'application d’une
charge, mais il s’atténue lorsque les dislocations sont supprimé de la structure et que I'aire de contacte
augmente entre les particules. [2.31].
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La densification est initialement controlée par le mécanisme de I'écoulement visqueux. [34].

Les mécanismes d’écoulement visqueux et plastique engendre des déformations de matériau sous I’effet de
la pression appliquée a haute température. La premiére est due a la diminution de la viscosité et la
deuxiéme a la diminution de la contrainte élastique. [2.71].

On a constaté un conflit dans les résultats des mécanismes de frittage par SPS donnée par la littérature, et
cela est d(i au non existence d’'un modele fiable qui peut refléter la méthode SPS.

D’ol on peut conclure que différents mécanismes peuvent exister en méme temps pendant SPS, et
contribuer a la densification. [56.42.2.31].
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1.3. Frittage de I'intermétallique Ni; Al :

Introduction : I'intermétallique NizAl, a une propriété tres attractive, qui le qualifie comme élément de

base pour les structure qui travaille sous haute température. La limite élastique de cet alliage, croit avec
la température au lieu de diminuer, [72.73]. Les alumines ont une bonne résistance a |'oxydation.
[74.75]. a cause de sa mauvaise ductilité de I'intermétallique NizAl a des températures ambiants, on lui

ajoute une petite quantité de bore pour améliorer sa ductilité. [76.77].

Lintermétallique Niydl, est difficile a élaborer par les méthodes de frittage conventionnelle qui produit

des déformations plastique.

Pour la fabrication de Niz4l, on utilise les processus de métallurgie des poudre, comme le frittage réactif

[78] ou Par la méthode SHS. [80.81].

Lintermétallique Nizdl, a été élaboré avec une densité égale a 97%, en optimisant les parametres qui

influe sur le frittage, tel que la taille des particules, la vitesse de chauffe, I'latmosphere. [78.79].

C.NISHIMURA et al, on peut obtenir une densité de Nizdl, égale a 99.3 %, par I'application d’une charge
égale a 50 Mpa, pendant le frittage. [82].

1.3.1. Les différentes étapes de processus de frittage réactif de I'intermétallique Ni Al :

Les travaux de CHEN-TI HI et al qui ont abouti a la formation de Ni;Al, a partir des poudres de nickel et

d’aluminium ont montré I’existence de deux étapes, [83] :

Premiére étape : elle consiste a un préchauffage des poudres Ni et Al jusqu’a une température égale a

650°C, afin d’initialiser la réaction entre Ni et Al, et I'apparition de la premiére phase liquide transitoire,
suivi d’un refroidissement pour éliminer tout porosité, et qui aboutira a la formation de la phase NijAl;,

qui est fragile, sa température de fusion est égale a 1350°C, et qui joue un réle important, elle évite le
développement des fissure pendant le processus de I’élimination des pores.

Deuxiéme étape : elle consiste a un frittage de matériau obtenu précédemment (i, AL, a une

température égale a 1200°C, afin de former une seconde phase liquide transitoire de Ni,4l5, et éliminer

tout microfissure, ou porosité produite précédemment, et aussi bien la transformation du matériau
a NG AL

1.3.2.Frittage réactif de ~i, 4l sous charge :

C.NISHIMURA et al [82] ont effectué un frittage réactif sous compression uni axiale de 0 a120 Mpa, en
utilisant des poudres élémentaires de composition stcechiométrique préchauffées a 620°C sous vide de
7.1073 Pa. Ils ont montré que la contrainte de compression et le flux thermique influe tous deux le
processus de réaction, et par conséquent la structure et la densité des produits du frittage.
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Sans compression les produits du frittage ont une densité relative allant jusqu’a 98% et sont
principalement composé de NtzAL avec une distribution uniforme de pores fins et de grosse cavités de
retrait localisées au centre. La densité a cru a un effet faible sur la densification. Il n’y a pas effet de la
contrainte de compression lorsqu’elle est appliquée a des échantillons apres I'établissement de la
réaction d’auto entretien. Lorsqu’une céramique crue est auto- déclenchée sous une contrainte de
compression pré chargée (50 Mpa), on obtient un produit tres dense (densité relative atteignant 99.3 %).
de plus, le produit, qui est composé de Nt;Ai, NiAl et Ni ne contient pas de grandes cavités de retrait.

1.3.3. Frittage réactif de ~i; 4l dopé 0.1 % bore :

Les travaux de HWANG. K.S et al [84] ont abouti a la formation de NizAl dopé avec du bore par frittage-
réaction a partir de poudres élémentaires de nickel et d’aluminium. Les résultats montrent que la plus
haute densité de frittage a été obtenue pour des comprimés de poudre ayant une densité de départ de
5,2 g/cm3 et constitués de poudre fine de Ni et de 25 a 27% d'Al, avec des vitesses de chauffage élevées.
L'addition de 0,1 % en masse de bore réduit la densité de NizAl a 96 %. Pour un matériau non dopé a 93
%. Des échantillons avec 24 % Al, donnent des meilleur résultats de la ductilité, quand une vitesse de
chauffe égale 10 K/Min est appliquée.

IIs ont constaté I'existence d’une réaction exothermique qui se passe dans l'intervalle de température
540°C a 640°C. Et plus la densité a crue est grande plus la température d’initiation de la réaction est
basse.

Quand une faible vitesse de chauffe est appliquée, on constate la formation de NisAl en deux étapes :

-la premiere étape permet la formation de Ni,Al5.
-la deuxieme étape permet la transformation de Ni;#Al; vers NizAl.

Quand la phase #i;Al; est formée, elle joue le role d’une barriére freinant les quantités restantes de Ni

et Al de se réagir quand la température atteint un niveau qui permet le début de la deuxieme réaction.
Par conséquent des faibles densités sont obtenues lors de I'application de faible vitesse de chauffe.

1.3.4. Le frittage iso statique a chaud de l'intermétallique NisAl :

P.PEREZ et al [85] ont élaboré I'intermétallique NisAl, par le frittage iso statique a chaud, en utilisant des
différentes tailles de particules a des températures égale a 1100°C et 1200°C, sous une charge de 150
Mpa et ils ont obtenu les résultats suivants :

La dureté, les propriétés mécaniques dépendent de la taille des particules et de la température de
frittage.

Les matériaux obtenus a partir des poudres dont la taille des particules est faible ont des bonnes
propriétés mécaniques.
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L'utilisation d’une température égale a 1100°C lors de frittage est avéré la plus adéquate.

L'utilisation de la température 1200°C induit a 'augmentation de la taille des grains et une diminution
des propriétés mécaniques de matériau.

1.3.5. Le frittage de I'intermétallique par la méthode SHS « self propagating high
température synthesis »

LEBRAT et al [86] ont élaboré I'intermétallique NisAl, avec une taille des particules de I'aluminium
inférieur a 10 um par la méthode SHS et ils ont arrivés aux résultats suivants :

Une grande densité a cru et un préchauffage méne a une réaction compléte des poudres de Ni et Al.

Une porosité de NisAl qui varie entre 5 et 10% et des traces de NiAl.
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1.4. Etude théorique de I’oxydation.

1.4.1 Définition de I'oxydation:

L’oxydation a haute température désigne la réaction d’un métal avec I'oxygene, lorsque la température
dépasse 300 a 400 °C. Il se forme alors un oxyde suivant la réaction ci-dessous :

M) + 5 0i(a) » MO(s)

La croissance du produit de réaction (I'oxyde) va généralement séparer les deux réactifs qui sont le métal
et I'oxygéne. L'un, au moins, des deux réactifs doit donc étre transporté a travers la couche d’oxyde pour
que la réaction se poursuive. Les mécanismes de transport de ces réactifs (la croissance de la couche
d’oxyde) vont dépendre des phénomeénes de diffusion, la nature des défauts majoritaire de I'oxyde, des
réactions aux interfaces.

1.4.2.Cinétique de I'oxydation-Mécanismes et modeles.

L’oxydation d’un solide métallique par un gaz a température variable, souvent élevée mais pouvant
aussi étre voisine de la température ambiante ordinaire constitue un cas particulier de réaction hétérogene.

A. Expression de la vitesse de I’oxydation

Quelle que soit la réaction gaz-solide étudiée, elle commence toujours par une phase dite de
germination (ou nucléation) ou apparaissent, en des points particuliers de la surface (germe ponctuel ou
nucleus), les produit de la réaction. Par la suite les germes grossissent et se rejoignent constituant ainsi
une couche continue plus ou moins poreuse a la surface du substrat.

Dans ce qui suit nous nous placerons dans le cas ol cette couche est établie.

On caractérisera I'avancement de la réaction par I’épaisseur « y » de la couche de produits de

T

I’oxydation formés et sa vitesse V- donnée par la dérivée —.

dt

On utilise encore pour caractériser I'avancement d’une réaction d’oxydation, la variation de masse
« Am » de I"’échantillon par unité de surface.

Notons que la variation de masse n’est pas forcement positive, I'oxydation pouvant dans certain cas se
traduire par le dégagement d’un produit gazeux, (oxydation d’un carbure par I'oxygéne...).

La vitesse de croissance de la couche d’oxyde par unité de surface est :

= = nKE (R t) " (1.32)
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L’équation précédant est analysée en fonction de la valeur de I'exposant « n ». Pour la plus part des
types de cinétiques observées l'interprétation physique de la valeur de n est comme suit :

¢ n =1, on aune cinétique linéaire, et une croissance non continue et poreuse avec fissuration de
I'oxyde. A <1. La couche est non protectrice et la diffusion de I'oxygéne se fait a travers les pores,
et fissures.
1
@ n= oy la cinétique est parabolique, et une croissance continue, et adhérente de la couche
d’oxyde, par le mécanisme de diffusion, ou des cations métallique (M#) traversent la couche
d’oxyde pour réagir avec I'oxygene a l'interface oxyde gaz. A >1, la couche est protectrice.

X/

o n= 3 la cinétique est cubique, et une croissance continue et non poreuse et adhérente de la

couche d’oxyde. & >1, la couche est protectrice.

En général, la cinétique de croissance d’un oxyde peut étre différente de celle cité précédemment. Alors
I’exposant « n » peut prendre d’autres valeurs. Qui doit étre déterminé expérimentalement.

B. Etude Expérimentale d’une cinétique d’oxydation

B.1. Epaisseur de la couche d’oxyde : pour fixer un ordre de grandeur des phénomenes a étudier et en
excluant les phénomenes de germination, une classification est adoptée qui fait apparaitre une valeur
critique de 50 a 100 A° qui correspond a deux groupes de théories cinétiques et qu’on appelle
usuellement :

e Le domaine des couches minces (<100 A°) ou le champ électrique joue un réle important. Et
correspond a la théorie de MOTT et CABRERA.

e Le domaine des couches épaisses dont la théorie peut étre faite en négligeant ce champ et en
considérant que les phénomenes de diffusion résultent uniquement de gradient de
concentration. (théorie de C. Wagner)

B.2. les lois cinétiques expérimentales de I’oxydation :
Les lois cinétiques d’oxydation sont représentées par la relation :

Epaisseur de la couche d’oxyde = f (temps). Y=f(t)
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» cas des films « épais » :
Deux types fondamentaux de lois sont observés :

* La loi linéaire :y =kt
* La loi parabolique : y? =k t

Ils correspondent aux cas ou la couche d’oxyde est poreuse ou compacte.
» cas des couches minces :

On retrouve dans ce cas les régimes linéaires et paraboliques, mais il apparait aussi des régimes de
type :

* Régime cubique : y3 = k t (rare).
* Régime logarithmique :y = a In (k t +1) (fréquent).

* Régime anti logarithmique : Y = . (assez fréquent).

1
-bln
Il faut cependant noter que ces lois simples sont souvent perturbées par des phénomenes secondaires
en particulier des ruptures ou des décollements de la couche d’oxyde. On observe alors un point

anguleux dans la courbe, un régime linéaire succédant a un régime parabolique.
Les courbes cinétiques correspondant a ces différents régimes sont représentées sur la figure (1.26)

Lingéaire —pu
Ay : -

Parabolique =—_—

Lggarithmique

i
Antilogarithmique l t

Figure 1.26. Divers cinétiques d’oxydation.
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Dans I’hypothese ol la réaction est activée thermiquement, la constante de vitesse (k) varie avec la
température selon I'équation d’Arrhenius :

k=a exp(—% (1.20)

Ou : constant
: énergie d’activation

: constante des gaz parfaits

- X m

: la température (k)

1.4.3.porosité de produit formé. Critére de PILLING-BEDWORTH.
La couche de produits de corrosion peut étre compacte ou poreuse. Le critére de PILLING-BEDWORTH
permet, en principe, de prévoir le phénomeéne. Si nous considérons en effet une réaction du type ci-
dessus [87] :

M+G - MG

On appellera A le facteur de PILLING-BEDWORTH ou le facteur de recouvrement qui est définit comme suit :

Am voluma melatre du produit d'xydation
a volums molaire du métal

Deux cas sont alors possible :

RS

®  SiA>1lacouche formé MG, (d’oxyde) sera sous compression et aura donc des chances d’étre compacte
(couche couvrante)

R/

% Si A<1lacouche formée sera sous tension et aura tendance a se fissurer.

Les valeurs des facteurs de recouvrement des oxydes NiO et Al,O3 sont respectivement 1.65 et 1.28
[88].
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1.4.4. Mécanismes élémentaires d’une oxydation gazeuse.

Considérant une réaction hétérogéne gaz-solide du type :

<M> + [G] = <MG> + [G]

La réaction peut étre réversible, nous ferons abstraction des tout premiers stades et nous supposons la

couche MG (d’oxyde) établie.

Les processus élémentaires sont alors les suivants (figure 1.27) : [89]

- Diffusion en phase gazeuse libre et dans les pores du gaz G.

- Adsorption de G sur la couche compacte

- Demi-réaction externe avec la création ou consommation de particules diffusantes

- diffusion dans MG de ces particules par I'intermédiaire soit de « défauts ponctuel », soit de « court
circuits de diffusion ».

- Demi-réaction interne
- Dissolution du gaz G dans le métal (éventuellement)

- Diffusion dans le métal de M (pour approvisionner la réaction interne) et éventuellement de G et
annihilation des lacunes métalliques ainsi crées au cours de I'échantillon.

Des modeles moléculaires sont proposés pour les demi-réactions d’interface interne et externe [90]. Ils

permettent de décrire les réactions gaz-métal a partir d’un seul processus élémentaire, le saut d’'une
particule.
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@)y s(p) G
4a— | +————3 s
M G Z
—— s(n)
Métal MG compact * Gaz
: MG por.
Gads.

Figure 1.27. Processus élémentaire d’une oxydation gazeuse.

Si la réaction dégage un gaz, il faut y ajouter la désorption du gaz produit et la diffusion en phase

gazeuse en contre-courant du gaz réagissant.

On représente le processus d’oxydation qui ne fait intervenir que la fixation du gaz sur un solide en 4

étapes (figure 1.28) :

1- Adsorption des atomes d’oxygenes sur la surface de métal.
2- La nucléation et la croissance des grains sur les sites adéquats, jusqu’ a ce qu’une fine couche

d’oxyde se forme couvrant toute la surface de métal.

3- La croissance de la couche d’oxyde. Le métal qui s’oxyde libére des électrons qui traversent la
couche d’oxyde pour réagir avec I'oxygéne.

4- La continuité de la croissance de la couche d’oxyde, cause des défauts tel que : la porosité, la
cavitation, fissuration, par conséquence la couche d’oxyde n’est plus protectrice et le métal s’oxyde

par différents mécanismes.
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3) Film Growth:

1) Adsorption:
O> l O
Metal = -
M O
2) Nucleation and Growth: 4y Defects:
O O-

Figure 1.28.Modéle de processus de formation d’un oxyde. [91]
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1.5. Oxydation De nickel:
Introduction :

L’oxydation haute température du nickel donne un seul oxyde NiO de structure de type NaCl. Il est
généralement admis que la croissance de cet oxyde est controlée par la diffusion cationique. Pour cette
raison, une premiére partie de la revue bibliographique concernera les phénomenes de diffusion qui
peuvent avoir lieu dans cette couche d’oxyde. Cependant, la connaissance des phénomeénes dits
diffusionnels peut étre insuffisant a la compréhension des microstructures et des cinétiques de croissance
des couches d’oxydes formées. Une revue des principaux mécanismes d’oxydation de nickel proposés dans
la littérature est donc entreprise.

Une revue bibliographique des phénomenes de diffusion est présentée ici, en parallele, a I'’étude des défauts
ponctuels des deux réseaux cationique et anionique. Les cinétiques et microstructures des couches d’oxyde
pourront étre analysées a partir des données de diffusions afin de mieux appréhender les mécanismes de
croissance des couches.
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1.5.1. Diffusion dans I'oxyde NiO :

De nombreuses études ont été publiées sur I'autodiffusion du Nickel et I'oxygene dans NiO, ainsi que des
phénomeénes de courts circuits de diffusion (joints de grains et dislocation).

A. Autodiffusion de nickel et I'oxygéne dans NiO :

Plusieurs méthodes permettent d’évaluer les coefficients d’autodiffusion :

e Mesure de la conductivité électrique du matériau. Cette méthode permet d’accéder au coefficient de
diffusion chimique, lorsque le matériau n’est plus a I’équilibre thermodynamique mais, il est soumis
a un gradient de potentiel chimique, en utilisant des modéles permettent de déterminer le
coefficient d’autodiffusion. [92]

e |’étude du comportement du matériau en fluage permet de déterminer le coefficient de diffusion des
défauts minoritaires car le fluage est contrélé par la diffusion des défauts les plus lents. Cette
technique est largement explicitée par casting et al [93]

On remarque que les coefficents d’autodiffusion de nickel et L'oxygéne dans NiO dependent de la pression
partiele de I'oxygéne, la temeprature, la nature et la cocnentration des défauts.

NiO est un semi conducteur de type P. il est admis que les défauts majoritaires dans cet oxyde sont ceux du
sous réseau cationique tel qu’ il est possible d’écrire Nt,_..& avecy I’écart de la stochimétrie.

Y depend de |la temeperature suivant le realation (1.37),[94] :

—80 (kj. mol™t)
RT

¥ =k exp pour Py, = 1 atm (1.37)

En théorie, [94]. La concentration en lacune cationique (défauts majoritaires) est fonction de la pression
partielle de I'oxygéne suivant la relation (1.38) ci-dessous :

1
v | = cB, 2w (1.38)

Ou & est la charge des lacunes cationiques.

La détermination exacte de la dépendance de la concentration en défauts avec la pression partielle de
I’oxygene est fondamentale pour déterminer la nature des défauts responsable de la diffusion a travers la
couche d’oxyde soumis a un gradient Fg, .

FUEKI et al. Montre que le coefficient d’autodiffusion de nickel est indépendant de la pression partielle pour
des basses pressions proches de celle de dissociation de NiO et inférieur 8 10® atm [95].
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Pour des pressions partielle élevée, le coefficient de diffusion est proportionnel a P;:E' pour les basses

136

températures, et a Pﬂ‘a pour les hautes températures. [95].

1.5.2. Coefficients de diffusion le long des courts circuits dans NiO :

La théorie d’oxydation de WAGNER suppose que la diffusion volumique des défauts ponctuels limite la
croissance des couches d’oxyde, or d’autres mécanismes de transport sont possible, tel que la diffusion en
joints de grains, ou le long des dislocations de I'oxyde, ou bien la diffusons surfacique.

A. Coefficient de diffusion de Nickel et de I'oxygéne aux joints de grains :

SMETZLER et al [100]. Ont définit un coefficient de diffusion effictif pour déterminer les processus de
transport en volume et le long de joint de grain a travers la couche d’oxyde.

DSIT = (1 — f)pv¥at 4 f p/ag (1.39)

Le coefficient de diffusion dans les joints de grains est plus élevé, ces résultats sont en bon accord avec ceux
de MOYA et al [101] et MOSSA et al [102] qui montre que le coefficient de diffusion cationique le long de
joint de grain et 5 a 6 ordres de grandeurs supérieur a celui de la diffusion en volume.

Les valeurs de diffusion de I'oxygéne en volume sont déterminées par DUBOIS et al [103] et en joint de grain
par ATKINSON [104]. Les valeurs des coefficients du diffusion de I'oxygene aux joint de grains sont
approximativement égale aux ceux du coefficient d’autodiffusion du nickel dans NiO.

B. Coefficient de diffusion de nickel et I'oxygéne le long des dislocations :

ATKINSON et al [105] ont évalué le coefficient de diffusion de nickel le long des dislocations dans 'intervalle
des températures 522-800°C et pour une pression partielle de I'oxygéne = 1 atm par cette équation (1.40) :

~192.3 (KJ .mol™t)
RT

D4(Cm?.s71) = 0.26 exp (1.40)
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LESAGE et al [106] ont trouvé un coefficient de diffusion le long des joints de grain dans le méme ordre de
celui d’ATKINSON, B4 = (em?.#~L) = 7.8= 10~ pour une température égale a 807°C.

1.5.3. Coefficient de diffusion de nickel en surface :

DHALENNE et al [107].ont Déterminé le coefficient de diffusion de nickel en surface dans la couche d’oxyde
NiO . les valeurs trouvées entre 1300 et 1750°C sont dans le prolongement des coefficients de diffusion du
nickel le long des joints de grains.

1.5.4. Revue des cinétiques d’oxydation du nickel :

L’étude cinétique de I'oxydation du nickel fait abstraction des phénomenes de germination, ainsi les études
portent sur des couches d’oxyde continues plus ou moins poreuses.

La cinétique d’oxydation haute température de nickel qui peut généralement étre considéré comme
parabolique en premiére approximation ,reste difficile a prévoir du fait des variations aux lois cinétiques
théoriques qui sont observées.

Ces variations qui sont observée avec la température, la pression partielle de I'oxygéne, I'épaisseur de la
couche d’oxyde, la préparation de surface, I'orientation cristalline du nickel, et I'effet des éléments
d’addition.

La Théorie de WAGNER énonce que lorsque une couche d’oxyde compacte et unique croit sur un métal pur
et que la croissance de cette couche d’oxyde est contrdlée par la diffusion des cations et/ou des anions au
travers de cette couche, la cinétique de croissance obéit a une loi parabolique.

Cette théorie donne une description quantitative de la vitesse de croissance des couches d’oxyde compactes
en fonction de la différence de potentiel électrochimique entre I'interface métal/oxyde et I'interface
oxyde/gaz. Ainsi le modéle de WAGNER conduit dans sa forme la plus simple a une loi de vitesse qui peut
s’exprimer par cette équation (1.41) :

d{Am) _ Ky
dt  24m

(1.41)

&(m) : Gain de masse / unité de surface.
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K, : Constante parabolique, proportionnelle au coefficient d’autodiffusion des cations et anions qui diffusent

a travers la couche d’oxyde.

L’équation de vitesse au-dessus conduit a une loi cinétique parabolique et la plus employée, (1.42).

(am)? =K, t (1.42)

A. Equations de vitesse complétées :

En réalité tés peu de métaux purs (et encore moins d’alliages) ont une cinétique d’oxydation qui peut étre
décrite par I’équation précédente. En effet il existe une période transitoire pour laquelle la cinétique
d’oxydation est plus rapide que celle de régime parabolique. La prise en compte de ce régime transitoire
conduit a deux équations (1.43, 1.44) :

am2 — Am? = K,(t — t;) (1.43)

(&m — E&mf)z = kp(t — tf) (14:4:)

La premiere (1.43) traduit la croissance d’une couche d’oxyde formé pendant le régime transitoire et qui
correspond a un gain de masse initial & 3, pendant un temps ;.

Cette premiére couche d’oxyde formée est protectrice, et limite la cinétique de croissance de la couche qui
croit pendant la période parabolique (pour des temps < t; ).

La deuxiéme équation (1.44) correspond a la croissance de la couche qui croit pendant la période
parabolique.

B. Détermination expérimentale des constants paraboliques d’oxydation K,:

La plus part des auteurs déterminent le constantes paraboliques en calculant la pente de la courbe qui
représente la fonction, &m* = f (). cependant, lorsque la période transitoire conduit a la formation d’un

oxyde non protecteur, ce qui est généralement le cas, I’équation de vitesse est donnée par I'équation (1.44).
La détermination de la constante parabolique d’oxydation est meilleure a partir de la courbe du type

am® = F(t} Plutdt qu'a partir du tracé généralement utilisé &m?® = £(t). [108].
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1.5.5. Revue bibliographique des cinétiques de croissance des couches d’oxyde :

Les valeurs des constantes paraboliques K, reportées dans la littérature ont été déterminées suivant
différentes conditions expérimentales. La comparaison des valeurs des constantes paraboliques K,, peut

étre résumée suivant trois domaines de température :

A. pour les hautes températures (supérieur a 1000°C°) :

En suppose que la diffusion des lacunes cationique limite la cinétique de croissance des couches d’oxyde.

La comparaison des énergies d’activation des constantes K, a celle de I'autodiffusion de nickel dans NiO a
montré un intervalle de variation des énergies d’activation entre 180-240 KJ/mol et 150-250 KJ/mol pour les
températures supérieur a 1000°C. A partir de telles comparaison, il est possible d’affirmer que la cinétique
de croissance de NiO est controlée pour les hautes températures par la diffusion des lacunes cationiques en
volume [95.109.110].

BAUR et al [111], établissent que les vitesses d’oxydation mesurées entre 1000°C et 1200 °C sont
indépendantes de la pression partielle de I'oxygéne quand celle-ci est > a 1 atm. En revanche pour des
pressions inférieur, k,, est proportionnel a P;_**".

B. pour les températures intermédiaires (600< T< 1000°C) :

Les valeurs de K, sont plus dispersées pour les températures intérimaires. La pureté de matériau a un effet

important sur la croissance des couches d’oxyde en effet, les impuretés modifient la concentration en lacune
ce qui peut induire une modification des cinétiques de croissance des couches d’oxyde [110].

De méme facon, la préparation de surface du matériau (polissage mécanique, chimique, électrochimique,
recuit et déformation a froid) peuvent modifient considérablement les cinétique de croissance, ainsi un
polissage mécanique grossier induit une augmentation de la cinétique de croissance des couches par rapport
a celle obtenue sur un matériau recuit [1112].

De plus I'orientation cristallographique du nickel joue un réle prépondérant sur la cinétique de I’'oxydation.
L'oxydation de monocristaux de nickel orientés (1 0 0) est plus rapide que celles de monocristaux
d’orientation (110),(111)et(112)[113-114].

L’énergie d’activation pour les températures intermédiaire est comprise entre 80 et 100 KJ/mol. Cette valeur
est plus faible que celle des hautes températures et indique que les cinétiques de croissance des couches
d’oxyde pour les températures intermédiaires sont plus rapides que celle prévues a partir des données de la
diffusion en volume [115].
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La diffusion en volume de nickel n’est donc pas le seul phénomeéne qui contréle la cinétique pour les
températures intermédiaires. La plus part des auteurs attribuent I'augmentation de la cinétique de
croissance a une participation importante de la diffusion des cations le long des courts circuits de diffusion.

Ainsi, la diffusion de nickel aux joints de grain ou le long des dislocations est souvent invoquée. En outre, la
diminution des valeurs de K, avec le temps a été souvent observée [116.117.118.119]. Le modeéle prenant

en compte la diffusion en joint de grain permet d’expliquer le ralentissement de la cinétique si I'on suppose
gue la densité des courts circuits de diffusion diminuer avec le temps du fait d’une compétition entre la
croissance des grains et celle de la couche d’oxyde.

RHINES et al [119.120], observent que le volume des grains est directement proportionnel au temps, et
donc, que la prise de masse est proportionnelle a la racine cubique de temps. La cinétique d’oxydation du
nickel entre 800-1000°C est de type cubique.

C. pour les températures les plus basses (T<600°C) :

La littérature des cinétiques d’oxydation du nickel pour les températures basses (<600°C), sont peu
nombreuses.

Dans une premiere étape, la cinétique suit une loi logarithmique puis devient parabolique. La cinétique
serait alors contrélée par la diffusion aux joints de grains, et I'augmentation de la taille de grain au cours de
I’oxydation pourrait expliquer la diminution de la constante K,. [121].

1.5.6. Microstructures des couches d’oxyde formées.

A. pour les hautes températures :

La morphologie de surface des couches d’oxyde est caractérisée par des grains plus ou moins facettés dont
la taille augmente avec la durée de I'oxydation [122].

La microstructure est généralement simplex, méme si certaines fois, une fine couche interne poreuse peut
étre observée dans le cas de I'oxydation de nickel a basse pureté [108]. Ou haute pureté [124].

La couche d’oxyde est relativement plane, alors que I'interface interne peut étre plus ou moins creusée aux
joints de grains de I'oxyde.

La taille de grain de I'oxyde est plus petite quand I’échantillon a subi un polissage mécanique avant
d’oxydations.
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Figure. 1.30 :a et b : Microstructures d’une couche d’oxyde obtenue a 1270 °C pendant20 heures sur un échnatillon
de nickel recuit. C et d : microstructure de I’oxyde obtenu suivant les memes condition de temperature et de durée
sur un échantillon poli mécaniquement avant oxydation [67].

A 1100°C, pour une pression partielle d’'oxygéne égale a 3*10** atm, la croissance de whiskers et de
plaguettes a la surface de la couche d’oxyde peut étre observée [125].

Dans les mémes conditions d’oxydation, mais avec une atmosphére exemptée de trace de vapeur d’eau, des
trous et des pyramides sont observés a la place des whiskers [125].

En outre, a 1100°C, la cinétique d’oxydation de nickel sous vapeur d’eau est fortement ralentie et semble
suivre une cinétique linéaire puis pseudo- parabolique [126].

B. pour les températures intermédiaires :

B.1 : Principales morphologies de surface et microstructures observées :

Pour les températures inférieures a 1000°C, la morphologie de surface peut étre caractérisée par de petits
grains sous forme de cristallites ou sous forme de cellules.
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Figure. 1.31 : Morphologies de surface d’une couche d’oxyde obtenue a 700°C, pendant 20 heures sur un échnatiloon
de nickel (a gauche) ou poli mécaniquement avant oxydation (a droite) [67].

La microstructure « cellulaire » présente une forte porosité ouverte et de nombreuses rides [124].Cette
microstructure est obtenue pour une épaisseur d’oxyde de 3um.

CAPLAN et al [122] observent la méme microstructure pour des épaisseurs plus importantes. Cette
microstructure est supposée se développer par un mécanisme de diffusion aux joints de grains.

La formation des plaquettes peut étre observée a la surface des couches d’oxyde [123]. Ainsi aux
températures inférieures a 1200°C, PAIDASSI et al [127], observent des excroissances d’un ou plusieurs
micromeétres de hauteur. Ces plaquettes en forme de demi-lune sont étudiées en détail par DUFOUR et al
[128.129].

Les plaquettes ne sont pas observées dans le cas de nickel trés pur, en revanche, pour une pureté inférieure,
la germination des plaquettes se fait sur une premiere couche d’oxyde. Leurs dimension augmentent alors
jusgu’a atteindre une taille critique pour laquelle, les plaquettes sont englouties par le reste d’oxyde qui
croit autour d’elles [128].

Des plaquettes peuvent étre aussi obtenues par I'oxydation de &ig#la 635°C [130].

B.2 : Evolution de morphologies de surface et des microstructures avec les conditions expérimentales :
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1- effet de I'orientation du substrat et de la préparation de surface :

L'oxydation des échantillons polis mécaniquement conduit a la croissance de grains de plus petites taille que
ceux obtenus dans le cas d’échantillon recuits [112.122.123.131.132].

L’effet de I'orientation du substrat sur les morphologies et microstructures des couches d’oxygéne n’est pas
confirmé pour les hautes températures, il est trés fortement marqué pour les températures intermédiaire
[112.122].Cet effet disparait lorsque I'échantillon a subi un polissage mécanique avant d’étre oxydé [133].

L’épaisseur de la couche de I'oxyde dépend fortement de I'orientation du grain de nickel sous-jacent.

KHOI et al [134] étudient les relations d’orientations qui peuvent exister entre le métal et I'oxyde. Une étude
de la microstructure de films NiO de 0.3 a 1.5 um formé sur des microstructures orientées (100), (11 1), (1
1 0) dans l'intervalle de températures compris entre 500-800°C est étudié par microscopie électronique a
transmission et DRX, révele que 'oxyde est poly cristallin. Mais texturé {10 0}ou {1 1 1}.

Quand I'épaisseur de I'oxyde est supérieure au micromeétre, des relations d’épitaxie existent entre I'oxyde et
le métal. A la surface de nickel orienté (1 0 0), (1 1 1) croit un oxyde ayant une microstructure duplex dont la
couche interne est composée de cristallites équiaxe alors que la couche externe est composée de grains
colonnaires. A la surface de nickel orienté (1 1 0) la microstructure est simplex. Le rapport des épaisseurs de
couches externe sur interne est compris entre 0.8-3.2 pour le nickel orienté (1 0 0) et entre 1.2-2 pour le
nickel orienté (1 1 1).

CATHCART et al [140.135] confirment ces résultats, I'orientation (3 1 1)nj donne un oxyde orienté (1 1 0).

Entre 600 et 800°C, CZERWINSKI et al [114.136] affinent les résultats de KHOI et al en montrant que 'oxyde
initial qui se développe sur le nickel est en relation d’épitaxie avec les substrat (1 0 0)ni // (1 0 O)nio et (11
1)Ni// (1 1 1)Ni0-

L’étude par MEB de la structure de I'interface Ni/NiO obtenue aprés oxydation de nickel de haute pureté
montre que le nickel et I’oxyde sont reliés par des relations d’orientations [137.138.139].

2- effet de la pression partielle d’oxygene.

RAYNAULD et al [123] n’ont pas observé d’effets majeurs de la pression partielle d’oxygéne sur la
microstructure des couches obtenue a des températures comprise entre 800-1200°C.

Cependant la réduction de la pression partielle d’oxygene conduit a une diminution de la taille des grains des
couches d’oxydes. Cette diminution est proportionnelle a I'épaisseur de la couche [110].
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3- contrainte intrinseque dans les couches d’oxyde NiO :

STRINGER [141] et KOFSTAD [142] résument les différents phénomenes qui pouvant étre a I'origine de la
génération des contraintes durant la croissance de la couche d’oxyde :

e lorsque la valeur de coefficient de PILLING et BEDWORTH [143] est inférieur a 1 (le volume de I'oxyde
est inférieur au volume de métal consommé).
La couche d’oxyde est alors soumise a une contrainte de traction et le métal sous-jacent a une contrainte de
compression.

e Lorsque A > 1, 'oxyde est soumis a une contrainte de compression et le métal a une contrainte de
traction.
Pour le systeme Ni/NiO, A est compris entre 1.65 et 1.7 suivant les auteurs.

Pour une couche d’oxyde épaisse, il y aura création de fissures qui indique que |’état de contrainte dans la
couche d’oxyde augmente, la formation de ces fissures peut permettre la croissance d’un nouvel oxyde dans
la couche (grace au transport de I'oxygéne a travers ces défauts) entrainant I'augmentation des contraintes
[124.142].
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1.6. Oxydation de Ni AL

1.6.1. Oxydation a haute température de Ni; 4l a (1000.1100.1200°C). Par les auteurs
S.C.CHOI et al. [145].

Introduction :

L'oxydation de I'intermétallique NiyAl a fait I'objet de cette étude a une température supérieur a 1000°C.
NLzAL a montré une cinétique d’oxydation parabolique lorsqu’il a été soumis a I’'oxydation isotherme entre

1000-1200°C. Une fissuration de la couche d’oxyde a été constatée a une température égale a 1300°C.
L’oxydation de NizAL induit a la formation de la phase Al;0; sous forme & — AL, qui a la forme de

whiskers. A T°=1100°C les auteurs ont observé une transformation graduelle de la phase métastable initiale
& — Al,05 a la phase stable & — AL; @5 aprés 20 heures d’oxydation.

Aprés I'oxydation de NtgAla 1200°C pendant plusieurs heures les auteurs constatent la formation d’une

couche épaisse de @ — AL;; (grain colonnaire) au-dessous de la couche mince extérieur & — ALy 5.

NEyAL a la structure de NaCl ou les atomes d’aluminium occupent les sommets et les atomes de nickel
occupent le centre des faces. izl a une grande capacité de résistance a I'oxydation et la corrosion a cause

de sa capacité de former la couche & — AL, @;, qui protége le métal des attaques corrosifs.

KUENZLY et al [146] ont étudié I'oxydation de i34l (Ni-31%Al) en air a 900°C, les couches formées

consistent en une couche extérieur de I'oxyde NiO, une couche interne de spinelle NiAl,O4 et une couche
intérieur de @ — AL, @25. En revanche seulement la couche @ — 4L, €; qui se forme pendant I'oxydation

NEzAL a 1200°C qui est peu adhérente a cause de la formation des pores a I'interface métal/oxyde.

DOYCHAK et al [147] étudie la couche formée pendant I'oxydation de Nizdi+Zr (Ni-12.7% Al- 0.1 % Zr) en

masse, et ont constaté la formation d’une couche duplex qui se compose d’une couche supérieur de NiAl,O4
et une autre intérieur de @ —AL; ;.

Une couche protectrice contre |'oxydation doit étre stable, compact, adhérente, sans pores ou fissures, et
doit avoir une vitesse de croissance lente. La phase @« — 41,0 a une vitesse de croissance trés lente a cause

de la faible présence des défauts en sa structure [148]. Cependant elle est susceptible de se fissurer pendant
une oxydation cyclique a cause de la contrainte de croissance qui progresse au cours de la croissance
isotherme de la couche et de la contrainte thermique qui augmente a cause de la différence des coefficients
de dilatation(expansion) thermique entre le substrat et la couche [149].

SCHUMANN et al [150], ont constaté apres I'oxydation de monocristal NizAl (Ni-12.7% Al) en masse
pendant 50 heures a 950°C, en air que les couches formées sont Al G5, NiAl2O4, NiO, ils suggérent que le
spinelle a été formé pendant une réaction entre I'oxyde NiO et ¥ — AL, &; en état solide. Au méme moment

ou la transformation de la phase de ¥ = Al @zvers & — AL, G, ait lieu.
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PINT et al [151], confirme que la croissance de & — AL, se fait par le processus de diffusion cationique.

Objectifs de I’étude :
Présenter les changements de morphologie de la couche en fonction de la température.
Présenter les mécanismes d’oxydation et de la microstructure de la couche d’oxyde.

Une attention particuliére sera attribuée a la transformation de I’état métastable & — AL, ; a I'état

@ — AL, &y, pendant I'oxydation a haute température (plus 1000°C).

RESULTATS ET DISCUSSION :
A- I'oxydation a 1000°C :

La cinétique d’oxydation de Ni 4l est trouvée de type parabolique avec un petit gain de masse, voir fig.

1.26. La valeur de I'énergie d’activation est trouvée égale a 45.9 Kcal/mol qui ne différe pas trop de la valeur
trouvées par KUENZLY et al [146] et al qui ont trouvé la valeur d’énergie d’activation Ni;Al égale a 46.8 et

45.8 Kcal/mol pour l'intervalle de température compris entre 1000-1200°C.

L’oxydation cyclique de Niy4l pendant 56 heures, et 'analyse de la couche d’oxyde révele 3 types de
couches : NiO, NiAl,04, et & — AL, &;. Apres une long période d’oxydation, au-dessus de la couche NiO
I"aluminium s’oxyde pour donner la phase AL, qui va réagir avec NiO pour donner le spinelle NiAl2O4, qui

se forme par la contre diffusion des cations. La diffusion des cations est plus lente a travers NiAl,04qu’a
travers NiO ou la croissance est contrdlée par la diffusion des cations Ni*. La vitesse d’oxydation & 1000°C

est assez faible a cause de la formation de & — Al;&;, et le spinelle NiAl,04 qui sera transformé
é a‘ - A;:aa.

B- L'oxydation a 1100°C :

L’oxydation de NizAl a 1100°C donne lieu a la formation des oxydes suivant sous forme colonnaire, NiO,
NiAl,Os, & — AL, ;. Aprés 30 minutes d’oxydation on observe la formation des whiskers qui croissent vers

I'extérieur grace a la diffusion cationique et le mécanisme de diffusion en surface [152.153].

Aprés 20 heures d’oxydation, on constate la transformation des whiskers, # — Al,0; vers, & — AL &, et
aussi la transformation de NiAl,O4restant a 4L;&;. Suivant cette réaction qui se produit a I'interface alliage
oxyde [154].

3N1AL Q4+ 2Al(alloy) — 4Al,0; + 3Ni(alloy)

Aprés 60 heures, ils ont constaté que la majorité de la couche d’oxyde est composé de @ — Al 0s. la
formation des pores sur le substrat a cause de I'effet Kirkendall, la croissance de Al,0; se fait par la

consommation de I'aluminium de I'alliage a c6té de l'interface alliage-oxyde [155].
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L’étude de TANGUCHI et al [156] a révélé un enrichissement en nickel et appauvrissement en aluminium au
niveau des pores, ce qui est du a I'oxydation sélective (préférentielle) de I'aluminium. (Al a une grande
affinité a I'oxygene que le nickel, ce qui explique que dans I'oxydation d’alliage NiAl, I'aluminium réagit
beaucoup plus avec I'oxygene que le nickel).

Le nombre et la taille des pores augmentent en fonction de la température, dans cette étude il a été
constaté qu’apres 60 heures d’oxydation a 1100°C, la taille des pores varient entre 3 et 5um alors que leurs
tailles étaient entre 6 et 9 um a 1200°C.

C- 'oxydation a 1200°C :

Lors de I'oxydation de NigzAl, les auteurs ont constaté la formation des films d’oxyde a — AL, &, I'absence
des whiskers indique que la couche s’est transformée a @ — AL, trés rapidement, les pores sont
facilement distingués (large). Le coefficient d’expansion de I'oxyde est inférieur a celui de I'alliage NizAL ce

qui induit a I'apparition des contraintes de compression dans I'oxyde.

Mécanismes d’oxydation de I'alliage NizAl :

Le réseau de La phase & — Al £}, présente des lacunes cationiques. Sa croissance se fait par le transport

d’aluminium a travers les processus de la diffusion cationique et le mécanisme de la diffusion en surface
[148.157.151.158].

Pendant I'oxydation de MizAl a 1100°C, ils ont observé la transformation de la phase & — AL, &; vers la
phase & —Al;;. La croissance de & — AL, @4 se fait par la diffusion de I'oxygene vers I'intérieur le long des
joints des grains. [159.160.161].

pendant I'oxydation de MNizAL a 1200°C, La couche est majoritairement constituée de & — Al &;, I'oxyde

croit par la diffusion de I'oxygene vers l'intérieur a travers les courts circuits et les joints de grains. A partir
de ces résultats, les mécanismes d’oxydation de Ni;Al peuvent étre schématisés comme suit : voir figure

1.32.
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Figure 1.32.Mécanismes d’oxydations de Ni;4l au moment de la formation de 4l; @, :

(a) formation de & — A4l,&;, (b) formation de o« — Al 0.

Quand l'alliage est couvert par une couche de AL ;. Il y a aura un appauvrissement en aluminium dans la
v

zone a coté de l'interface alliage oxyde, ce qui induit a un enrichissement de nickel dans cette zone [162]. Ce
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résultat est déduit par analogie aux travaux de WAGNER sur Cu-Pt et Cu-Pd [163]. Le gradient de
concentration ainsi créé amene que I'aluminium diffuse de I'intérieur de I'alliage vers la surface, pendant
gue le nickel diffuse vers l'intérieur.

D
JANSSEN [164] a obtenu une valeur approximative de ration E—N: a partir de I’expérience de I'oxydation de
4

NiAL 2 1000°C qui était supérieur a 1, que veut dire, que I"aluminium diffuse lentement que le nickel ainsi il

y’ aura un flux lacunaire de I'intérieur vers la surface de I'alliage [146]

Les pores (KIRKENDALL) apparaissent dans l'interface alliage-oxyde. Créés par le courant lacunaire généré
par I'inégalité de transfert de masse dans la zone de diffusion.

Les contraintes qui existaient sous la couche d’oxyde vont contribuer au développement des pores.

La vitesse d’oxydation est controlée par la diffusion de I'aluminium a travers les défauts de réseau ou par la
diffusion en surface. Les whiskers & = AL,@; présentent des lacunes cationiques ce qui induit a la formation

de I'oxyde a I'interface oxyde-gaz pendant I'oxydation a 1000°C et aussi pendant les étapes initiales de
I’oxydation a 1100°C.

Quand la phase colonnaire & — 4,0, se forme, la vitesse d’oxydation sera controlée par la diffusion d’ions

d’oxygene vers l'intérieur a travers les joints de grains.
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1.6.2. Mécanismes d’oxydation de &i;A4l entre 500-700°C. Par les auteurs M. HAERING et al.
[165].

Résumé :

L’oxydation de ¥izAL monocristallin a été étudiée a haute et basse pression dans l'intervalle de

température compris entre 500-700°C afin de connaitre I'effet des conditions initiales. Les auteurs ont fait
subir aux échantillons un recuit a basse pression avant de les oxydés a haute pression. Le recuit a basse
pression induit a la formation de la phase ¥ — #4i,0; .Des particules de NiO croissent sur la couche AL;&; en

augmentant la pression.

Les deux oxydes (NiO,AL,&3) croissent par la diffusion des cations métallique vers I'avant jusqu’a ce que NiO

couvre tout I'oxyde Al & .

Le monocristallin NizAL a montré une cinétique d’oxydation de type parabolique. Il a été constaté une

différence dans la croissance des épaisseurs des échantillons qui ont subi un recuit pendant I'oxydation a la
méme température et la méme durée. Cela est attribué a la différence des épaisseurs initiale des
échantillons qui sont constitués de NiO et AL, amorphe.

Introduction :

L'oxydation de I'alliage MtAl a basse pression induit a la formation de 41,05 . La formation de NiO, NiAl,04

n’est possible qu’a haute pression, [151-166]. Les études ont montré la formation d’une couche continue de
¥ — Al, 05 aprés 6 minutes d’oxydation a 950°C [150].

L'oxydation de Ni 4l pendant 15 Minutes a 700°C induit a la formation d’une couche composée des oxydes

NiO et 4L,@,. Les analyses ont montré |'existence de la phase ¥ — AL, &, [167].

La cinétique d’oxydation de [¥i,Al est trouvée de type parabolique entre 600-700°C et les valeurs des

constantes parabolique trouvées sont :

e
aogEc .ﬁ'ﬁl =592 T

Iy
-

TEETL
700°%C K, =960 ta 4h

=

e
e %=59£Tt:‘ﬂ4ft

A- I'oxydation de Niydia basse pression :
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Les échantillons « recuits » pendant 6 et 7 minutes a basse pression ensuite oxydés a (700°C) pendant 60
minutes a haute pression ont montré une structure constituée de grains de petite taille qui croissent en
fonction de temps d’oxydation, leurs nombre augmente en réduisant le temps de recuit a basse pression.
Apres I'augmentation de la pression partielle de I'oxygéne, NiO devient plus stable et croit. Simultanément
le transport de I’oxygéne se fait a travers la couche de 41,05, ce qui induit a la croissance de AL &,.

Les contraintes qui sont due a la croissance de I'oxyde sont atténuées par la diffusion de nickel vers
I'intérieur. Apres une long période de recuit a haute pression, I'oxyde NiO croit latéralement jusqu'a ce qu'’il
couvre toute la couche ¥ — AL, ;.

B- oxydation a Iair :

Les couches NiO et AL, &, sont formées sur la surface de Niz4l .NiO croit par la diffusion de nickel vers
I'intérieur, AL;@; croit par la diffusion des cations vers I'extérieur a haute pression partielle de I’oxygéne.

Simultanément, I'oxygeéne est transporté le long des joints de grains de la couche NiO vers I'alliage et réagit
avec I'aluminium pour former At k.

La vitesse d’oxydation est controlée par la diffusion de I'oxygene vers I'interface oxyde-métal et la nucléation
(la croissance) de Al k.

A cause de la faible vitesse de croissance de Al, ik, il sera couvert par I'oxyde NiO qui croit plus

rapidement, et cela est due a la diminution de la pression partielle de I'oxygéne a I'interface AL, Lk /NLLL.

AL;G, Croit sous faible pression partielle de I'oxygene par le mécanisme de diffusion de I'oxygéne vers
I'intérieur, la diffusion de I'oxygene a travers la couche Al;; est faible [36].
Les analyses ont montré la formation d’une couche épaisse constitué de NiO sur AL;Ek qui correspond a la

méme couche trouvée pendant I'oxydation sans recuit. Ce qui prouve que la couche NiO est constitué d’un
cristal continu attaché a I'alliage par I'oxyde Al;@;

La vitesse d’oxydation de AL;&; augmente en augmentant la pression partielle de I'oxygene. Il y aura
appauvrissement de I"aluminium dans la zone sous la couche AL, &; qui peut étre expliqué par la croissance
de Al & a travers la diffusion de I'aluminium vers I'avant [168].

A cause de la grande différence de taille des particules NiO on peut prévoir des différences dans les valeurs
mesurée de la couche. La taille des particules est dépendante de temps de recuit. Les valeurs des tailles des
particules sont trouvées entre 750-200nm, aprés oxydation pendant 15 minutes.
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ll- Poudres Métalliques :

Les poudres métalliques utilisées au cours de notre étude sont : le nickel qui est le matériau
de base de ce travail et comme ajout I'aluminium.

Les poudres de nickel et d’aluminium sont commercialisées par la société Cerac. Leurs

caractéristiques physico-chimiques et leurs analyses sont données par le fournisseur. Voir tableaux
let2

Matériau Nickel (Ni) Aluminium (Al)
Numéro atomique (2) 28 13
Masse Atomique (g) 58.70 27
Structure cristalline (20°C) cfc cfc
Masse volumique : 20°C (g/Cm?3) 8.89 2.70
Température de fusion (°C) 1453 660
Coefficient linéaire dilatation (10°°C) 13.3 23.8
Rayon atomique (A) 1.24 1.43

Tableau 2.1. Caractéristiques physico-chimiques du Ni et Al [39].

Poudre Ni Al
Pureté (% massique) 99.99 99.50
Diameétre moyen (um) 2.32 15.60
Ca<0.01 Mn =0.01
Impuretés Cr<0.01 Ni=0.01
(% massique) Sn =0.03 Cu<0.01 Si=0.1
Zn=0.01 Fe=0.01 Ti=0.05
Ga=0.01 V=0.02
Mg < 0.01 Zn =0.02
Tableau 2.2. Composition chimique de la poudre de nickel et de I'aluminium donnée par le
fabricant.
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Il.1.Preparation des échantillons.

Les mélanges de poudres (Ni-13%Al) en masse ont été réalisé pendant 3 heures dans un
turbula. Les agglomérés de densité en cru d’environ 70% de la densité théorique ont été obtenu par
compression isostatique a froide sous 200 MPa pendant 2 minutes. Le barreau compacté obtenu est
découpé en pastille (D= 13mm et hauteur= 6mm), pour les différentes traitements thermiques et
caractérisations. Le retrait des agglomérés a été suivi sous argon U dynamique (3.51/h) a I'aide d’un
dilatométre de type Setaram TMA92 a température variable, avec des vitesses de chauffage et de
refroidissement de 5°C/min jusqu’ a 750°C.

Une analyse thermique (ATD) a été réalisé sur le mélange jusqu’a 800°C sous flux d’argon U
(3.51/h) a raison de 10°C/min. Le frittage des pastilles sous vide dynamique, a été réalisé pendant 1
heure a la température de 750°C, avec une vitesse de chauffe et refroidissement égale a 20°C/min.
Enfin, divers techniques de caractérisations (DRX, mesures : de densité et de microdureté Vickers, et
des observations microscopiques) ont été mises en ceuvre pour caractériser les frittés. L’oxydation
en régime isotherme a été effectué sur des échantillons cubiques (4mm d’arréte) entre 1100 et
1350°C, sous flux d’oxygene pendant 24 heures, sur des surfaces polies jusqu’a 1um. L’évolution de
la masse a été suivie a I'aide d’une thermobalance Setaram B85. Les échantillons ont été caractérisé
aprés oxydation par diffraction des rayons X, microscope électronique a balayage et microanalyse.

11.2. Dilatométrie :

La Dilatométrie est I'étude des variations dimensionnelles d’'un matériau soumis a une
programmation de température. L'appareil utilisé est un dilatometre absolu de type Setaram
TMA92 comprenant :

e Un four vertical pouvant atteindre 1600°C refroidi par eau
e Un circuit de gaz neutre (Argon), permettant la protection du four et de I’échantillon
e Un capteur de températures placé dans la chambre d’analyse du four

Un contréleur CS92, couplé a un micro-ordinateur pour le traitement des données.

La variation de longueur de I’échantillon est suivie par un palpeur relié a un capteur inductif. Le
signal électrique est transmis au micro-ordinateur qui enregistre également la température du
thermocouple de mesure. A partir de cet enregistrement on trace la courbe de retrait :

l,: Longueur initiale de I'échantillon.
Ai: Variation de longueur proportionnelle a la température.
T : température.

La variation de longueur des pastilles en cru est effectuée sous argon U de pureté 99.995%
dynamique a raison de 3.5l/h, afin d’éviter I'oxydation des échantillons. Aprés avoir placé
I’échantillon et le palpeur dans le four, on fait un vide primaire et un balayage d’argon, ensuite on
porte I'ensemble a la température de consigne (T = 1400°C). La Dilatométrie a température variable
a été réalisé avec la méme vitesse de chauffage et de refroidissement et égale a 5°C/min.
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I1.3. Le frittage :

Les différentes pastilles frittés de nickel pur et de I'alliage (Ni-13%Al) en masse ont été
élaboré respectivement selon I'organigramme décrit en annexe 1.

Le frittage de toutes les pastilles a été réalisé sous vide primaire pendant une heure dans un
four vertical a I'aide d’'une pompe a palettes de type Leybold-Heraeus. Il est équipé d’éléments
chauffants permettant d’atteindre une température de 1200°C. Un programmateur-régulateur
Eurotherme assure le contréle de la température par I'intermédiaire de thermocouple Pt/Pt-Rh10%.
Le frittage est alors effectué sur des pastilles de nickel pur et des alliages (Ni-13%Al) en masse, avec
une vitesse de chauffage jusqu’a la température de consigne identique a celle de refroidissement et
égale a 20°C/min.

11.4. L'oxydation :

Les pastilles frittées ont été oxydé sur une microbalance de type Setaram B85, aprés avoir
été suspendues a une chainette en Pt.

L'oxydation des frittés a été effectué en régime isotherme, et cela entre 1200 et 1400 °C pour notre
alliage (Ni-13% Al) sous une atmosphére oxydante d’oxygéne.

Initialement I'appareil est placé sous un vide primaire dynamique pendant 30 minutes, puis
sous une pression atmosphérique d’oxygéne. Pendant la montée en temperature (20°C/min),
I’échantillon est maintenu en dehors de la zone chaude par un crochet. Lorsque la température de
consigne est atteinte, I"échantillon est largué dans la zone isotherme du four, ce qui détermine
I'instant zéro.

La prise de masse (Am) en fonction de temps (t): Am=f(t) est alors enregistrée, a la
température de consigne. Apres 24 heures d’oxydation, le matériau oxydé est sorti rapidement de
la zone isotherme pour provoquer le phénoméne de trempe, puis pesé.

11.5. Méthodes de caractérisations.
1. Diffraction des rayons X (DRX)

L'analyse radiocristallographique des poudres pures de nickel et d’aluminium, des
matériaux frittés et des oxydes a été réalisé a I'aide du diffractométre Siemens D8 Advance a
anticathode de cuivre. La recherche des phases présentes dans le composé, s’effectue par
microinformatique (Fichiers JCPDS données en annexe 2). A partir du calcule des distances
inter réticulaires des indices (h,k,l) des différents plans de diffraction, le parametre de maille
cristalline est déterminé par un logiciel U-FIT.

2. Analyse thermique différentielle (ATD)

Son principe est basé sur la mesure de la quantité de chaleur dégagée
(Exothermique) ou absorbée (Endothermique) par la matiére quand elle subit des
transformations chimiques ou physiques.

Le microanalyseur utilisé est de type Setaram Labsys TM, piloté par un ordinateur. Il
mesure la différence de température (AT) entre I'échantillon et celle du témoin (alumine
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3.

6.

alpha calcinée). En pratique la différence de flux de chaleur entre I’échantillon a analyser et
le témoin.

Les mesures ont été réalisé sous argon U dynamique a raison de 3.5l/h sur des
mélanges de poudres (Ni-13%Al) en masse.

Le cycle thermigue comporte une montée jusqu’a la température de consigne de
1100°C et une descente jusqu’a I'ambiante a raison de 10°C par minute.

Mesure de la densité apparente (p.) :

Les densités en cru des pastilles et des frittés ont été mesuré par la méthode
géométrique vue la forme simple de nos échantillon (pastille cylindrique D = 13mm)

Les mesures ont été réalisé sur des pastilles en crue et des frittés de nickel pur et des
alliages (Ni-13% Al) en masse, en effectuant au moins trois mesures pour chacune d’entre
elle afin de vérifier la reproductibilité des résultats. La méthode est décrite en annexe 3.

Microscopie électronique a balayage (MEB) :

L'appareil utilisé est de type JOEL. JSM85. Il est équipé d’un systeme de
grossissement compris entre 50 et 10000 fois.

La microscopie électronique a balayage nous a permis de juger qualitativement al
forme et la taille des grains des différentes poudres purs de nickel et d’aluminium ainsi que
les faciés et les coupes des échantillons oxydés.

Un microanalyseur a dispersion d’énergie (EDS) de type EDAX 9100/60, couplé au
MEB, permet d’effectuer une analyse qualitative des éléments présents de masse atomique
supérieurs a 1, ainsi que les mesures semi-quantitatives des proportions des différentes
phases apres correction ZAF (Z = numéro atomique, A = absorption des rayons X, F =
fluorescence). Les échantillons sont en générales métallisés par dépot d’un film d’or qui
assure la conduction électronique.

Microscopie optique (MO) :

Nous avons utilisé un microscope métallographique de type Axioplan Carl Zeiss,
équipé d’'un appareil photographique et d’un polariseur de lumiére. Il est équipé également
de quatre objectifs (X10, X20, X50, X100) qui nous permet d’observer la microstructure des
métaux frittés.

Surface spécifique (BET) :

La méthode utilisée pour déterminer la surface spécifique des poudres de nickel et de
I’aluminium est celle de Brunauer, Elmett et Teller (BET) décrite en annexe4.

L'appareil utilisé est de marque Micrometrics de modéle 2205. Le principe est le
calcul de la surface spécifique (S) qui est basée sur la détermination de la quantité de gaz
adsorbé nécessaire pour former une couche mono moléculaire sur un échantillon de poudre.

Apres avoir dégazé I'échantillon par chauffage sous balayage d’argon, la mesure de
I'adsorption est effectuée a la température de I'azote liquide. Le principe est de maintenir
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une basse pression constante dans la cellule de mesure au moyen d’un piston mobile qui
permet de réduire le volume de gaz adsorbé et donc a la surface spécifique de la poudre, qui
est directement indiquée par un compteur digital.

. Microdureté Vickers (Hy) :

La microdureté des échantillons frittés, de nickel pur et des alliages (Ni-13%Al) en
masse, a été mesuré par indentation Vickers (Hy) a I'aide d’un microduremeétre Shimadzu
type M, équipé d’'un pénétrateur en diamant a base carrée, sur des sections transversales
polies préalablement incluses dans une résine thermodurcissable.

La charge de 300 grammes est maintenue pendant 10 secondes. Chaque valeur
obtenue, constitue une moyenne statistique de 20 mesures par échantillon. La dureté est
calculée a partir de la réaction :

T
- 2.1
H, = 18544 — (2.1)

M : charge appliquée (kg)

D : valeur moyenne de la diagonale (mm)
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'CARACTERISATION
DES
POUDRES

Ce chapitre est consacré essentiellement a la caractérisation des poudres de nickel et d’aluminium,
utilisées tout au long de notre étude a savoir: I'analyse radio cristallographique (DRX), la microscopie
électronique a balayage (MEB) et la mesure de la surface spécifique par la méthode (BET).

lll.1. Analyse cristallographique :

L'identification des phases par diffraction des rayons X a été effectué sur quelques milligrammes de
poudre de nickel et d’aluminium, qui sont représentées respectivement sur les figures lll.1, 2.

Les spectres obtenus ne décelent respectivement, que les raies propres du nickel de structure
cristallographique cubique de parameétre de maille a =3.5238 A (fiche JCPDS, n°04-0850) et d’aluminium de
structure cristalline cubique a faces centrées de paramétre de maille a =4.0494 A (fiche JCPDS n°04-787), les
fiches JCPDS sont données en annexe 2.

Fiche JCPDS n°04-0850 (Ni pur)

] \ -

40 50 60 70 80 90 100
2-theta (°)

Figure lll.1 : Spectre de diffraction des rayons X de la poudre de nickel pur.
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DRX : Poudre d'aluminium Pur

i Fiche JCPDS n°04-787 (Al Pur)

Intensité (U.A.)

30 40 50 60 70 80 90 100
2-Théta (°)

Figure lIl.2 : Spectre de diffraction des rayons X de la poudre de I'aluminium pur.

111.2. Microscopie électronique a balayage :

Les micrographies obtenues par microscope électronique a balayage sur les différentes poudres, sont
illustrées sur les figures 111.3, 4.

Pour le nickel pur, on observe les particules élémentaires tres fines dont la taille moyenne apparait
voisine de 2um et présente un aspect sphéroidal avec un état de surface grumeleux.

Quant a la poudre d’aluminium, présente des grains plus grossiers dont la taille moyenne est de
I'ordre de 15um et de forme irréguliere.

Yy & Y ﬂ i
Lo y > ]
A7 ("0 (oo
EHT = 10.00 kv Lens Date :23 Jun 2008
D= 11 mm Photo No. = 4777 Aperture Size = 30.00 ym

G T y T8 |

Figure I11.3. Aspect de la poudre de nickel pur (MEB)
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Figure 111.4. Aspect de la poudre d’aluminium pur (MEB)

l11.3. Mesure de la surface spécifique :

Les diamétres moyens des grains des deux poudres de nickel et d’aluminium ont été calculé en
mesurant la surface spécifique (S) par la méthode BET a partir de la relation :

6
SpeT = p._d
p : Masse volumique de la poudre pure
d : diamétre moyen des grains
Les résultats sont représentés dans le tableau suivant :
Poudre Nickel Aluminium
Surface spécifique (m?/g) 3.4 15
Diameétre moyen calcule 2 15
(micrometre)
Diamétre moyen Fournisseur 2.32 15.60
(micrometre)
Masse volumique poudre pure 8.89 2.7
(g/cm?)

Tableau Ill.1. Surface Spécifique et diamétre moyen des grains de nickel et de I'aluminium.
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111.4. Conclusion :

Les poudres de nickel et d’aluminium employées dans ce travail sont pratiquement pures dans la
limite de détection du diffractometres Siemens D5000 utilisé.

Les diametres moyens des grains de nos deux poudres de nickel et d’aluminium calculés par la
méthode BET sont pratiquement en accord avec ceux du fournisseur.
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Ce chapitre est axé essentiellement sur I'élaboration des frittés de nickel pur et de I'alliage (Ni-13%Al)
en masse par frittage classique.

En paralléle, nous allons étudier I'influence de I’'ajout d’aluminium sur les processus physico-chimiques
de densification du nickel par dilatométrie a température variable qui est complétée par une analyse
thermique différentielle, avant d’aborder I'oxydation.

Les échantillons frittés destinés aux tests d’oxydation seront caractérisés par : diffraction des rayons X
(DRX), mesures de densité apparente (p,) et de microdureté Vickers (Hy), microscopie optique (MO) et
microscopie électronique a balayage (MEB).

IV-1Dilatométrie a température variable

. . . . AL . . . o
Les évolutions dimensionnelles (L—) en fonction de la température du nickel pur et de I'alliage
0

(Ni — 13%Al) en masse sont représentées respectivement sur les figures 4.1 et 4.2.
I-1. Nickel pur

La courbe de retrait a température variable du nickel pur est classique [1-8] : voir figure 4.1

X/
L X4

De I'ambiante jusqu’a 500°C, on constate une légere dilatation

a T =500°C, le retrait débute qui se termine vers 1350°C

pendant le retrait [500-1350°C] la courbe a une allure hyperbolique qui présente un point d’inflexion
qui se situe vers 800°C

% Au refroidissement la courbe est pratiquement linéaire

7

% le retrait global est de I'ordre 14%.

A X4

R/
A X4

I-2. L'alliage (Ni-13%Al)

L’ajout de 13% en masse d’aluminium, engendre des modifications significatives de la courbe anisotherme
par rapport au nickel pur. Voir figure 4.2

< De la températureambiante jusqu’ a 200°C, I'alliage (N-i13%Al) se dilate de la mémemaniere que le
nickel pur

+* Dans le domaine [200 et 550°C], on observe une expansion continue qui s’étale jusqu’a 550°C, qui est
de I'ordre de 1%

% Au-dela de T =550°C, débute apparemment le retrait de I'alliage (N-i13%Al) en masse, avec un retrait
brusque a cette méme température

% Enfin, au refroidissement la courbe est pratiquement linéaire et identique a celle du nickel pur

+* Notons que la diminution de retrait total due a I'ajout de 13% d’aluminium est de I'ordre de 8%.
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Dilatométrie anisotherme du nickel pur
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Figure 4.1 : Dilatométrie a température variable de nickel pur.
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Figure 4.2. Dilatométrie a température variable de I'alliage (Ni-13%Al) en masse.
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IV-2 Analyse thermique différentielle (ATD)

Une analyse thermique différentielle (ATD) a été réalisé sur le mélange de poudre de I'alliage (Ni-
13%Al) en masse jusqu'a 800°C, avec une vitesse de chauffe de 10C°/min, sous flux d’argon avec un débit
égale a (3.51/h).

Le thermogramme du mélange de poudre (Ni-13%Al) en masse (figure 4.3), a révélé la présence d’'un
pic exothermique trés énergétique, traduisant la violence de la réaction correspondante a la composition
stoechiométrique du composé NisAl. Toutefois, précédant cette réaction, on observe une petit pic
endothermique qui pourrait correspondre a la formation d’'une phase d’aluminium fondue mais plus
probablement a celle du liquide eutectique (T = 640°C).

250 1

200 + Pic Exothermique
=2
2
5 150 1
2
[
<
o
[<5)
< 100
=}
[

50 1 Pic Endothermique

0 r . . r ' ey .
0 100 200 300 400 500 600 700 800
température (°C)

Figure 4.3. Courbe ATD du mélange de poudres (Ni-13%Al) en masse.

IV.3 Elaboration et caractérisation des frittés

Le retrait des agglomérés (Ni-13%Al) a été suivi sous argon U dynamique avec un débit de 3.5|/h a
I'aide d’un dilatometre de type Setaram TMA92 a température variable, avec des vitesses de chauffage et de
refroidissement de 5°C/min jusqu’ a 750°C.

Le frittage de nos matériaux (Ni-13%Al) a été réalisé sous vide, pendant 1 heure, a la température de
750°C, avec une vitesse de chauffage et de refroidissement égale a 20°C par minute.

Diverses techniques de caractérisations (DRX, mesures de densité et de microdureté Vickers, et des
observations microstructurales ont été mises en ceuvre pour caractériser les frittés.

Les figures 4.4 et 4.5 représentent les diffractogrammes respectives du nickel pur et de I'alliage (Ni-
13%Al) en masse. Dans le cas de nickel pur fritté, évidemment on ne révele que les raies propres du nickel pur
(fiche JCPDS n°04-850 donnée en annexe 2).
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Le diffractogramme de l'alliage (Ni-13%Al) fritté (figure 4.5), fait apparaitre uniquement le composé
monophasé NisAl. L’ajout d’aluminium donne naissance a une nouvelle phase NisAl, correspondant a la fiche
JCPDS n°09-97 donnée en annexe 2.

Les valeurs des densités relatives, des microduretés Vickers et des parameétres de maille, sont
rassemblées dans le tableau 4.1 suivant :

Frittés Densités relatives Microdureté Vickers | Paramétre maille (A)
(%) (Hvos)
Ni pur 96+1 101+3 3.5238 (annexe 2)
Ni;Al 92 240 [78] 3.5720 [79]

Tableau 4.1. Densité et microduretés Vickers (Hyo.3) des frittés du nickel et de I’alliage (Ni-13%Al).

On constate que I'ajout de I'aluminium au nickel diminue le taux de densification de 4% de I'alliage (Ni-
13%Al) en masse par rapport au nickel pur. On constate que la dureté a doublé.

Inersité (UA)

DRX : Nickel pur Fritté

fiche JCPDS n°04-0850 (Ni Pur)

40

50 60 70 80 90
2-Théta (°)

Figure 4.4. Diffractogramme de nickel pur fritté.
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fiiche JCPDS n°09-97 (Ni3Al) *

INTENSITE (U.A.)

20 30 40 50 60 70 80 90 100
2-THETA (°)

Figure 4.5. Spectre de DRX de I'alliage fritté (NisAl).

Les observations morphologique par microscopie optique des frittés de nickel pur et de I'alliage (Ni-
13%Al) en masse représentées par les figures 4.6 et 4.7, aprés polissage et attaque chimique, par une solution
acide de composition volumique (50% eau distillé + 50% acide nitrique HNOs), révelent la présence d’une tres
faible porosité et des grains de formes géométriques trés diverses du nickel pur. Pour l'intermétallique (Ni3Al)
fritté, on décele la présence des pores et des grains de formes plus ou moins arrondies. Les observations
microstructurales semblent au moins qualitativement cohérente avec les valeurs des densités relativement
mesurées (Tableau 4.1).

Figure 4.6. Microstructure du NisAl.
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Figure 4.7. Microstructure de nickel pur fritté (M.O).

IV.4 discussion- Conclusion

¢ Nickel pur

Les résultats de I'étude dilatométrique en fonction de la température, montre que les étapes principales
du frittage de nickel pur sont les mémes que celles décrites dans la littérature [5-6], et typique d’un frittage
purement en phase solide. La courbe d’allure hyperbolique présente un point d’inflexion aux alentours de
800°C, correspondant a la vitesse maximale de retrait qui suit un régime continu traduisant I'activation des
mécanismes de densification classique liés a des flux de matiére vers les cous formés au niveau des contacts
entre les grains de nickel. A cette température I'élimination de la porosité ouverte est tres importante et se
fait au fur et a mesure que la dimension des ponts entre les grains augmente. Cette vitesse élevée est due a
I’élimination rapide des lacunes par diffusion en volume et aux joints de grains. A partir de 1000°C, la vitesse
de retrait a tendance a diminuer (changement de pente de la courbe). Cette étape, correspondant a
I’élimination de la porosité fermée, qui est plus lente car la porosité résiduelle est beaucoup plus difficile a
éliminer. La valeur du coefficient de dilatation thermique (a) déterminée au refroidissement entre I'ambiante
et 1200°C est de I'ordre de 15,50 .10°C?, semble en accord avec les données de la littérature (13,40 10°C*

[43] et 13.20.10°C* [48]).le taux de densification du fritté est aussi en corrélation avec la microstructure.
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++ Alliage (Ni-13% Al)

Al
L’évolution du retrait linéaire T (%) du mélange Ni-13%Al présente un retrait brusque d’amplitude de
0

I'ordre de 8%, se manifeste vers 550C°, avec un coefficient de dilatation moyen dans le domaine de
température [20 a 550°C] de 'ordre de 1,48.10° C?, au refroidissement. Il n’est procédé d’aucun gonflement
préalable et il est suivi par un régime d’expansion thermique tout a fait comparable a celui qui accompagne le
stade du chauffage initial. La courbe de densification est caractéristique d’un frittage en phase liquide. Le
retrait qui survient trés brutalement est trés certainement lié a I'effet de cette phase qui se propage a tres
grande vitesse en laissant derriere elle le composé solide NisAl tout en provoquant le rapprochement des
grains de Ni et d’Al au moment ou ils entrent en réaction. Sans doute des problemes d’homogénéité, de
porosités peuvent subsister au sein du composé, preuve donnée par la micrographique (figure 4.7).

Le thermo gramme du mélange de poudre (Ni-13%Al) en masse (figure 4.3), révele la présence d’un pic
exothermique tres énergétique, traduisant la violente réaction correspondant a la composition
stoechiométrique du composé NisAl. Toutefois, précédant cette réaction, on observe un petit pic
endothermique attribué a la phase liquide de I'eutectique a T=640°C. En effet, certains auteurs considerent
gue la diffusion a I’état solide de I'aluminium dans le nickel ou dans le fer est déja amorcée avant méme que
sa température de fusion soit atteinte [7], ce qui semble expliquer le retrait brusque a T=550°C sur la courbe
de retrait. Il s'avere que la formation du liquide et le déclenchement de la réaction sont quasi concomitantes.

Le diffractogramme de I'alliage (Ni-13%Al) fritté (figure 4.5) fait apparaitre uniquement le composé
monophasé NisAl de densité 92% qui serait cohérent avec le mécanisme du frittage réactif décrit par German
[9].

Les observations morphologiques du produit formé (figure 4.6) apres polissage et attaque chimique
révelent la présence de pores et de gros grains de formes géométriques plus ou moins arrondies.

L’analyse thermique différentielle du mélange de poudres (Ni-13%Al) en masse (figure 4.3), a révélé la
présence d’'un pic exothermique trés énergétique, traduisant la violence de la réaction correspondante a la
composition stoechiométrique du composé NisAl. Toutefois, précédant cette réaction, on observe une petit
pic endothermique qui pourrait correspondre a la formation d’une phase d’aluminium fondue mais plus

probablement a celle du liquide eutectique (T=640°C).
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Concernant la microdureté Vickers (Hy o 3) de I'intermétallique (NisAl), passe pratiguement du simple au
double lorsque on ajoute 13% en masse d’aluminium, pour former la phase NisAl beaucoup plus dure que le
nickel pur.

Quant a la densité relative, les valeurs sont en corrélations avec les microstructures des frittés, qui
révelent la présence d’une faible porosité. On constate aussi des gros grains de formes géométriques plus ou

moins arrondies.
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Oxydation de I'Alliage Ni-13%Al en masse, Frittée Chapitre 5

Les matériaux a base de nickel contenant de I'aluminium sont utilisés a haute température dans
environnements agressifs (corrosion, irradiations...), le choix de I'aluminium est motivé par I'introduction
d’un élément susceptible de conduire I'obtention d’un alliage réfractaire NizAl. Ce dernier, est d’un grand
intérét technologique en raison de ses remarquables propriétés mécaniques et thermiques, a savoir une
grande résistance et un haut point de fusion. Il est également résistant a la corrosion a haute température,
cette propriété étant due a la formation a sa surface d’'une couche protectrice de I'alumine alpha, (x
—Al,03), qui agit comme une barriére de diffusion. Pour toutes ces raisons, I'utilisation de cet alliage est
trés développée dans les domaines de I'aéronautique (turboréacteurs), du stockage d’énergie. Notre intérét
principal pour cet alliage (NisAl) vient de son oxydation qui nous permet d’obtenir une couche mince
d’alumine alpha (x —Al,03), stable, cristalline et épitaxiée [11-12].

L'aluminium est caractérisé par une grande affinité vis-a-vis de I'oxygéne. Cependant, il est
pratiquement inaltérable a Iair. Ceci tient a la formation d’une couche protectrice d’alumine (Al,O3) qui
présente une bonne résistance a la corrosion plus performante que NiO et Cr,03 et constitue un bon isolant
électrique. La résistance a I'oxydation des alliages (Ni-Al) dépend principalement de leur composition, donc
de la teneur en aluminium pour former la couche d’alumine.

Le but de ce chapitre est d’étudier I'influence de la teneur de 13% en aluminium sur les courbes
cinétiques d’oxydation des alliages (Ni-13% Al) pendant 24 heures a des températures différentes, 1100-
1200-1250-1300-1350 °C, dans une atmosphere dynamique d’air. En paralléle, nous examinons I'influence
de la porosité sur les cinétiques de croissance de la coche d’oxyde.

V.1. Cinétique d’oxydation

L'oxydation isotherme entre 1100 et 1350°C de l'alliage (Ni-13%Al) frittés est effectué sur des
échantillons de forme cubique (4mm d’arréte) sous flux d’oxygéne pendant 24 heures, sous pression
atmosphérique, a été suivi par analyse thermogravimétrie. Les produits d’oxydation ont été étudié par
diffractométrie des rayons X (DRX), par microscopie électronique a balayage (MEB) et en fin par
microanalyse.

L’évolution chronométrique de la réaction est traduite en rapportant le gain de masse par unité de
surface en fonction du temps(t) : (Am/s) = f (temps).

Dans le domaine de température exploré (1100 < T < 1350°C), I'oxydation de tous les échantillons de
(Ni-13%Al) en masse s’effectue suivant une loi des vitesses paraboliques que I'on peut exprimer de la fagon
suivante :

2

() -ro

Am ,
5 Gain de masse par unité de surface (mg/cm?)

t : temps (heure)
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Les évolutions de prise de poids, par unité de surface et en fonction de temps, sont reportées sur la
figure 5.1, ces résultats montrent que, les courbes sont d’allure parabolique quelles que soient les
températures d’oxydation entre 1100 et 1350°C. Elles présentent une faible prise de masse. On constate
aussi une accélération de la vitesse d’oxydation au-dela de la température 1200°C.

Oxydation des frittés : (Ni3Al)

1
1350°C
= 3 = 1300°C
€
(&)
S~
oo
£ i 1250°C
(%) 2
S~
£
()]
1 1200°C
1100°C
0
0 5 10 15 20 25

temps (h)

Figure 5.1. courbes d’oxydation isotherme de I'alliage (Ni-13%Al), T= 1100-1200-1250-1300-1350°C.

V.2. Caractérisation des produits d’oxydation
1- Diffraction des rayons X

A partir de la température d’oxydation T=1200°C, I'analyse par diffraction des rayons X montre que
I’oxyde formé a la surface des frittés est I'alumine Al,Os.par contre, a T= 1100°C, aucun oxyde n’a été mis en
évidence. Car a cette température I'alumine se trouve a I'état amorphe et ne se cristallise qu’a partir de
1200°C [13]. La couche d’oxyde présente des irrégularités (non uniformes) ce qui explique la présence des
deux phases (NisAl et Al,O3) par DRX, figure 5.2.

Les diagrammes de DRX de l'alliage fritté oxydé a différentes températures (T=1100, 1200, 1250,
1300,1350°C) pendant 24 heures sont représentées sur la figure 5.2.

Il semble que I'ajout d’aluminium se traduise globalement par une meilleure résistance a I’oxydation,
due a la formation de I'alumine alpha(a — Al,03), phase stable. Pour mieux exploiter ces résultats il est
nécessaire de connaitre les produits formés par une étude morphologique en surface et en coupes
transversales ainsi que par microanalyse.

86



Oxydation de I'Alliage Ni-13%Al en masse

Chapitre 5

Intensité (U.A)

JCPDS n° 10-173 (AlI203)

JCPDS n° 9-97 (Ni3Al)
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Figure 5.2. Diffractogramme de NizAl apres 24 heures d’oxydation isotherme
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2-Observations microscopiques et microanalyse
a- Observations en surface :

La morphologie des frittés oxydés évolue trés sensiblement avec la température d’oxydation. Le fritté
NizAl oxydé a T= 1200 °C (figure 5.3) montre la formation de deux couches d’oxyde, 'une en surface sous
forme d’écailles et I'autre sous-jacente. Elles pourraient étre constituées de(a — Al,03), ou de spinelle
NiAl,Os.mais ces composés n’ayant pas été identifiés par DRX, du fait probablement de leur faible quantité
et de la limite de détection par rayon X

Figure 5.3. Oxyde écaillé (T=1200°C)
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b- Observation en section transversale :

L'observation de la couche d’oxyde en section transversale, oxydé a T= 1200°C, indique une amélioration
notable du point de vue recouvrement mais pas poreux figure 5.4.

Figure 5.4. L'oxyde Al,Os poreux, T= 1200°C

L'observation en coupe de la couche d’oxyde a T= 1100°C est trés mince et non décelable par DRX,
d’ou la difficulté de la mettre en évidence sur la section transversale. Par contre sur les autres frittés de NisAl
elle met en évidence une croissance interne de I'oxyde, au niveau des joints de grains du métal. Ces encrages
sont a l'origine d’une bonne adhérence de la couche de corrosion au métal, et confirment bien que
I'accroissement de la température va dans le sens d’une augmentation de la résistance a I'oxydation du
Matériau (figure 5.5-5.6-5.7-5.8). Globalement la couche d’oxyde s’épaissit avec le pourcentage

d’aluminium, conformément au gain de masse mesuré sur la thermo balance.

La microanalyse X couplée avec la microscopie électronique a balayage décele la présence de
concentrations de I'aluminium, de nickel et de I'oxygene, que I'on peut attribuer a la formation de a-Al;0s et

de la spinelle NiAl;Oa4.
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Figure 5.5. Couche d’oxyde (T=1200°C)

Figure 5.6. Couche d’oxyde (T=1250 C°)
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Figure 5.7. Couche d’oxyde (T=1300 C°)

Figure 5.8. Couche d’oxyde (T=1350C°)
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V.3. Exploitation cinétique :
Nous allons considérer une seule réaction, qui est entre I'alliage NizAl et I'oxygene O,.

En corrélant l'allure parabolique des courbes cinétique de la figure 5.1 aux observations
microscopique, il parait logique d’attribuer la croissance de la couche d’oxyde a un processus diffusionnel en
volume des cations Ni?* qui sont mobile grace aux lacunes de nickel.

_— : , . am\? .
On vérifie effectivement sur la figure 5.9, que les transformés: (Tm) = f(t) conduisent aux
représentations linéaires de la figure 5.1.

Les pentes des droites ainsi obtenues a différentes températures (1100°C < T <1350° C) permettent le
calcul des constantes de vitesses Kp. voir tableau ci-dessous.

Kp (mg.cm?.s™/2) 0,065 0,2141 0,3295 0,4516 0,5259

T(°C) 1100 1200 1250 1300 1350

Tableau 5.1. Constantes de vitesse de NizAl oxydé

Les valeurs des constantes de vitesse K, déduites des transformés linéaire a différentes températures
(tableau 5.1) obéissent a une loi d’Arrhenius(kp = koexp(—Ea/RT).

Il est possible de déterminer I'énergie d’activation en se basant sur la loi d’Arrhenius en portant :

1
Ink, = f (=)
Le processus d’oxydation est thermiquement activé avec une énergie de I'ordre de 160+10 KJ/mole.
Voir figure 5.10. Cette valeur est plus faible que celle de I'énergie d’activation de diffusion du nickel
déterminée pour NiO monocristallin ( E, = 247 K] /mole) [105]. Cette différence peut étre attribuée a la
contribution non négligeable des joints de grains aux processus de transport dans la couche de corrosion.
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Energie d'Activatiopn de Ni3Al
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Figure 5.10. Représentation d’Arrhenius de I'oxydation de NisAl

V.4. Discussion :

Les résultats des évolutions isothermes de prise de poids, par unité de surface et en fonction du
temps, montrent que, les courbes sont d’allure parabolique quelles que soient les températures d’oxydation

entre 1100°C et 1350°C. Elles présentent une faible prise de masse.

A partir de la température d’oxydation T=1200°C, L’analyse par diffraction de RX montre que I'oxyde
formé a la surface des frittés est I'alumine Al,Os3, par contre, a T=1100°C, aucun oxyde n’été mis en évidence.
Car a cette température I'alumine se trouve a I'état amorphe et ne se cristallise qu’a partir de 1200°C. La
couche d’oxyde présente des irrégularités non uniforme ce qui explique la présence des deux phases (Ni3Al

et Al,Os) par DRX, figure 5.2.

La morphologie des frittés oxydés évolue trés sensiblement avec la température d’oxydation. Le fritté
NisAl oxydé a T=1200°C, figure 5.3, montre la formation de deux couches d’oxyde, I'une en surface sous
forme d’écailles et I'autre sous-jacente. Elles pourraient étre constituées de la phase o — Al,05; ou de
spinelle NiAl,04. Mais ces composés n’ayant pas été identifiés par DRX, du fait probablement de leur faible

quantité et de la limite de détection par rayons X.

Nous avons observé la couche d’oxyde en section transversale. L’oxydation a T= 1350°C, semble

indiquer une amélioration notable du point de vue recouvrement mais pas poreux figure 5.4.

93



Oxydation de I'Alliage Ni-13%Al en masse Chapitre 5

L'observation en coupe de la couche d’oxyde a T=1100°C est trés mince et non décelable par DRX,
d’ou la difficulté de la mettre en évidence sur la section transversale. Par contre sur les autres frittés de NisAl
elle met en évidence une croissance interne de I'oxyde, au niveau des joints de grains du métal. Ces encrages
sont a l'origine d’'une bonne adhérence de la couche de corrosion au métal et confirment bien que
I'accroissement de la température va dans le sens d’une augmentation de la résistance a I'oxydation du
matériau, figure 5.5/6/7/8.Globalement la couche d’oxyde s’épaissit avec le pourcentage d’aluminium,

conformément au gain de masse mesuré sur la thermobalance.

En corrélant I'allure parabolique des courbes cinétiques aux observations microscopiques, il parait
logique d’attribuer la croissance de la couche d’oxyde a un processus diffusionnel en volume des cations N2*

qui sont mobiles grace aux lacunes de nickel.

Le processus d’oxydation est thermiquement activé avec une énergie de 'ordre de 160+10KJ/Mole,
figure 5.10. Cette valeur est plus faible que celle de I'énergie d’activation de diffusion du nickel déterminée
pour NiO monocristallin (E, = 247 Kj/mole) [105], cette différence peut étre attribuée a la contribution

non négligeable des joints de grains aux processus de transport dans la couche de corrosion.
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Conclusion

Conclusion générale :

L’objectif de notre travail est d’étudier I'influence de I'addition d’aluminium (13% en masse),
sur la réactivité de surface d’un fritté de nickel a T= 1100-1200-1250-1300-1350°C pendant 24 heures
dans une atmosphere oxydante dynamique d’air.

Les frittés de nickel pur et de I'alliage (Ni-13%Al) ont des densités relatives de 96% et 92 %
apres frittage. Leurs structures et microstructure sont alors différentes, ce qui permet d’examiner
entre autre le réle joué par la porosité sur leur résistance a |I'oxydation.

Cependant ce travail comporte deux grandes parties :

** La premiére partie : consiste a élaborer les frittés de I'alliage (Ni-13Al) qui sont destinés aux
tests d’oxydation en nous appuyant sur la dilatométrie a température variable. Afin de mieux
comprendre l'influence de I'ajout d’aluminium, il nous a paru intéressant d’étudier en
paralléle le nickel pur.il s’avere que dans le cas de nickel pur c’est un frittage en phase solide.
L’étude dilatométrique complétée par I'analyse thermique différentielle, pour la teneur de
13% en aluminium a montré qu’il s’agit d’un frittage en phase liquide-réactif, avec une
réaction du type auto combustion (SHS), consommant complétement les deux constituants.
Dans ce cas, la phase liquide transitoire débouche sur la formation du composé
intermétallique NisAl, relativement dense. Tout fois, I'ajout d’aluminium améliore la micro
dureté du matériau (nickel) ceci est attribuée a la formation d’'une nouvelle phase NisAl,
phase beaucoup plus dure que le nickel. signalons, aussi que I'ajout de I'aluminium conduit a
une dédensifcation de I'alliage, mais améliore sa microdurté par rapport au nickel pur avec
une meilleure résistance a I'oxydation.

+* La deuxieme partie : concerne l'influence de I'ajout d’aluminium au nickel, qui se traduit par
une meilleure résistance a I'oxydation vis-a-vis de I'air due a I'’encrage des couches d’oxydes
par les irrégularités de l'interface induite par oxydation interne de I'élement actif qui est
I"aluminium.

L'allure des courbes parabolique est corrolée aux observations morphologiques et
microstructurales, pour en déduire le régime cinétique diffusionnel en volume qui contréle la
vitesse de la réaction.il parait logique d’attribuer la croissance de la couche d’oxyde a un
processus diffusionnels en volume des NI*2 qui sont mobiles grace aux lacunes de nickel. Qui
ont probablment un effet actif sur la concentration en lacune cationiques responsables de
I"augmentation de la vitesse d’oxydation a partir de 1250°C.

Une analyse radio cristallographique a montré qu’il ne se forme au cours de
I’oxydation a différentes températures, de I'alliage (Ni-13%Al) fritté, que I'oxyde a-Al;0s.

Ces observations en surface ont montré une évolution des grains de I'oxyde en fonction de la
température croissante d’oxydation.




Conclusion

Par contre les analyses des couches d’oxydes obtenues, ont montrées que I'oxyde
formé est exclusivement de Il'alumine (a-Al;03), couche protectrice compacte, bien
adhérente, et responsable de la meilleure résistance vis-a-vis de I'oxydation.

Ces analyses n’excluent pas la présence, probablement du spinelle NiAl,Os comme
phase intermédiaire dans la zone interfaciale.

L’originalité de ce travail, concerne par conséquence non seulement le comportement
a I'oxydation de I'alliage (Ni-13%Al) en masse mais également sue |'élaboration par frittage
naturel tout en étudiant en paralléle les propriétés physico-chimiques.
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ANNEXE 1 I

Organigramme d’élaboration du Nickel pur et de alliage (Ni-11%Al).
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SAMPLE PREPARATION : The material used for the NBS sample was &
WM'US?tWWMM' prepared at NBS, Gathersb
ANALYSIS : The chemical analysis (%): Si 0.011, Cu 0.006, Fe 0.007, Ti
0.0001, Zr 0.003, Ga 0,004, Mo 0.00002, S 0.0001, Al 95.9+ (by difference).
TEMP. OF DATA COLLECTION : Pattem taken at 25 C.

GENERAL COMMENTS : Minaral species of doublful validity, Am. Mincral,,
65 205 (1980).
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Swanson, Tetge.
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ANNEXE 3

METHODE DES DENSITES

1- LA METHODE GEOMETRIQUE

On prend une quantité de poudres donnée, et sous une pression de 150MPa, on
obtient une pastille cylindrique de 13mm de diamétre et d’épaisseur (e). Grace a une
balance analytique on peut déterminer la masse (m) de notre échantillon et son épaisseur
a I’aide d’un micrométre électronique.

La masse volumique apparente (P, ) est donnée par la relation suivante :

= ———m S
P. 7.d ‘e
4
d : diametre de la pastille =13 mm.
et grace a cette masse volumique théorique (py,) , on peut avoir le taux de densification
par la relation :
F,
Py

()= 100

2- DENSITE THEORIQUE D’UN MELANGE
Notre mélange formé de deux constituants le nickel et 1’aluminium, avec des
compositions massique : X% et Y%.
La densité théorique du mélange est donnée par :
100
)" ()

di (A) et dy(B) : densités théoriques respectives du nickel et I’aluminium.

pu(mélange ):



ANNEXE 4

METHODE BET

L’adsorption d’un gaz a la surface d’un solide peut étre décrite par I’équation de

Brunauer, Emmett et Teller (BET) :

PR.__ 1 @(P}

NI=P/R)| VuC 1C\R

R
P : pression d’équilibre
P, : pression saturante

V. : volume de gaz nécessaire pour former une couche monomoléculaire sur la

totalité de la surface (donc 0,05 < g <0,35)

S
V : volume de gaz adsorbé par gramme de matiére

C : constante relative a I’énergie de liquéfaction et a I’énergie d’adsorption du

gaz

On obtiendra une droite d’ordonnée a 1’origine (A) : I; et sa pente (B):

(v
i 1r.(.‘ 'ym

—1
V.C

4

A partir du volume de gaz adsorbé on peut connaitre la surface spécifique (S) et cela

grace a la relation:

_V,.Nog

m

22400

N : nombre d’Avogadro

os : surface couverte par une molécule de gaz = 13,8A?
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