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INTRODUCTION

De nombreux travaux concernent l’élaboration des matériaux à base de nickel, en raison

de leurs propriétés et de leurs applications dans divers domaines, tels que la construction

aéronautique et automobile, par exemple. De plus, le nickel (Ni) occupe une position cruciale

en tant que matériau modèle dans les études d'oxydation thermique des métaux. Par ailleurs,

l’oxyde de nickel (Ni1-xO) fait partie d'une importante série d'oxydes de métaux de transition

semi-conducteurs de type p, pour lesquels on dispose de nombreuses études effectuées dans le

passé. Néanmoins, le niveau de compréhension du mécanisme d'oxydation du nickel laisse

beaucoup à désirer. En effet, jusqu'à présent, les études sont basées sur des observations

effectuées à température ambiante, alors qu'il convient de souligner que la vitesse d'oxydation

est régie par des phénomènes cinétiques dépendant de la température. L’objectif de nos travaux

est donc de prendre en compte les propriétés de transport de Ni1-xO déterminées à température

élevée. Ces résultats, sur la base d’une étude formelle, nous ont permis de préciser les processus

contrôlant la croissance de la couche d’oxydation thermique.

On peut rappeler que lorsque les alliages à base de Ni sont utilisés dans des

environnements oxydants, à haute température, l’oxyde de nickel constitue la couche

d’oxydation qui se développe à la surface du métal pur ou contenant de faibles concentrations

d’éléments alliés. Ces constituants peuvent se retrouver ensuite dans l’oxyde, sous forme de

cations. Certains d’entre eux, généralement appelés cations réactifs, tels que Ca2+, Cr3+, Al3+ ou

Zr4+ par exemple, influencent la vitesse de croissance de la couche d’oxyde et son adhérence

au substrat. Cependant, malgré l'importance de ces effets dans les matériaux devant présenter

une bonne résistance à la corrosion à haute température, tels que les superalliages, de nombreux

mécanismes importants restent inexpliqués. Par ailleurs, on peut noter que lors des études

d’oxydation, il est préférable que l’introduction des éléments réactifs s’effectue à partir d’un

revêtement déposé à la surface du substrat métallique. Ceci a l'avantage de supprimer la

présence des constituants du revêtement dans le substrat et leur influence éventuelle sur les

processus de transport dans le métal. Si les propriétés de transport dans l'oxyde sont connues,

les chances d'obtenir une meilleure compréhension du mécanisme de croissance de la couche

d’oxyde sont améliorées.
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Dans ce travail, nous avons étudié l’oxydation d’échantillons frittés de nickel pur, en

présence d’un revêtement d’oxyde de calcium. Une analyse thermogravimétrique et des

caractérisations structurales ont été effectuées pour étudier l’influence du calcium sur la

cinétique d'oxydation du nickel et sur la morphologie des couches d'oxydes formées. Ces

résultats ont été analysés sur la base d’une étude formelle, en prenant en compte les propriétés

thermodynamiques et de transport de monocristaux de Ni1-xO non dopés et dopés au Ca, à

l'équilibre et dans des conditions de non-équilibre.

Après une introduction exposant la problématique de notre thèse, ce dernier s’articule

en quatre chapitres :

 Le chapitre I : composé de deux parties, est une synthèse bibliographique

respectivement sur le Frittage et l’Oxydation. La première partie décrit les notions

théoriques essentielles sur le frittage et les mécanismes intervenant lors du processus de

densification ainsi que les différents paramètres influençant le frittage. Dans la

deuxième partie, nous exposerons les différents comportements vis-à-vis de l’oxydation

à haute température (cinétique, couche d’oxyde, diffusion atomique, mécanisme de

croissance de l’oxyde,…).

 Le chapitre II : est consacré à la présentation des différentes techniques expérimentales

utilisées au cours de notre travail : thermogravimétrie, analyse par diffraction des rayons

X (DRX), observations microstructurales au microscope optique (MO) et électronique

à balayage (MEB) pour caractériser les frittés et les produits d’oxydation.

 Dans le troisième chapitre : nous nous sommes intéressés à l’étude et à l’élaboration

par frittage naturel du nickel pur, destinés aux tests d’oxydation,

 Le chapitre IV : représente le noyau central de notre travail. Il concerne l’oxydation du

nickel pur et en présence d’un revêtement de CaO.

-La première partie de ce chapitre concerne les propriétés thermodynamiques et

de transport de monocristaux d’oxyde de nickel pur et dopé au calcium.

-La deuxième partie, nous présentons les résultats d’oxydation du nickel

-Dans la troisième partie, ces résultats sont analysés sur la base d’une approche

formelle de l’oxydation du nickel, qui nous a permis d’identifier l’origine des processus

de démixtion cinétique et leur influence majeure sur la force motrice de diffusion et sur

la cinétique d'oxydation du nickel revêtu de CaO.

 Enfin, une conclusion générale permet de résumer l’ensemble du travail.
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Chapitre 1

BIBLIOGRAPHIE

Parmi les facteurs susceptibles d’affecter le mécanisme de réaction et de modifier la

cinétique d’oxydation, l'état de surface apparaît comme un paramètre très important. Dans le cas des

matériaux frittés, l’état de surface sera lié à la porosité du matériau donc à la densification.

Pour cela, l’objectif de notre travail et de cette revue bibliographique est double :

 la première partie de ce chapitre : consiste à rappeler les notions essentielles et de bases

sur la théorie de frittage. Nous présenterons les mécanismes mises en jeu intervenant lors

du processus de densification de nos frittés destinés aux tests d’oxydation. Les différents

paramètres influençant le frittage seront également cités.

 Dans la deuxième partie de ce chapitre : nous exposerons les généralités concernant la

cinétique hétérogène. En parallèle, les lois cinétiques et de démixtion qui interviennent

dans la croissance des couches d’oxyde obtenues lors de l’oxydation des frittés non et

dopés seront abordées.
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PREMIÉRE PARTIE : FRITTAGE

I. Frittage

Le frittage est un processus de traitement thermique au cours duquel un agglomérat de

poudre est consolidé, sans fusion de l’ensemble (figure I.1). Ceci est réalisé par la création de

liaisons solides entre les particules, grâce au transport atomique des constituants mis en jeu [1]. Ce

phénomène peut, dans certains cas, être accompagné d’une élimination de la porosité de l’ensemble

[2,3], on a alors densification. Dans ce cas, le frittage est généralement décrit grâce à la porosité (p)

ou encore la densité relative dr (appelé aussi taux de densification) :

ࢂ =
ࢂ

ࢂ
() ݐ݁ ࢘ࢊ =

ࢎ࢚ࢂ
ࢂ

= −  ()

Où Vp correspond au volume des pores, V est le volume total et Vth est le volume théorique du

matériau à densité maximale.

D’un point de vue physico-chimique on distingue trois types de frittage suivant les réactions qui se

produisent à l’intérieur du comprimé. L’un des constituants passe à l’état de fusion, on parle de

frittage en phase liquide, dans le cas contraire on parlera du frittage en phase solide. Dans les deux

cas le frittage peut être effectué sous la pression atmosphérique (frittage naturel ou classique), ou

sous une pression extérieure (frittage sous charge, uniaxial ou isostatique).

Matières Premières Compact Pulvérulent Produit dense fritté

Figure I.1. Schéma illustrant le frittage densifiant.
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Le plus souvent la composition chimique du produit après frittage est identique dans son

volume à celle de la poudre initiale, mais dans certains cas exceptionnels le traitement thermique a

un double but : synthèse d’un nouveau composé chimique et densification de ce nouveau composé,

on parle alors de frittage réaction [1].

II. Frittage en phase solide

Le frittage en phase solide est le développement des liaisons entre les grains d’un aggloméré

par la diffusion d’atomes ou de molécules, sous l’action de contrainte superficielles et de la

température. Cette définition suppose qu’il n’y ait jamais fusion totale de l’échantillon. Suivant le

mécanisme d’élaboration ou de croissance de ces liaisons, le frittage conduira à une simple

consolidation du milieu, ou à une consolidation accompagnée d’une densification mise en évidence

par un retrait volumique [1].

II.1. Les différents stades de la densification

Le procédé de frittage intègre plusieurs processus [1].

 Dans un premier temps, la poudre est mise en forme à froid par pressage pour des géométries

simples (cylindre) ou par injection pour les formes les plus complexes.

 La deuxième étape est le chauffage du matériau en dessous de la température de fusion. Une

analyse dilatométrique permet de visualiser de façon simple les étapes successives de la

consolidation du matériau. On observe tout d’abord une augmentation du volume de l'échantillon

due à la dilatation des grains de la poudre. Puis on assiste à un retrait de l'échantillon correspondant

au frittage proprement dit. Enfin, on peut également observer une dilatation du matériau densifié

(figure I.2).

Figure I.2. Courbe dilatométrique d’un échantillon compacté.
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Selon la forme de la porosité, le frittage a été divisé en trois stades par Coble [4]

[Coble_R.L.1961] et Ashby [5] [Ashby1974] que l'on peut résumé comme suit (figure I.3).

(1) Premier stade : la croissance des ponts entre les grains est réalisée par un simple contacte

mécanique entre les grains «due à une simple diffusion réciproque des atomes immédiatement

voisins» [6]. Cette étape est la plus rapide et de loin la plus étudiée [7], elle se poursuit jusqu’à une

densité relative de 65%. Mais contrairement au phénomène de consolidation pure, elle

s’accompagne d’une densification. Le compact peut être vu comme un réseau de pores tubulaires

ouvert sur l’extérieur.

(2) Deuxième stade : on observe une croissance des grains et l’élimination de la porosité ouverte

due à la diffusion aux joints de grains et par diffusion en volume (les pores cylindriques ouverts sur

l’extérieur, diminuent progressivement de volume et, pour des raisons d’instabilité morphologique

locale, se scindent en de nombreux pores sphériques fermés). D'après Coble [8], la densité relative

à ce stade est de l’ordre de 90%.

(3) Dernier stade : les pores prennent une forme sphérique, ces derniers sont isolés dans la

matrice. Cette étape consiste à éliminer la porosité fermée, la densité relative est en générale

supérieure à 90%.

(a) (b)

Figure I.3 : (a) Evolution de la porosité au cours du frittage [9].

(b) Les différents stades de frittage en régime isotherme.
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II.2. Energie contrôlant le frittage

Un frittage apparaît, d’après ce qui vient d’être dit, comme une «réaction» entre phases

solides, caractérisée essentiellement par des transports d’atomes par diffusion. Ce transport aboutit

à de nouveaux arrangements des atomes résultant de l’ensemble des énergies motrices. On peut

considérer trois types d’énergies motrices [10,11].

II.2.a. Energie motrice de surface : cette dernière diminue par réduction la surface globale, lorsque

déjà des ponts se forment entre les granules de poudres.

II.2 b. Energie des défauts ponctuels des surfaces courbes : des défauts structuraux tels que des

lacunes existent en forte densité dans les grains de poudre. Ces lacunes en excès sont dues à

l’existence de courbures de surfaces.

II.2.c. Energie motrice due aux équilibres : Le système considéré contient une phase solide et une

phase vapeur. Si l’interface solide-vapeur est courbée, on aura au voisinage d’une surface concave

chute de la pression d’équilibre, tandis qu’à proximité d’une surface convexe, il y a excès de

pression de la vapeur. Il y a donc transport en phase vapeur par évaporation des bosses et dépôt

solide au fond des cavités ce qui accroîtra la surface du pont [12]. Les trois principaux types

d’énergies motrices que nous venons de citer, nous permettent d’aborder les différents mécanismes

de transport de matière et de croissance des grains mises en jeu lors du frittage en phase solide.

II.3. Mécanismes de frittage

Le frittage des grains de la poudre est possible en raison de nombreux gradients de potentiel

chimique correspondant à des gradients de contraintes dus aux effets de courbures. Si l'on considère

le frittage de deux sphères métalliques reliées par un pont, plusieurs chemins de diffusion sont

possibles (tableau I.1- figures I.4 et I.5).

 A partir de la surface des grains, la matière peut diffuser par la voie gazeuse ; on parle alors

de processus d’évaporation- condensation (mécanisme 1) ou de diffusion gazeuse. La matière peut

également passer par la couche superficielle du matériau, on parle alors de diffusion superficielle

(mécanisme 2). Enfin la matière peut passer par l’intérieur des grains ; dans ce cas, on parle de

diffusion en volume ;

 A partir du centre du joint de grain, la matière peut passer par le joint de grain, cela

correspond à une diffusion aux joints de grains, la matière peut passer par l’intérieur du grain, ce

qui correspond à une diffusion en volume (mécanismes 3-4).
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Tableau I.1 : Mécanismes de frittage [1].

Figure I.4 : Chemins de diffusion entre la surface des grains et le pont de raccordement au

cours du frittage de deux sphères [1].

modèle Transport de matière Mécanismes

Sphères tangentes

(Sans retrait)

Evaporation - condensation

Diffusion superficielle

Diffusion en volume

1

2

3

Sphères sécantes

(avec retrait)

Diffusion en volume

Transport de la matière depuis le centre

du joint de grain jusqu’à la surface du

pont

4

5

6



Chapitre 1 Bibliographie

10

Figure I.5 : Les différentes sources de matières et chemins de diffusion possibles au cours

du frittage de deux sphères [1].

Aucun de ces processus de transport n’aura les mêmes conséquences sur l’évolution de la

microstructure de l’échantillon. On peut distinguer deux types d’effets suivant la source de matière.

Lorsque la matière vient de la surface des grains, le matériau se consolide (formation de joints de

grains), sans changer de dimension (les centres des grains restent immobiles), on parle alors de

coalescence à densité constante. Les grains qui au départ étaient tangents le restent (figure I.4). Si

par contre la matière vient du centre des joints de grains, la cohésion de la pièce impose que peu à

peu les centres se rapprochent : il y a donc à la fois consolidation et retrait. Les mécanismes

envisagés maintenant sont ceux qui transportent de la matière depuis le centre du joint de grain

jusqu’à la surface du pont (mécanismes 5-6). A mesure que le pont s’édifie, de la matière est

progressivement retirée au joint de grain et la cohérence du matériau ne peut être conservée que si

les centres des grains se rapprochent. Le modèle des sphères sécantes permet de rendre compte de

ce phénomène [1].
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III. Frittage en phase liquide

Le frittage en phase liquide implique la présence d’au moins deux constituants dont l’un est

susceptible de fondre ou la présence d’un eutectique. L’intérêt principal de ce type de frittage réside

dans le fait que la phase liquide, choisie, fond à une température inférieure à la température de

densification en phase solide facilitant la réorganisation du compact et sa consolidation. (figure I.6).

Figure I.6 : Etapes classiques durant le frittage en phase liquide du mélange de poudres

[13].

Kingery [14] fut le premier à tenter une approche théorique des lois de retrait en présence

d’une phase liquide. En complément de cette étude Cahn et Heady [15] ont donné une description

microscopique des forces de tension capillaire, qui sont les forces motrices de ce frittage. Selon cet

auteur, une courbe de densification en fonction du temps a l’allure suivante (figure I.7). Elle peut

être divisée en trois parties.

Première partie : Lorsque la fusion se produit, on observe un retrait important dans un temps court

(l'ordre de la minute) qui est dû aux réarrangements des particules les unes par rapport aux autres.

L'efficacité de la densification induite par le réarrangement dépendra notamment de la fraction

volumique de liquide dans le compact et de sa mouillabilité. La loi de retrait peut être représentée

par l’expression suivante :
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ࢂ∆

ࢂ
= ࢞ା࢚ (3) Avec x > 0

Deuxième partie : A la fin du réarrangement des particules, si la phase liquide n'est pas suffisante

pour combler la porosité, celle-ci peut ensuite provoquer une nouvelle densification à condition que

le solide soit soluble. Le liquide qui met en compression les points de contact entre les grains via

des forces capillaires, permettra d'augmenter localement la solubilité du solide dans le liquide. Cette

dissolution dans le liquide suivi de la re-précipitation sur les surfaces libres, conduit à un

rapprochement des grains et donc à une nouvelle densification. Kingery a établi de façon semi-

empirique les lois correspondant à chaque cas. En particulier pour une diffusion limitante.

ࢂ∆

ࢂ
= /࢚ ()

Figure I.7. Courbe de retrait dans le cas du frittage avec phase liquide.

Le tableau I.2 rassemble les autres résultats.

Grains sphériques Diffusion limitante Dissolution limitante

tk
V
V 3/1

0
 tk

V
V 2/1

0


Grains prismatiques tk
V
V 5/1

0
 tk

V
V 3/1

0


Tableau I.2. Lois de retrait d’après Kingery [14].
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Troisième partie : C’est la phase la plus lente et la plus longue. Elle est due à la dissolution des

petites particules et à leurs précipitations sur les plus grosses en formant ainsi des gros grains

(mûrissement d’Ostwald). Donc un grossissement granulaire peut alors être engendré par cette

dissolution complète des petits grains.

* élimination des pores résiduels par diffusion vers la surface

* croissance des grains par dissolution-précipitation

* croissance de la taille des pores par des mécanismes analogues.

Il résulte d’ailleurs de cette dernière propriété que la densité obtenue par frittage en phase

liquide est souvent très voisine de la densité théorique [16].

IV. Frittage réaction

Ce type de frittage se réalise en provoquant une réaction chimique entre les différentes

poudres d’un mélange à haute température. Il consiste à obtenir après traitement thermique, un

produit fritté de composition chimique ou structure différentes du ou des produits initiaux. La

densification se fait par reprécipitation du nouveau composé [1].

V. Effet kirkendall

Le frittage en système polyphasé implique que des particules de poudre d’espèce différente

sont mises en contact (au minimum deux espèces différentes doivent être considérées). Au cours du

frittage, on doit donc s’attendre à observer, non seulement des phénomènes similaires à ceux

évoqués précédemment (formation des ponts et élimination des pores), mais encore des processus

associés à l’hétérodiffusion chimique entre les différents constituants du système.

Par ailleurs, l’intervention des phénomènes de diffusion peut être plus ou moins compliquée du fait

que, dans certains cas, des composes intermétalliques peuvent se former avant d’atteindre l’équilibre

final, ou bien en raison de l’inégalité des vitesses de diffusion des deux éléments en présence on

assiste à un effet kirkendall [17].

Dans un système (A-B) ayant des coefficients de diffusion différent le développement de

l’effet kirkendall dans un tel système (si le coefficient d’autodiffusion de A est plus grand que celui

de B) a deux conséquences principales :

 Première : gonflement des particules de B suite à la diffusion très rapide les atomes de A dans

le réseau de B.

 Deuxième : formation d’une porosité secondaire dite de second espèce qui s’ajoute à la porosité

primaire dans le réseau A.

Ces deux effets se conjuguent pour entraîner des perturbations dans les courbes de retrait, soit sous

l’angle d’un déplacement vers les hautes températures du début de retrait, soit sous l’angle d’une
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décroissance temporaire de la vitesse de frittage si cet effet est notable, et enfin, une diminution du

retrait global.

Pour éviter cet effet il est préférable d’utiliser soit :

 des poudres formées de particules de très petites tailles ayant une grande homogénéité et qui

seront frittées à haute température pendant des temps suffisamment longs

 un frittage sous charge.

VI. Les paramètres du frittage

Plusieurs variables ou paramètres peuvent influencer l’évolution microstructurale d’un

compact de poudre au cours du frittage. Ces paramètres sont liés soit au matériau, soit au procédé.

Les paramètres liés au procédé sont essentiellement relatifs à la température de chauffage, à

l’atmosphère de frittage, au type de frittage : naturel, sous charge, en phase solide, ou en phase

liquide. L’ensemble des paramètres matériaux et technologiques déterminera la densification ou non

du matériau et l’évolution microstructurale. Les paramètres liés au matériau impliquent la

composition chimique du compact de poudre, la taille des grains de la poudre, la forme des grains,

sa distribution granulométrique, le degré d’agglomération de la poudre. En particulier, la

composition chimique (incluant les impuretés : le dopage) peut aider à atteindre une meilleure

densité du compact de poudre en fin de frittage.

VII. Frittage du nickel

Le nickel est un métal très utilisé en métallurgie grâce à ses caractéristiques mécaniques

appréciables qu’il confère aux matériaux élaborés : fluage moindre, bon coefficient d’expansion

thermique, bonne dureté, malléabilité et ductilité. Il rentre dans la composition de nombreux alliages

austénitiques ou austéno-ferriques, en particulier des superalliages utilisés à haute température pour

la résistance à l’oxydation.

Il s’avère que beaucoup d’études sur l’élaboration du nickel pur. Citons Tracey qui a étudié

les propriétés du nickel fritté de 40 à 90% de porosité pour des applications spéciales, comme la

résistance à la corrosion en milieu alcalin [18]. Il mentionne aussi que le frittage se fait en phase

solide par des phénomènes diffusionnels. Schatt [19] a également effectué une étude de frittage par

activation des défauts sur les comprimés de poudre de nickel. Il note que la densification du nickel

compact est attribuée au mouvement et au transport de matière depuis la zone de contact des

particules. Les auteurs Bose [20] et Hwang [21] se sont penchés sur l’influence de la vitesse de

chauffage sur la densification du matériau à base Nickel. Ils montrent qu’une faible vitesse de
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montée en température nuit en donnant naissance à une phase secondaire qui a tendance à bloquer

la réaction entre le nickel et l’aluminium, d’une part. Et d’autre part, qu’il est préférable d’opérer

sous vide plutôt qu’en atmosphère inerte, car sous vide ça permet de faciliter le départ des matières

volatils.
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DEUXIEME PARTIE : OXYDATION

I. Oxydation des métaux

L’attaque d’un matériau par son milieu environnant est appelée : corrosion. Elle est souvent

due à des agents atmosphériques ou à la température qui rendent le milieu environnant agressif.

Lorsqu’elle concerne la réaction d’un métal avec des gaz, on parle alors de : corrosion sèche ou

d’oxydation. Ce terme désigne la perte d’un ou plusieurs électrons par réaction d’un métal avec un

ou plusieurs autres atomes. Le métal oxydé (M) perd (z) électrons, l’élément avec lequel il réagit,

gagne à son tour (z) électrons. Le premier est alors oxydé et le second réduit.

M → Mz+ + ze-

La réaction d’un métal avec son environnement ne constitue en fait qu’un cas particulier de

l’oxydation.

Métal + oxygène → oxydes

La croissance du produit de réaction (l’oxyde MO) va généralement séparer les deux réactifs qui

sont le métal et l’oxygène. L’un, au moins des deux réactifs doit donc être transporté à travers la

couche d’oxyde pour la réaction se poursuive. L’oxyde électriquement neutre possède une structure

cristallographique bien définie, dans laquelle deux sortes d’ions, métalliques et oxygène,

Interviennent suivant des sites préférentiels. En outre, un oxyde est constitué de grains dont le

comportement peut être comparé au comportement des grains métalliques. Ainsi, un oxyde peut se

recristalliser, avoir des grains qui grossissent ou qui subissent une déformation plastique en

particulier à haute température. La question de toute réaction chimique est de savoir s’il ya

opposition ou non entre les approches thermodynamiques et cinétiques, et si c’est le cas, de savoir

quel aspect sera prépondérant. La thermodynamique impose de former le composé le plus stable,

c’est –à- dire celui dont l’enthalpie libre est la plus faible. La cinétique peut permettre de former un

produit moins stable, à condition que l’énergie requise pour amorcer la réaction (énergie

d’activation) soit la plus faible.

II. Thermodynamique de la corrosion sèche

La stabilité thermodynamique des oxydes peut être déterminée à partir de l’enthalpie libre

standard de la réaction. Cette énergie rend compte de l’affinité chimique du métal considéré avec

l’oxygène, à température constante et pression constante. Quand un métal s’oxyde l’enthalpie libre

G de la réaction change et sa variation correspond au travail fourni absorbé. La variation de cette
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énergie constitue la force motrice da la réaction. Pour que la réaction se produise, il faut une

diminution de l’enthalpie libre  0G . Dans les conditions standard et presque pour tous les

métaux cette variation d’enthalpie libre ( 0G ) est donc négative. Elle est liée à l’enthalpie de la

réaction ( 0H ) ainsi qu’a la variation d’entropie ( 0S ) et la température (T) par :

000 STHG  (5)

Cette variation d’enthalpie libre montre que l’oxydation est une réaction activée thermo

dynamiquement. Quant à l’enthalpie de formation de l’oxyde ( 0H ), étant très proche de l’énergie

libre de la réaction, elle est conventionnellement utilisée pour caractériser l’affinité des métaux avec

l’oxygène. Cette affinité est d’autant plus importante que ( 0H ) est plus négative. Donc la

thermodynamique permet de prévoir les conditions de température et d’activité d’oxygène

nécessaires pour que l’oxydation d’un métal ou d’un alliage donné puisse se produire. Ainsi, la

variation d’enthalpie libre standard doit être négative pour que l’oxyde se forme. Mais bien sur la

thermodynamique n’apporte aucune information sur la cinétique de la réaction d’oxydation.

III. Réaction d’oxydation et germination de l’oxyde

La croissance des couches d’oxyde compactes formées par oxydation à haute température

d’alliages métalliques met en jeu des processus complexes de diffusion et de réactions chimiques et

est contrôlée par le processus «le plus lent de la chaine dominante», c’est-à-dire l’étape la plus lente

de la chaîne la plus rapide [20].

La figure I.8 rend compte des processus complexes : la chaîne 1 est relative aux processus

mettant en jeu le cation (oxydation externe), alors que la chaîne 2 est relative aux processus mettant

en jeu l’anion (oxydation interne). Au total, sept étapes peuvent être limitantes.

Pour la chaîne 1(oxydation externe) ce sont :

*Une étape d’injection du cation dans la couche d’oxyde selon M → Mn+ + ne-

Le cation se localisant soit dans une lacune de cation, soit en position interstitielle.

*Une étape de diffusion du cation dans l’oxyde.

*une étape de réaction d’oxydation entre le cation qui débouche à l’interface externe et

l’oxygène de l’atmosphère qui s’est adsorbé sur la surface de l’échantillon.

Pour la chaîne 2 (oxydation interne), 4 étapes peuvent être a priori limitantes :

*Une étape de dissociation et adsorption de l’oxygène [21] O2 → 2Oads

*Une étape d’injection de l’oxygène dans le réseau de l’oxyde ; cette injection correspond,

le plus souvent, à l’ionisation de l’oxygène Oads + 2e-→ O2-
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Figure I.8. Schéma des processus mis en jeu lors de la croissance d’une couche d’oxyde

compacte.

L’oxygène se place en site de substitution ou en site d’insertion.

*Une étape de diffusion de l’oxygène.

*Une étape d’oxydation, à l’interface interne

A ces 7 étapes s’ajoutent encore d’autres étapes pouvant éventuellement avoir un rôle dans la

cinétique de croissance de la couche :

*Diffusion du métal substrat sous-jacent pour alimenter la croissance de la couche,

*Diffusion de l’oxygène dans le substrat sous-jacent pour former soit une solution solide,

soit de l’oxydation interne.

Donc, outre les phénomènes diffusionnels, les réactions d’adsorption de l’oxygène à la

surface de l’alliage, d’injection (ionisation) des ions dans la couche, d’oxydation à l’une ou l’autre

des interfaces selon que l’on considère les chaînes 1 ou 2 peuvent aussi limiter la vitesse de

croissance de la couche. D’une façon générale, on considère que les réactions d’adsorption sont

rapides par rapport aux autres étapes et donc non limitantes.

Après réaction d’oxydation, qui est donc une réaction d’oxydoréduction, il se forme en

surface du métal ou de l’alliage des germes d’oxyde qui croissent de manière bidimensionnelle. En

effet, leur croissance est majoritairement latérale, jusqu’à former une couche de germination de

quelques mono-couches d’oxyde [22]. Cette couche est plus ou moins compacte et son caractère

protecteur dépend essentiellement de la nature et de l’orientation cristalline des germes initiaux [23],

eux-mêmes dépendant de l’état de surface. L’étape de germination est considérée terminée lorsque

la totalité de la surface du métal ou de l’alliage est recouverte. Les mécanismes de migrations des

espèces dans l’oxyde doivent alors être considérés. La formation de la couche d’oxyde sur un alliage

a été schématisée par Kofstad (figure I.9) [24].
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IV. Les lois cinétiques

L’étude de la cinétique d’oxydation est importante car elle renseigne sur le mécanisme de

croissance de l’oxyde. Elle diffère selon que la couche d’oxyde poreuse ou compacte [25].

Pour des couches d’oxyde de faible épaisseur, le suivi de l’épaisseur de cette couche en

fonction du temps permettra de connaître l’avancement de la réaction. Dans le cas de la croissance

d’une couche d’oxyde peu épaisse, la surface métallique en contact avec le gaz ne change pas au

cours du temps. La prise de masse est alors proportionnelle à l’épaisseur. Afin de comparer les

cinétiques d’oxydation d’échantillons dont les surfaces de contact métal/gaz sont différentes, la

variation de prise de masse de l’échantillon est rapportée à la surface de contact métal/gaz.

Figure I.9. La croissance des couches d’oxydes.
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Les cinétiques d’oxydation sont alors de la forme :

ቀ
∆

ࡿ
ቁ


= ࢅ = ࢚.ࡷ (6)

Avec :

Y : épaisseur de la couche d’oxyde formée

Δm : prise de masse de l’échantillon en g

S : surface de l’échantillon en cm2 (supposée constante pendant le temps d’exposition).

t : temps d’exposition

Kn : constante cinétique

n : coefficient caractéristique du mécanisme d’oxydation.

Les courbes cinétiques correspondant à ces différents régimes sont représentées sur la

figure I.10.

Figure I.10. Les différents régimes cinétiques.

Le tableau I.3 présente les différentes lois cinétiques.

Tableau I.3. Les différentes lois cinétiques.

Couche épaisse

Loi linéaire : Y=Kt

Loi parabolique : Y2=Kt

Y=Kt1 /2

Couche mince

Loi cubique : Y3=Kt

Loi logarithmique : Y=a ln (Kt+1)

Loi antilogarithmique : Y=1/ (a-blnt)
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A haute température, les comportements parabolique et linéaire sont souvent observés tandis

que le comportement logarithmique l’est plutôt lors d’oxydations réalisées à des températures plus

faibles [24]. Dans la pratique, les constantes de vitesse définies précédemment sont déterminées à

partir de l’analyse des courbes )(tf
S

m








 
. Dans le cas du régime parabolique, Pieraggi [26] a

montré que la pente de la courbe )( tf
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pour déterminer la constante de vitesse parabolique, kp après les stades

initiaux de formation de la couche de diffusion. Les réactions d’oxydation suivent souvent une

combinaison de ces lois cinétiques et de nombreuses déviations ont été observées par rapport à ces

comportements « idéaux ». L’utilisation d’une loi complète est alors plus appropriée [27].

2

1

11







 






















 










S

m

KS

m

K
cstet

p

(7)

Dans ce cas, la croissance de la couche d’oxyde est contrôlée par un phénomène mixte :

 La réaction chimique, importante pendant les premiers stades de croissance, décrite par le

terme linéaire en ቀ
ଵ

భ
ቁqui traduit la formation du film protecteur d’oxyde

 Un phénomène de diffusion (terme parabolique) est représenté par le terme en ൬
ଵ


൰ qui

traduit la croissance de la couche d’oxyde protectrice.

V. Rapport de Pilling et Bedworth (RPB)

C’est le rapport entre le volume molaire de produit formé par la réaction et le volume molaire

de réactif consommé pour le former [28]. En particulier, le signe (RPB) indique bien si les

contraintes dans la couche d’oxyde sont en traction ou en compression.

 ۰۾܀ <  : la couche formée sera sous tension et aura tendance à se fissurer (couche

poreuse), car la couche d’oxyde est soumise à une contrainte de traction.

 RPB=1 : l’oxyde devrait bien protéger le métal contre la corrosion (les contraintes restent

très faibles).

 ۰۾܀ >  ∶ l’oxyde est soumis à une contrainte de compression et aura donc des chances

d’être compacte (couche couvrante).
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VI. Morphologie des couches d’oxyde

La morphologie des couches d’oxyde peut souvent être reliée aux mécanismes croissance.

Toutefois, ce ne sont pas les espèces diffusantes qui contrôlent cette morphologie, mais les réactions

interfaciales de croissance de la couche d’oxyde.

Lorsque la croissance de l’oxyde se produit à l’interface métal-oxyde, la microstructure externe de

la couche d’oxyde sera semblable à la microstructure initiale du métal, un plan réticulaire de métal

est directement transformé en un plan réticulaire de l’oxyde. Notons que si la couche d’oxyde est

poreuse ou très perméable à l’oxygène, ce qui pourrait conduire à une cinétique linéaire, la

morphologie externe de la couche d’oxyde reste une image de la microstructure initiale du métal si

la croissance se produit à l’interface métal-oxyde. Ce mode de croissance conduit, en règle générale,

à la croissance d’une couche d’oxyde possédant une microstructure équiaxe à grains fins.

Lorsque la croissance a lieu à l’interface gaz-oxyde, les couches d’oxyde sont généralement formées

de grains facettés, et sont souvent décorées de marches de croissance ou d’émergence de

dislocations [29]. La morphologie des couches d’oxyde est alors uniforme et indépendante de la

microstructure initiale du métal sous-jacent. Aucune étude détaillée n’a été effectuée sur les

paramètres influant sur la morphologie et la taille des grains de l’oxyde. Cependant, il a souvent été

observé que la morphologie et la taille des grains d’oxyde varient fortement en fonction des

conditions de préparation de la surface initiale du métal [30], des conditions de mise en température

des échantillons [31], de la pureté du métal [32], autant d’effets qui ne devraient pas être observés

si la croissance de l’oxyde était uniquement contrôlée par les processus diffusionnels. En règle

générale, les couches d’oxyde dont la croissance se produit à l’interface oxyde-gaz possèdent une

microstructure colonnaire, le grand axe des grains colonnaires est alors parallèle à leur direction de

croissance.

VII. Définition d’une couche protectrice idéale

La couche d’oxyde joue alors le rôle de barrière de diffusion entre la matrice métallique et

l’oxygène de l’air. Cette barrière ne peut pas stopper totalement l’action oxydante, car les éléments

de l’alliage ou l’oxygène peuvent diffuser, sous forme ionique, au travers de cette couche plus ou

moins protectrice. La formation d’une couche d’oxyde va définir la résistance à l’oxydation à haute

température d’un alliage.

La couche protectrice idéale devrait donc avoir les qualités suivantes :

1- constituer une barrière effective de diffusion entre le métal et l’environnement,

2- être stœchiométrique pour que la diffusion de l’oxygène et des cations à travers le réseau soit

la plus lente possible,
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3- ne pas être fissurée, ne pas contenir de pores ou de défauts qui pourraient faciliter le transport

rapide des éléments à travers la couche,

4- doit résister à l’écaillage et ne pas se détacher de l’alliage,

5- ne pas être soumise à des contraintes résiduelles,

6- ne doit pas réagir avec l’environnement pour former une espèce volatile,

7- doit résister aux contraintes engendrées lors du cycle thermique.

VIII. Eléments mineurs «Eléments actifs»

VIII.1. Généralité

L’introduction d’éléments actifs a été proposée par des très nombreux auteurs afin de limiter

les fissures et les décollements des couches [33-36], ces éléments peuvent être introduits de

plusieurs façons : en tant qu’éléments d’alliage [37-40], par dépôt superficiel [41,42] ou encore par

implantation ionique [43-45]. Ces éléments actifs sont généralement des métaux réfractaires ou

encore des terres rares dont nous observons les effets sur la cinétique. Le plus étudié est l’yttrium.

Il semble que l’effet soit positif dans la majorité des cas, hormis peut-être dans le cas de

l’implantation ionique, [46] mais expliqué de façon différente par les auteurs. Francis et Antill

[47,48] expliquent que l’élément actif augmente la plasticité de la couche et /ou augmente son

adhérence. Pfeiffer montre plutôt qu’il se forme une couche intermédiaire entre la couche d’oxyde

et l’alliage, ce qui atténue alors l’action destructrice du choc thermique [49]. Cette hypothèse fait

appel à la notion de «joints de grains » le long desquels la ségrégation d’un élément actif est possible.

Stringer pense que les particules d’oxyde formées dans l’alliage par diffusion interne

d’oxygène agissent comme des puits de lacunes cationiques (ce qui empêche alors l’accumulation

de ces lacunes à l’interface oxyde/alliage) et jouent un rôle bénéfique sur l’adhérence de la couche

[50].

VIII.2. Modes d’introduction des éléments actifs

L’introduction d’éléments actifs dans un alliage métallique peut être réalisée par deux voies :

l’addition dans la masse de l’alliage et l’application sur la surface du substrat métallique. L’addition

dans la masse consiste à introduire l’élément actif dans l’alliage. Cet élément peut se présenter sous

forme métallique [51-55] ou se forme d’oxyde dispersé [56-58]. La quantité d’élément actif

nécessaire pour avoir l’effet bénéfique est faible [38], typiquement moins que 1% en masse, et peut

être beaucoup plus faible. Les quantités de plus de 1% provoquent généralement une détérioration

de l'adhérence de la couche. Ceci semble être associé aux particules intermétalliques, contenant

l'élément actif, situées aux joints de grains de l’alliage à la surface du métal. Les dépôts de surface

peuvent être réalisés de façons variées. Ils sont réalisés par implantation ionique [39, 46,59], par
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dépôts de films minces obtenus par CVD [60], par procédé sol gel [61-66], ou par électrodéposition

[67,68].

Depuis que l’effet bénéfique des éléments actifs a été découvert, la plupart des études se concentrent

sur la méthode d’addition dans la masse des alliages. La présence de l’élément actif en tant

qu’élément d’alliage a prouvé clairement son caractère protecteur. Toutefois, à comparer avec la

méthode d’application sur la surface, la méthode d’addition dans la masse présente également des

limites [69] :

 Exigence d’une énergie supérieure pour la fabrication.

 Fissuration (cracking) au cours du travail à froid (si l’élément actif a été ajouté à un

niveau supérieur à la solubilité dans la matrice).

 Diminution de la ductilité.

 Perte d'éléments actifs des alliages fondus dans les scories à cause de la grande stabilité

de leurs oxydes.

Par conséquent, le choix de l’application sur la surface semble être une solution intéressante pour

introduire l’élément actif sans changer les propriétés mécaniques du substrat métallique. Cette

méthode est aussi moins coûteuse et peut être appliquée sur les surfaces ayant des géométries

complexes.

VIII.3. Effet des éléments actifs

De grandes quantités des éléments actifs dans l'alliage diffusent vers l'interface oxyde/gaz. La force

motrice de cette diffusion est le gradient de potentiel d’oxygène existant dans le système de

métal/oxyde/gaz. Si l’élément actif présent dans l’alliage sous la forme : d’élément d’alliage,

d'oxyde dispersé ou d'ion implanté, les résultats sont identiques. Dans chaque cas, l’élément actif

diffuse depuis l'alliage au travers de l'oxyde jusqu’à l'interface oxyde/gaz. Au cours de la diffusion

vers l'interface oxyde/gaz, des ions d’élément actif ségrégent d'abord à l'interface métal/oxyde

(figure I.11). Ensuite des ions d’éléments actifs diffusent vers l’interface externe de la couche

d’oxyde par les chemins les plus rapides que sont les joints de grains de la couche. Autrement dit,

ces ions diffusent à travers la couche d’oxyde par les courts-circuits de diffusion que sont les joints

de grains [70].

Après un certain temps d’oxydation, les joints de grains sont très enrichis en ions de l’élément actif

introduit, notamment au niveau de l’interface oxyde/gaz. Lorsqu’une certaine teneur critique est

atteinte, il se forme des particules d’oxyde riches en élément actif, particules qui grossissent alors

au fur et à mesure que les ions diffusent [70].
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Les effets bénéfiques d’un dopage en élément actif s’explique essentiellement par la diffusion des

ions de cet élément à travers la couche d’oxyde, il est clair que la teneur introduite doit être suffisante

pour permettre un approvisionnement de l’interface métal/oxyde durant toute la durée de service

prévue pour l’alliage. De plus, les effets bénéfiques d’un dopage en élément actif ne se manifestent

pas dans les premiers stades d’oxydation ; ils n’interviennent que lorsque les ions ont pu ségréger à

l’interface métal/oxyde. Par ailleurs, il apparaît qu’à des températures trop élevées, typiquement au-

dessus de 1200°C, les effets bénéfiques du dopage en élément actif sont très vite perdus. En effet, à

ces températures, les ions diffusent rapidement à travers la couche d’oxyde de sorte que des

particules d’oxydes riches en éléments actifs se forment très tôt. Ainsi le réservoir en élément actif

s’épuise au bout d’un temps d’oxydation relativement court.

Figure I.11 : Schéma montrant la diffusion externe des éléments actifs le long des joints de grains

de la couche d’oxyde formée lors de l’oxydation à haute température [70].

IX. Pulvérisation cathodique

C’est en 1853 que Grove [71] a observé pour la première fois le phénomène de pulvérisation

cathodique, se manifestant lors de l’établissement d’une décharge électrique sous pression réduite

de gaz inerte par la formation sur la surface de l’anode d’une fine couche du matériau constituant la

cathode. Ce n’est en revanche qu’au cours de trente dernières années que les progrès réalisés, tant
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en matière de compréhension des phénomènes physiques et physico-chimiques mis en jeu qu’en

matière d’avancées technologiques dans les appareils de contrôle et les générateurs, ont pu conduire

au développement industriel de cette technique pour la synthèse de revêtements métalliques ou

céramiques [72]. Grace à un grand nombre d’avantages, la pulvérisation cathodique est très utilisée

dans différents domaines d’applications en nanoscience, en optique et en physique des matériaux.

A l’heure actuelle, la pulvérisation cathodique est la technique la plus prometteuse pour les dépôts

de couche minces. Elle est très appréciée pour sa souplesse et sa rapidité de mise en œuvre et la

possibilité de faire de dépôts à température ambiante. Elle est très adaptée pour les matériaux

difficiles à évaporer ainsi que pour les substrats flexibles. Elle présente un excellent pouvoir de

recouvrement du substrat avec une reproductibilité du dépôt sous une forme de croissance

colonnaire. Elle permet d’obtenir des couches minces avec des vitesses de dépôt très élevées tout

en rapprochant de la stœchiométrie de la cible. A l’inverse des méthodes de dépôt par voie chimique

où le dopage est compliqué pour le réussir, avec la méthode de pulvérisation cathodique, le dopage

des matériaux peut se faire facilement [73].

IX.1.Mécanisme de nucléation et de croissance du dépôt sur le substrat

Lorsque les atomes arrivent à la surface du substrat, différents processus élémentaires se mettent

en place. La figure I.12 montre les différents phénomènes conduisant à une croissance de couche

mince [74]. Un flux d’atomes est en contact avec le substrat. Les atomes se déposent sur la surface.

Certains sont réévaporés, d’autres ayant perdus suffisamment d’énergie cinétique vont diffuser à la

surface pour former des ilots

Figure I.12. Représentation des phénomènes conduisant à une croissance d’une couche mince.
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Les ilots vont ensuite croitre petit à petit et coalescer jusqu’à couvrir toute la surface. La

phase de nucléation se termine lorsque l’épaisseur atteint environ 100nm. La surface du

substrat est alors entièrement par le film et la croissance du dépôt proprement dit peut

commencer. Ce point critique détermine la microstructure des dépôts et ainsi toutes leurs

propriétés physico-chimiques. La microstructure d’un dépôt réalisé par pulvérisation

cathodique est souvent formée de grains colonnaires. La forme des grains dépend de la

température du substrat, de la pression partielle du gaz plasmagène, de l’énergie des ions

bombardant la surface de dépôt et de l’épaisseur du dépôt.

X. Oxydation du Nickel

L’oxydation à haute température du nickel pur a été très étudiée. Il s’agit en effet d’un cas

qui parait simple et susceptible de servir de système modèle puisque l’oxydation du nickel (structure

CFC) conduit exclusivement à la formation de l’oxyde NiO. Propriétés physico-chimiques et

mécaniques de cet oxyde ont également été très largement étudiées, notamment la non-

stoechiométrie et la diffusion en volume et intergranulaires des cations et anions [24,75-80].

X.1 Les propriétés de NiO

L’oxyde de nickel connu sous le nom de bunsénite à l’état naturel est un matériau de

transition et antiferromagnétique [81].Il se caractérise par une grande stabilité chimique [82] et

thermodynamique [83], très résistant à l’oxydation [82]. L’oxyde de nickel (NiO) cristallise dans

une structure cubique de type NaCl (rocksalt) représentée dans la figure I.13 [84]. Dans lesquels les

atomes de nickel sont dans une coordination octaédrique avec six atomes d’oxygène, NiO présente

une semi-conduction type p, extrinsèque [85], ayant une faible conductivité type p d’après le mode

de préparation. L’oxyde de nickel est un matériau transparent dans le domaine du visible grâce à

son large gap, ce qui lui permet d’être classé parmi les oxydes transparents conducteurs (TCO)

(transparent conductive oxide) [86].

X.2.Cinétiques d’oxydation

Aux températures supérieures à 1000°C, les cinétiques d’oxydation du nickel pur sont

purement paraboliques. Il y a accord entre les constantes paraboliques de vitesse (KP) déterminées

expérimentalement et celles déduites du calcul en appliquant la théorie de Wagner [87]. La

comparaison des données des coefficients de diffusion du nickel et de l’oxygène dans NiO [88-104]

avec les valeurs des constantes (KP) permet d’affirmer que la cinétique de croissance de NiO est

contrôlée, pour les plus hautes températures, par la diffusion des lacunes cationiques en volume

[88,105]. De même l’énergie d’activation (245KJ.mol-1) est égale à l’énergie d’activation pour la

diffusion en volume des cations Ni+2 dans NiO [106].
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Figure I. 13 Structure cristallographie (a) du nickel et (b) du protoxyde de nickel.

Aux températures inférieures à 1000°C, les cinétiques d’oxydation restent d’allure

parabolique. La diffusion en volume n’est plus le processus limitant ou contrôlant la croissance de

l’oxyde, l’énergie d’activation, égale à environ 150KJ.mol-1, est plus faible [105]. La plupart des

auteurs attribuent cet écart à la différence de pureté du matériau [105], de la préparation de surface

[78,107-109], de l’orientation cristallographique du nickel [110-114], de la technique expérimentale

mise en œuvre. Cet écart par rapport au modèle de Wagner est généralement expliqué par

l’intervention de la diffusion intergranulaire.

La diffusion interganulaire des cations et anions a donné lieu à de nombreux travaux, ceux

d’Atkinson [115-117] sont parmi les plus cités. Cet auteur a notamment proposé un modèle [115]

dans lequel la variation de la taille de grain de la couche de NiO en fonction du temps permettait de

rendre compte des variations en fonction du temps d’une constante parabolique de vitesse

instantanée définie par la pente de la tangente aux variations de (Δm2) en fonction du temps. Une

approche semblable avait auparavant été envisagée par M.J.Graham [118] pour expliquer l’effet de

l’écrouissage sur l’oxydation du nickel. Cependant, une étude approfondie de la diffusion

intergranulaire par F.Barbier n’a pas permis de mettre en évidence la diffusion intergranulaire de

Ni+2 dans NiO, cette étude montre au contraire que les fissures et pores présents dans les couches

de NiO jouent un rôle fondamental dans la croissance de ces couches d’oxyde. La variation de KP

observée par Atkinson ou Graham peut être interprétée plus simplement par l’existence d’une

période d’oxydation transitoire avant l’établissement du régime parabolique [26].
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X.3. Aspects morphologiques et structuraux

Péraldi [119, 120] a récemment étudié les morphologies ainsi que les microphologies ainsi

que les microstructures des couches d’oxyde en fonction de la température pour des épaisseurs

comprises entre 1 et 30m, trois types de microstructures associées à différentes morphologies de

surface sont observés.

Pour les températures comprises entre 1000 et 1200°C, les couches d’oxyde sont

caractérisées par une microstructure «simplex compacte» à laquelle correspond une morphologie de

surface de type (grains facettés). L’effet de l’orientation du substrat est important sur la taille des

grains et sur l’épaisseur de la couche d’oxyde [121].

Entre 450 et 800°C et pour des couches d’oxyde d’une épaisseur moyenne d’environ 1m,

la morphologie de surface est cellulaire. À cette morphologie correspond une microstructure

«simplex poreuse». L’effet de l’orientation du substrat est important : les grains peuvent être sous

forme de petites cristallites ou de cellules.

Entre 600 et 800°C et pour des épaisseurs de couches d’oxydes comprises entre 3 et 30m,

la microstructure est (duplex). L’effet de l’orientation du substrat est important sur cette

microstructure. Des amas d’oxyde croissent simultanément aux deux interfaces interne et externe.

Entre ces amas, la fine couche d’oxyde correspond à la surface initiale du métal [120]. Suivant

l’orientation du substrat, la densité surfacique des amas varie, le rapport des épaisseurs couche

externe sur couche interne est constant quelles que soient la température et l’épaisseur moyenne de

la couche d’oxyde. La microstructure duplex se développe à partir de la microstructure cellulaire

(simple poreuse). La couche cellulaire est à l’origine de la couche externe de la microstructure

duplex [119]. À la surface de ces couches d’oxyde, la croissance de plaquettes peut être observée.

Aucune particularité observable dans la microstructure interne de la couche d’oxyde n’est associée

à la présence des plaquettes [120].

Les positions respectives des différentes couches formées aux différentes températures

démontrent que :

 à 1100°C, la croissance est purement cationique,

 à 700°C, la croissance de l’oxyde se fait conjointement aux interfaces interne et externe de

la couche.

Il ressort de la bibliographie que les études cinétiques sur l’oxydation du nickel ont été

principalement réalisées sur la poudre de nickel de haute pureté, les métaux élaborés par coulée ou

encore les alliages à base nickel. Ces études ont fait l’objet d’autres publications [88, 127-124], mais

très peu ont été réalisées sur les frités.
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Il parait donc intéressent d’étudier l’oxydation du nickel fritté en considérant l’influence des ajouts

XI. Oxydation du nickel fritté dopé au calcium

Très peu de travaux portant sur l’effet des éléments actifs dans le cas de l’oxydation des

métaux purs. Les oxydes de métaux de transition, tels que NiO, jouent un rôle déterminant,

notamment lors de l’oxydation des superalliages. Par suite de l’importance des phénomènes de

corrosion dans différents secteurs industriels, tels que la métallurgie ou la production d’énergie.

Mais les travaux réalisés avaient pour but d’identifier tous d’abord les défauts ponctuels

majoritaires, responsables, respectivement des propriétés de transport de ces oxydes et de leur

plasticité, mais également d’analyser l’influence des dopants et des impuretés sur le domaine de

stabilités de ces matériaux, sur la nanochimie des surfaces et interfaces et sur la nature des défauts

ponctuels (Kowalski, Nowotny [125,126] ; Monty [127,128] ; Mrowec [129,130] ; Petot, Petot-

Ervas, Kusinski [131-133] ;C.R.A. Catlow et all [134,135].

Quelques études systématiques relatives à l’influence de divers éléments introduits par

implantation ionique ont été effectuées. Dans le cas du nickel oxydé à 630°C, il a été observé que

l’implantation d’éléments très oxydables et de rayon ionique supérieur à celui des cations Ni2+ induit

une réduction des vitesses d’oxydation, alors que les éléments de rayon ionique inférieur n’ont pas

d’influence [136]. Cependant, en dépit du grand nombre de travaux disponibles, certains aspects du

comportement de ces oxydes ne sont toujours pas élucidés. C’est le cas notamment de l’influence

du calcium, dont le rôle bénéfique lors de l’oxydation des alliages ou de la réduction des minerais

reconnue, sans qu’on ait pu identifier le rôle de ce dopant sur les mécanismes mis en jeu, ce qui

rend difficile d’optimiser l’influence de ce cation, mais également de prévoir le rôle bénéfique

d’autres additifs. On peut également rappeler que l’énergie d’activation d’hétérodiffusion de cations

bivalents dans ces oxydes diminue lorsque le rayon ionique de l’ion augmente [137,138]. Seul le

calcium échappe à cette règle. La seule explication actuelle est un effet de taille (Ca+2 : rayon ionique

0,1nm), d’ailleurs les travaux de Gonzalez [139], ont montrés l’effet important des éléments

alcalino-terreux, en particulier le calcium et strontium sur l’oxydation du nickel pur soit par

décomposition thermique des nitrates alcalino-terreux, soit par passivation à l’aide des solutions

aqueuse de nitrate alcalino-terreux. Cieniek [140] a étudié l’effet des ions calcium sur les propriétés

de transport des monoxydes de nickel et de cobalt monocristallins et polycristallins.
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Chapitre 2

MATIERÈS PREMIÈRES

ET

TECHNIQUES EXPÉRIMENTALES

L’objectif de cette partie est de présenter les matériaux pulvérulents et les diverses

techniques expérimentales utilisées au cours de notre travail.

I. POUDRES METALLIQUES

Les poudres métalliques utilisées au cours de notre étude sont : le nickel (Ni) et l’oxyde

de Calcium (CaO). Leurs principales caractéristiques physico-chimiques [141] sont données en

annexe 1.

I.1. Le nickel (Ni)

Le nickel est un métal blanc gris qui a été découvert par Axel Frederik Cronstedt (Suède)

en 1751. C’est un élément de transition appartenant à la triade du groupe VIII de structure

cristalline cubique à faces centrées avec un paramètre de maille égale à 3,524 Å. Il a des

propriétés mécaniques remarquables : dureté élevée, très bonne malléabilité et une bonne

ductilité. C’est le plus tenace de tous les métaux. Il possède une grande résistance à l’usure et à

la corrosion. En outre, c’est un bon conducteur de chaleur et d’électricité, légèrement

magnétique. Il est également employé dans la production d'alliages non ferreux (pièces de

monnaie, outils, ustensiles de cuisine). Il est utilisé dans les batteries nickel-cadmium et comme

catalyseur en chimie organique. Il entre dans la fabrication de pigments minéraux pour les

métaux et céramiques.

La poudre de nickel utilisée est commercialisée par la société Cerac. Sa pureté est de

99,99%. Le diamètre moyen est d’environ 2,40m [141].
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Les caractéristiques de la poudre de nickel sont représentées dans le tableau II.1.

Poudre Ni

Pureté (% massique) 99,99

Diamètre moyen (µm) 2,32

Impuretés (% massique)

Sn = 0,03

Zn = 0,01

Tableau II.1. Caractéristiques de la poudre de nickel pur fourni par Cerac.

Le spectre de diffraction des rayons X de la poudre de nickel pur (figure II.1),

révèle uniquement la présence des raies caractéristiques au nickel. Sa structure

cristallographique est cubique à faces centrées (C.F.C), de paramètre de maille (a =

3,523Å) (fiche JCPDS n°04-850) donnée en annexe 2.

Figure II.1. Diffractogramme de la poudre de nickel pur.

40 50 60 70 80 90 100

In
te

n
si

té
(U

.A
)

2-Théta (°)

Fiche Jcpds n°04-0850 (Ni Pur)



Chapitre 2 Matières Premières et Techniques Expérimentales

33

La micrographie obtenue par microscopie électronique à balayage montre que les grains de

nickel pur (figure II.2) présentent des particules élémentaires très fines dont la taille moyenne

apparaît voisine de 2μm et présentent un aspect sphéroïdal avec un état de surface grumeleux.

Figure II.2. Aspect des grains de la poudre de nickel pur (MEB).

I.2. L’oxyde de calcium (CaO)

L'oxyde de calcium de formule brute CaO connu aussi comme chaux vive est un solide

poudreux, blanc, inodore et hygroscopique, est produit par décomposition thermique de

carbonates. L’oxyde de calcium est une espèce minérale naturelle rare de structure cristalline

cubique avec un paramètre de maille égale à 4,81059Å.

L'oxyde de calcium (CaO) est très largement utilisé dans l'industrie du bâtiment pour la

préparation du mortier, du stuc et du plâtre et le traitement des eaux usées. Il participe dans

l’industrie pétrochimique pour raffiner le pétrole, pour la production des pâtes et papiers [142].

Le diffractogramme de la poudre d’oxyde de calcium pur (figure II.3) révèle uniquement

les raies propres d’oxyde de calcium qui coïncident parfaitement avec celui de la fiche JCPDS

n°. 037-1497 donnée en annexe 2.
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Figure II.3. Diffractogramme de la poudre de CaO.

L’observation au MEB de la poudre d’oxyde de calcium (figure II.4) montre que la

poudre est sous forme d’agglomérats de petits grains de formes et de tailles différentes.

Figure II.4. Aspect des grains de la poudre CaO (MEB).
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II. PREPARATION DES ECHANTILLONS

Les échantillons frittés de nickel ont été préparés par compression uniaxiale de la poudre

à froid, sous une pression de 150MPa, pendant 2 minutes. Les comprimés obtenus ont été frittés

sous vide secondaire, à 1200°C pendant 3h. (Annexe 3) .Les échantillons obtenus ont été utilisés

pour étudier l’influence du calcium sur la cinétique d’oxydation du nickel

La préoxydation des frittés de nickel pur a été réalisée dans un four vertical à T = 1165°C sous

air pendant 30 heures. Les dépôts cathodiques l’oxyde de calcium (CaO) de l’ordre de X

nanomètres sur une face polie des échantillons préoxydés sont réalisés par un pulvérisateur

pendant 1 heure. Tous les essais d’oxydation en régime isotherme entre 800°C et 1200°C, ont

été effectuées sur une thermobalance de type Setaram sous flux d’oxygène pendant 24 heures.

Les produits d’oxydations ont été caractérisés par, microscopie électronique à balayage et la

sonde de Castaing (Annexe 4).

III. DILATOMETRIE

La dilatomètre est l’étude des variations dimensionnelles d’un matériau soumis à une

programmation de température. L’appareil utilisé est un dilatomètre absolu de type Setaram

TMA92 comprenant :

 un four vertical pouvant atteindre 1600°C refroidi par eau

 un circuit de gaz neutre (Argon), permettant la protection du four et de l’échantillon.

 un capteur de température placé dans la chambre d’analyse du four.

 et un contrôleur CS92, couplé à un micro-ordinateur pour le traitement des données.

La variation de longueur de l’échantillon est suivie par un palpeur relié à un capteur

inductif, le signal électrique est transmis au micro-ordinateur qui enregistre également la

température du thermocouple de mesure, à partir de cet enregistrement on trace la courbe de

retrait :

)(
0

Tf
l
l

l0 = longueur initiale de l’échantillon

Δl = variation de longueur proportionnelle à la température

T = température

La variation de longueur des pastilles en cru est effectuée sous argon U de pureté

99,995% dynamique à raison de 3,5 litres par heure, afin d’éviter l’oxydation des échantillons.

Après avoir placé l’échantillon et le palpeur dans le four, on fait un vide primaire et un balayage
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d’argon, ensuite on porte l’ensemble à la température de consigne (T = 900°C). La dilatométrie

à température variable a été réalisée avec la même vitesse de chauffage et de refroidissement et

égale à 5°C/mn.

IV. LE FRITTAGE

Le frittage de toutes les pastilles a été réalisé sous un mélange de gaz (Ar+5%H2)

dynamique pendant 1 heure dans un four horizontal. Il est équipé d’éléments chauffants

permettant d’atteindre une température de 1200°C. Un programmateur-régulateur

«Eurotherme» assure le contrôle de la température par l’intermédiaire de thermocouples Pt/Pt-

Rh10%. Le frittage est alors effectué sur des pastilles de nickel pur, avec une vitesse de

chauffage de 20°C/mn jusqu’à la température de consigne. Le retour à l’ambiante s’est effectué

avec la même température de montée.

V. PULVERISATION CATHODIQUE

Le système est composé d’une enceinte reliée à un groupe de pompage permettant

d’obtenir une pression résiduelle de l’ordre de 10-7 torr. A l’intérieur de cette enceinte, se

trouvent deux électrodes planes à géométrie bien définie, cathode et anode maintenue à une

distance de quelques centimètres l’une de l’autre. La cathode froide, sur laquelle le matériau à

pulvériser est fixé, est reliée au pôle négatif d’un générateur de tension continue de quelques

kilovolts. L’anode est placée en face de la cathode sur laquelle le substrat est fixé, et peut être

soit à la masse, soit à un potentiel flottant ou polarisé. Ce procédé ne fournit que de faibles

vitesses de dépôt et ne permet pas la pulvérisation des matériaux isolants. L’électrode cible est

équipée d’un cache permettant d’arrêter à tout moment la réaction. Les particules assurant le

décapage de la matière sont généralement les ions d’argons (Ar+) qu’on accélère sous l’effet

du champ électrique de la cible, portée initialement à une tension négative. Les particules

pulvérisées sont en général électriquement neutres. Elles sont diffusées dans toute l’enceinte.

Un certain nombre d’entre-elles participe à la formation du film mince. La cible fixée sur une

électrode (la cathode) est portée à une tension négative. Le substrat est maintenu sur une

deuxième électrode (l’anode) placée au regarde de la cathode, à quelques centimètres. Après

avoir fait le vide primaire, suivi d’un vide secondaire de l’ordre 10-6 torr et introduit de l’argon

à une pression suffisamment élevée, alors une différence de potentiel est appliquée entre les

deux électrodes. Une décharge électrique se produit et crée un plasma d’argon. Les ions positifs

du plasma, attirés par la tension négative de la cathode, viennent bombarder la cible ; les

électrons se déplacent vers l’anode (potentiel positif) et entretiennent le plasma. Si les ions
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positifs ont assez d’énergie, ils vont éjecter des atomes de la cible qui viennent se déposer sur

le substrat, formant ainsi une couche mince.

VI. L’OXYDATION

Les pastilles frittées ont été oxydées sur une microbalance de type Setaram B85, après

avoir été suspendues à une chaînette en Pt.

L’oxydation des frittés a été effectuée en régime isotherme, entre 800 et 1200°C, sous

une atmosphère oxydante d’air.

Initialement l’appareil est placé sous vide primaire dynamique pendant 30 minutes, puis

sous une pression atmosphérique d’oxygène. Pendant la montée en température (20°C par

minute), l’échantillon est maintenu en dehors de la zone chaude par un crochet. Lorsque la

température de consigne est atteinte, l’échantillon est largué dans la zone isotherme du four, ce

qui détermine l’instant zéro.

La prise de masse Δm en fonction du temps (t) : Δm = f(t) est alors enregistrée, à la

température de consigne. Après 18 ou 24 ou heures d’oxydation, le matériau oxydé est sorti

rapidement de la zone isotherme pour provoquer le phénomène de trempe, puis pesé.

VII. TECHNIQUES DE CARACTERISATION

VII.1.Diffraction des rayons X (DRX)

L’identification des phases par analyse cristallographique des poudres, des matériaux

frittés et des oxydes, est effectuée sur un diffractomètre Siemens D8 Advance à goniomètre

vertical muni d’une anticathode de cuivre. La recherche des phases présentes dans le composé,

s’effectue sur un disque (CD-ROM) par microinformatique (fichiers JCPDS en annexe 2). A

partir du calcul des distances interréticulaires des indices (h, k, l) des différents plans de

diffraction, le paramètre de maille cristallin est déterminé par un logiciel U-FIT.

Le spectre des rayons X s’est effectué sur chacun des échantillons entre 20° et 100° (en

2θ) avec un pas de 0,02° et un temps d’acquisition de 1 seconde.

VII.2. Observations microstructurales

Les surfaces polies des échantillons frittés et les coupes transversales des échantillons

oxydés ont été observées par microscopie optique. L’examen de la morphologie des poudres et

des surfaces des échantillons oxydés a été réalisé à l’aide d’un microscope électronique à

balayage. Les observations ont été affinées par microanalyse de dispersion d’énergie des rayons

X.
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a. Microscopie optique (MO)

Le microscope métallographique utilisé est de type Olympus et équipé d’un dispositif

de traitement d’image. Les grossissements utiles sont compris entre 40 et 2000. L’observation

du fritté attaqué avec une solution de composition volumique (50% CH3COOH + 50% HNO3)

pendant 30 secondes a permis de déterminer la taille des grains.

, les échantillons sont enrobés à froid dans une résine epofix, tronçonnés à la scie

diamantée et enfin polis.

b. Microscopie électronique à balayage (MEB)

Le microscope électronique à balayage de type JEOL.JSM35, a permis l’observation des

faciès des frittés, des surfaces ou des coupes d’échantillons oxydés. Les échantillons sont en

général métallisés par un dépôt de film d’or qui assure la conduction électronique.

Le microscope est également équipé d’un système de traitements d’image. La tension

d’accélération peut varier de 6 à 25kV et les grossissements utiles sont compris entre 50 et

10000.

 Microanalyseur à dispersion d’énergie (EDS) de type EDAX 9100/60.

C’est appareil est couplé au MEB. Il permet d’effectuer une analyse qualitative des

éléments présents, présentant une masse atomique supérieure à 1, et de déterminer semi-

quantitativement les proportions des différentes phases après correction ZAF (Z = numéro

atomique – A = absorption des rayons X – F = fluorescence). Les échantillons analysés sont

préalablement recouvert d’un film de carbone.

VII.3. Mesure de la densité apparente ( a )

Les densités en cru des pastilles et des frittés ont été mesurées par la méthode

géométrique vue la forme simple de nos échantillons (pastilles cylindriques : Ø 13mm).

Les mesures ont été réalisées sur des pastilles en crue et des frittés de nickel pur, en

effectuant au moins trois mesures pour chacune d’entre elles afin de vérifier la reproductibilité.

La méthode est décrite en annexe 4.

VII.4. Microdureté Vickers (HV)

La microdureté des échantillons frittés, de nickel pur, a été mesurée par indentation

Vickers (HV0.3) à l’aide d’un microduremètre Shimadzu type M, équipé d’un pénétrateur en

diamant à base carrée, sur des sections transversales polies préalablement incluses dans une

résine thermodurcissable.
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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 à partir

de la relation :

Hv = 1,8544
d
m

2

m = charge appliquée (kg)

d = valeur moyenne de la diagonale (mm)
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Chapitre 3

ELABORATION PAR FRITTAGE NATUREL

DU NICKEL PUR

Ce chapitre, est consacré à l’étude des propriétés physico-chimiques de frittage du nickel

pur par dilatométrie à température variable (anisotherme).

Diverses techniques (DRX, mesures de densité, de microdureté Vickers et microscopie

optique), ont été utilisées pour caractériser les frittés de ce métal. Celui-ci constitue le matériau

de base de l’alliage (Ni-1%Al) en masse, qui fera l’objet du chapitre suivant.

I- Travaux antérieurs sur le nickel

Le frittage du nickel pur ou allié a été intensivement étudié et un nombre assez important

d’articles ont été publiés sur ce sujet. Citons entre autres, les travaux de Pernot [143] qui a mis

au point un modèle théorique décrivant l’évolution de la contrainte à la rupture des frittés de

nickel. Dans sa thèse, Sayd [144] a étudié les propriétés microstructurales et physiques des

frittés de nickel en fonction des conditions de frittage. Tracey [18], quant à lui, s’est penché sur

les propriétés des frittés de nickel à haute porosité (40 à 90%) ayant des applications spéciales

comme par exemple la résistance à la corrosion en milieu alcalin. Il ressort de cette étude que

la densification du métal au cours du frittage en phase solide est assurée essentiellement par des

phénomènes de réarrangement, et de diffusion en volume. Il ajoute qu’au-delà de 600°C, la

diffusion en volume s’accélère avec les changements de forme des pores. Schatt et Henz [19]

ont travaillé sur le frittage du nickel par activation des défauts des comprimés de ce métal et

ont conclu que la densification est due essentiellement à la présence d’une densité de défauts

élevée aux zones de contact des particules et au transport des atomes depuis cette zone de

contact. Enfin, citons le travail récent de Halem [145] qui a effectué le frittage naturel du nickel

sous deux atmosphères différentes et à deux densités relatives différentes, afin d’étudier

l’influence de la porosité et de l’atmosphère de frittage sur la réactivité de ce métal en présence

d’oxygène.
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II- ETUDE DILATOMETRIQUE ANISOTHERME DU NICKEL PUR

La dilatométrie fournit des indications très précises sur les températures de frittage des

poudres, grâce au suivi de l'évolution dimensionnelle de poudres pastillées, en fonction de la

température. Tous les essais ont été réalisés sous argon, avec une vitesse de montée en

température identique et égale 5°C par minute.

Les évolutions du retrait (%)
0L

L
en fonction de la température du nickel pur est donnée

sur la figure III.1. :

La courbe de retrait anisotherme du nickel pur d’allure hyperbolique obtenue est

classique et typique d’un frittage en phase solide [146]. Pendant le cycle thermique il apparaît

successivement :

* Tout au début on observe une très légère expansion, due à la dilatation des grains

sous l’effet de la chaleur.

* Ensuite vers 500°C débute le retrait qui s’achève vers 125O°C

* La courbe présente un point d’inflexion vers T=800°C, qui correspond à la vitesse

maximale de retrait.

*Le retrait global est de l’ordre de 14%

* La courbe de refroidissement est linéaire, sans aucune particularité. Elle nous a permis

d’estimer le coefficient de dilatation thermique du nickel entre 20 et 1200°C, qui est de

l’ordre de 14,2.10-6 °C-1.

Figure III.1. Courbe de retrait à température variable du nickel pur.
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III- CARACTERISATION DU NICKEL PUR FRITTE

L’analyse par diffraction des rayons X (figure III.2) ne révèle que les raies propres du

nickel pur (fiche JCPDS N°04-850) donnée en annexe 2. Ce spectre nous a permis d’évaluer le

paramètre de maille a = 3,5235  0,0005Å.

Figure III.2. Diagramme de DRX du nickel pur fritté.

Les valeurs de densité et de microdureté Vickers (HV0.3) sont rassemblées dans le

tableau III.1.

Tableau III.1. Densité et microdureté Vickers des frittés de nickel pur.

40 50 60 70 80 90 100

In
te

n
si

té
(U

.A
)

2-Théta (°)

DRX : Nickel pur Fritté

Ni pur Fritté

JCPDS (Ni)

Fritté Densité relative

en cru

Taux de

densification

(%)

Microdureté Vickers

(HV0,3)

Ni 43± 1 97 ± 1 105 ± 2

Fiche JCPDS n°04-850 (Ni-Pur)
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La figure III.3 présente les caractéristiques microstructurales des échantillons après

attaque chimique par une solution acide de composition volumique (50% HNO3 + 50%

CH3COOH) pendant 20 secondes, la microstructure observée est constituée de gros grains de

formes géométriques très diverses. On note aussi la présence de quelques pores inter et intra

granulaires

Figure III.3. Microstructure du nickel pur fritté (MO).

IV- DISCUSSION

La courbe de retrait à température variable est caractéristique d’un frittage en phase

solide. Elle présente la même allure générale que celle des métaux purs tel que décrits dans la

littérature [145,1]. On observe un point d’inflexion aux alentours de T=800°C [147],

correspondant à la vitesse maximale de retrait. A cette température l’élimination de la porosité

ouverte est très importante et se fait au fur et mesure que la dimension des ponts entre les grains

augmente. Cette vitesse élevée est due à l’élimination rapide des lacunes par diffusion en

volume et aux joints de grains [147]. D’après Levy [148], dans le cas du frittage des particules

de même nature, le mécanisme de densification le plus probable est l’émission de lacunes au

voisinage des pores et leur élimination rapide vers des puits fixes par diffusion en volume. Ceci

est corroboré par Schatt [19] qui attribue le frittage du nickel à la présence d’une densité élevée

de défauts ponctuels au voisinage des ponts, ce qui favorise les processus de diffusion. A partir

de 1000°C, la vitesse de retrait a tendance à diminuer (changement de pente de la courbe). Cette

étape, correspondant à l’élimination de la porosité fermée est plus lente car la porosité résiduelle

est beaucoup plus difficile à éliminer [147].

La microstructure révélée par la microscopie optique confirme le taux de densification

élevé du fritté de nickel pur. La valeur du coefficient de dilatation thermique calculée entre 20
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et 1200°C au refroidissement (=14,20.10-6°C-1) semble en accord avec celle de la littérature

( = 13,40.10-6°C-1) [149].

Les résultats de l’étude dilatométrique du nickel pur sont pratiquement conformes à

ceux des métaux purs et typique d’un frittage en phase solide tels que donnés par la littérature

[144,145].

On constate que le nickel présente une bonne aptitude au frittage avec un taux de

densification de l’ordre de 97%.



C H A P I T R E IV

INFLUENCE DU CALCIUM

SUR L’OXYDATION DU NICKEL
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Chapitre 4

INFLUENCE DU CALCIUM

SUR L’OXYDATION DU NICKEL

I. Introduction

Le nickel occupe une position cruciale en tant que matériau modèle dans les études

d'oxydation thermique des métaux [24, 150-154], car Ni1-xO est le seul oxyde qui se forme à la

surface des alliages riches en nickel. Or cet oxyde, qui fait partie d'une importante série d'oxydes

de métaux de transition semiconducteurs de type-p, a fait l’objet de nombreuses études dans le

passé. Néanmoins, le niveau de compréhension du mécanisme d'oxydation du nickel et de ses

alliages laisse beaucoup à désirer, car l’analyse des résultats, généralement basée sur

l’observation de couches de corrosion effectuée à température ambiante, ne permet pas d’avoir

accès à la cinétique d’oxydation régie par des processus ayant lieu à température élevée. Le but

de ce travail était donc de prendre en compte les propriétés thermodynamiques et de transport

de Ni1-xO, à température élevée, pour analyser les résultats expérimentaux d’oxydation du

nickel.

Notre étude est réalisée avec des polycristaux de nickel revêtus d’un film de CaO, afin

d'éliminer l'influence du calcium sur les propriétés de transport du métal. Les résultats ont été

analysés en tenant compte à la fois, d’une approche fondamentale des processus de transport

dans des conditions de non-équilibre, dérivée d'équations de thermodynamique irréversible

[151,155], et des propriétés thermodynamiques et de transport de monocristaux de Ni1-xO pur

et dopé.

II- Propriétés thermodynamiques et de transport de l’oxyde de nickel pur et dopé

II.1- Propriétés thermodynamiques de l’oxyde de nickel-Influence du calcium sur la

concentration et la nature des défauts majoritaires

Lorsque le nickel réagit avec l'oxygène, un film d’oxyde de nickel (Ni1-xO) se forme sur

la surface métallique. Les défauts majoritaires dans cet oxyde sont les trous électroniques (h°)
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et les lacunes cationiques fois ionisées négativement (V’) [151,156], dont les concentrations

dépendent de la température et de la pression partielle d’oxygène en équilibre avec l’oxyde

൫ ൗ ۽ ⟺ ۽۽ + હ܄
ᇲ

+ હܐ°൯

[°ܐ] = હ[܄હᇱ] = ܄۹ۯ


(હା)ൗ

൫۽۾൯

(હା)ൗ

(1)

où KV est la constante d'équilibre de formation des lacunes de nickel, OO un ion oxygène sur

son site du réseau, ۯ = હ


(હା)ൗ
et les crochets indiquent les concentrations de défauts en

fractions molaires dans le sous-réseau cationique.

Des analyses EELS (Electron Energy Loss Spectroscopy), réalisées avec des

monocristaux d’oxyde de nickel pur et dopé calcium [157], ont montré que Ca2+ est un cation

réducteur dans Ni1-xO, donnant lieu à la formation de cations nickel de charge unité (Ni+). En

conséquence, lorsqu’on substitue sur un site Ni+ un cation Ca2+, le défaut cationique formé (

.
Ni

Ca ) aura une charge effective positive, ce qu’on peut schématiser par la réaction :

ܑۼ܉۱
܆ ⟺ ܑۼ܉۱

. + ᇱ܍ (2)

Où x
NiCa représente un cation Ca2+ sur un site Ni2+, et e’ l’électron formé lors de cette réaction.

Ces défauts influencent la concentration des lacunes de nickel à travers la condition de sito-

neutralité :

હ[ܑۼ܄
હᇱ] + [ᇱ܍] = [°ܐ] + ܑۼ܉۱]

. ] (3)

Et le coefficient de diffusion du nickel (DNi), selon la relation [150,153] :

܄۲܄܆ = ۼ܆ ܑۼ۲ܑ (4)

Où Dv est le coefficient de diffusion des lacunes de nickel,(X = [Vᇱ]) leur concentration

dans le sous-réseau cationique et ܺேcelle des cations nickel, avecX୧≈ 1.

Des mesures du coefficient Seebeck (Q) ont confirmé la présence des électrons dans

l’oxyde de nickel dopé Ca (Eq.3). On peut rappeler que l’effet Seebeck apparaît en présence

d’un gradient de température [158- 160]. Dans le cas des oxydes semi-conducteurs-p, où les

porteurs électroniques sont les défauts les plus mobiles ≈܋܍ܔ܍ૄ) ૄ܄) , il est dû à la

diffusion de ces défauts vers la face où la température est la plus basse. La polarité de cette face

indique donc le signe des défauts électroniques prédominants. Ainsi, si la polarité de cette face

est positive, les trous électroniques sont les porteurs de charge majoritaires, et Qp>0. Si la

polarité est négative, elle indiquera la prédominance des électrons, et Qn<0. Dans les deux cas,

Qp et Qn sont des fonctions décroissantes de PO2. Lorsque les contributions des trous
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électroniques et des électrons sont du même ordre de grandeur, on est alors en présence d’un

semi-conducteur mixte, pour lesquels le coefficient Seebeck (Qm) est une fonction croissante

de PO2, qui peut prendre des valeurs positives ou négatives, selon la concentration relative des

défauts électroniques (e’, h°).

Les valeurs du coefficient Seebeck obtenues avec des monocristaux d’oxyde de nickel

pur et dopé [158,160] permettent de confirmer que ces échantillons sont des semi-conducteurs

de type-p (figure IV.1). Cependant, les échantillons dopés présentent une différence de

comportement de part et d’autre de PO210-4atm :

* Pour PO2>10-4atm, l’effet Seebeck est une fonction décroissante de PO2. Les trous

électroniques sont donc les défauts majoritaires.

* Pour PO2<10-4atm, l’effet Seebeck est positif et présente une fonction croissante de PO2.

L’oxyde est un conducteur mixte, avec une concentration des trous électroniques supérieure à

celle des électrons. Ces résultats sont cohérents avec ceux des analyses EELS. Ils confirment la

présence des électrons dans l’oxyde de nickel et le caractère réducteur du calcium dans l’oxyde

de nickel [157] (Eq.3).

Figure IV.1. Influence de la teneur en calcium sur le coefficient Seebeck dans l’oxyde de

nickel

II.2- Propriétés de transport de l’oxyde de nickel

II.2-a- Conductivité électrique de Ni1-xO à l’équilibre thermodynamique- Influence du

calcium sur le domaine de stabilité du nickel.

On peut rappeler que la conductivité d’un oxyde semi-conducteur de type-p (Eqs.1) est

contrôlée par les trous électroniques ൫ૄ °ܐ ≈ ૄ܄൯[151,156, 161] :

ો = ܍ૄ ܘ = ો൫۽۾൯
 (હା)/

)ܘܠ܍ /܂܀ )ൣି ܄۶∆۶ૄି∆ (હା)/ ൧    
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Où (e) est la charge électronique, Hv l’enthalpie de formation des lacunes cationiques, (la

mobilité des trous, supposée contrôlée par un processus de hopping ൫ૄ = ૄܘܠ܍
ି∆۶ૄ /܂܀ ൯

et Hleur enthalpie de mobilité.

Sur la figure IV.2, nous avons reporté les résultats de mesures de conductivité électrique

de monocristaux d’oxyde de nickel pur et dopé Ca, à 1100°C [158,160]. On peut noter sur cette

figure la présence de court–circuits, notés sc, qui apparaissent lorsque la pression partielle

d’oxygène en équilibre avec l’oxyde diminue. Ces court-circuits indiquent l’apparition du

nickel, et en conséquence le déplacement de la limite de phase Ni/NiO vers des PO2 d’autant

plus élevées que la teneur en calcium augmente (figure IV.3). Ces résultats sont en accord avec

les analyses EELS effectuées dans le domaine de stabilité de l’oxyde, et confirment le caractère

réducteur du calcium dansNi1-xO.

Figure IV.2. Influence du calcium sur la conductivité électrique de l’oxyde de nickel, à

1100°C.

II.2-b- Conductivité électrique en régime transitoire-Coefficient de diffusion chimique.

En régime transitoire, suite à une brusque variation de la pression partielle d’oxygène

en équilibre avec l’échantillon, il apparaît un gradient de concentration des défauts dans

l’oxyde(݀ܥௗ /ݖ݀ ) , qui donne lieu à un processus de diffusion appelé diffusion chimique

[151,156, 161, 162].
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Le flux de défauts qui en résulte peut s’écrire dans la direction (z), d’après la première loi de

Fick :

܄۸ = −۲෩ ܌۱܌ /ܢ܌        

Où ( D
~

) est le coefficient de diffusion chimique et (Cd) la concentration de défauts ponctuels

par unité de volume.

Figure IV.3 Influence du calcium sur la limite de phase Ni/NiO.

Le coefficient de diffusion chimique a été déterminé à partir de mesures de conductivité

en fonction du temps, suite à une brusque variation de PO2 entre 10-3 (argon) et 0,21 atm (air)

[151, 156,162]. Sur la figure IV.4 nous avons reporté les valeurs de D
~

obtenues avec des

monocristaux de NiO pur et dopé Ca. Le tracé d’Arrhénius montre que :

۲෩(ۼ ۽ܑ éܘܗ܌ (܉۱ > ۲෩(ۼ (۽ܑ (7)

Sachant que le coefficient de diffusion chimique est proportionnel au coefficient de diffusion

des lacunes cationiques ( 'VM
 ) [151,156, 161, 162] :

۲෩ ≈ (+ હ)۲܄ (8)

et que la valeur de la charge moyenne des défauts n’est pratiquement pas influencée par la

présence du calcium, comme le montre la pente des courbes de conductivité (figure IV.2)
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൫dlnσ dlnPమ/ ൯= 1 2(α + 1)/ [151, 156], pour PO2>10-3atm, on peut affirmer que les valeurs

plus élevées du coefficient de diffusion chimique des échantillons dopés sont dues à une

augmentation du coefficient de diffusion des lacunes cationiques [150,151] :

ۼ)܄۲ ۽ܑ éܘܗ܌ (܉۱ > ۼ)܄۲ (۽ܑ (9)

Figure IV.4. Influence du calcium sur le coefficient de diffusion chimique de monocristaux

d’oxyde de nickel.

II.2-c- Influence d’une force de transport extérieure de diffusion -Démixtion cinétique.

Si on considère un oxyde (AO,BO) semi-conducteur de type-p, on peut rappeler

qu’en présence d’une force de transport extérieure de diffusion (ℱ), telle qu’un gradient de PO2

(ℱ = ݈݀݊ ܽ /ݖ݀ ) Ou un champ électrique appliqué E (ℱ = ܧݍ /ܶܭ ), des flux de cations

(Ji) et de lacunes cationiques (JV) apparaissent dans le matériau dans la direction des basses

concentrations en cations (basse PO2 ou cathode), et sont couplés selon la relation [150,151,

155] :

܄۸ + ∑ ۸ܑ =  (10)

Si on ne tient pas compte des effets de corrélation, les flux cationiques dans la direction

z, peuvent s'écrire, par rapport au sous-réseau d'oxygène supposé immobile (DO<<DNi):

۸ܑ = −
۱ܑ

܂܀
۲ܑ

િܑ܌

ܢ܌
        (11)

où di/dz est le gradient de potentiel électrochimique des espèces chargées, ெܥୀܥ la

concentration de cations par unité de volume (mol/cm3) et CM la concentration de sites

cationiques dans le sous-réseau cationique (en mol/cm3).
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Sachant qu'aucun courant ne traverse l’oxyde lors de la migration des cations(ܬᇱ+ .ܬ = 0), et

en supposant à la fois un équilibre chimique local entre les différentes espèces dans chaque

élément de volume (/2O2+B<=>BO) [150,155] et une concentration de l’oxyde soluté

BOdans (ou de Bdans le sous-réseau cationique) suffisamment faible pour que la loi de

Raoult puisse être appliquéeቀܺ ைം = ݉ ≪ ܺை ≈ 1ቁ , on montre que l’Eq.11peut s'écrire

[155] :

۸ܑ = −
۱ܑ

܂܀
۲ܑ

ܑૄ܌

ܢ܌
= −۲ܑቂۻ۱

ܠܑ܌

ܢ܌
+ ܠ ܑ

܉ܖܔ܌

ܢ܌
ቃ= −۲ܑቂۻ۱

ܠܑ܌

ܢ܌
+ ܠ ܑऐቃ (12)

Où =ߛ ߜ 2/ et ℱ est la force de diffusion extérieure, avec [211,216] :

ऐ =
܉ܖܔ܌

ܢ܌
= (+ હ)

܄ܠܖܔ܌

ܢ܌
(13)

si la force de transport est due au gradient d’activité de l’oxygène ቆ ܽ = ൬ܲ ைమ

ଵ
ଶൗ ൰ቇ, qui contrôle

le gradient de concentration des lacunes cationiques :

ऐ =
ܙ ۳ܑ

܂۹
(14)

si la force de transport est due à un champ électrique appliqué (E).

On peut rappeler que si les coefficients de diffusion des cations A et B sont différents (DADB),

ces flux (Eq.12) donnent lieu à une redistribution des cations dans leréseau cationique, appelée

démixtion cinétique.

Des analyses EPMA (Electron Probe Micro-Analysis) ont été réalisées en fin d’expérience

sur une coupe transversale polie d’un monocristal d’oxyde de nickel dopé calcium (1.0% en

poids), maintenu en présence d’un champ électrique appliqué (E=0,5V/mm) durant 60 jours

sous air, à 1292°C. Les résultats reportés sur la figure IV.5 montrent un enrichissement en

calcium au voisinage de la cathode, c’est-à-dire au voisinage de la face où arrivent les cations,

ce qui est donc dû à une diffusion plus rapide des cations Ca2+ :

܉۲۱ > ܑۼ۲ (15)

On peut noter que ce résultat diffère de celui obtenu avec des monocristaux d’oxyde de nickel

non dopé ܽܥܦ) < ܰܦ )݅ [163], ce qui peut être dû à des effets de corrélation et à l’influence de

Ca2+ sur la nature et la concentration des défauts majoritaires (Eqs.1,3).
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Figure IV.5. Profil de démixtion cinétique d’un monocristal d’oxyde de nickel dopé calcium

(1.0% en pds)

III- Résultats expérimentaux - Influence du calcium sur la cinétique d’oxydation du

nickel.

III.1- cinétique d’oxydation

Sur la figure IV.6 nous avons reporté les courbes de cinétique d'oxydation isotherme

obtenues, sous air, pour des échantillons de nickel polycristallin non revêtus et revêtus sur une

face d’un film de CaO (50nm), et sur la figure IV.7 le tracé d'Arrhénius de la constante de

vitesse parabolique (kp) :

ቀ
ܕ∆

ܛ
ቁ= ܜ√ܘܓ (16)

Δm : prise de masse de l’échantillon en g

S : surface de l’échantillon en cm2 (supposée constante pendant le temps d’exposition).

t : temps d’exposition

Kp : constante de vitesse parabolique
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800°C ≤ T ≤1000°C 1100°C ≤ T ≤1200°C

Figure IV.6. Influence du calcium sur la prise de poids isotherme du nickel polycristallin, en

fonction du temps.

Figure IV.7. Influence du calcium sur le tracé d’Arrhénius de la constante parabolique

d’oxydation.

A T<1200°C, ces résultats montrent que la présence d’un revêtement de CaO réduit la

vitesse d’oxydation (figure IV.6), et la cinétique d'oxydation des échantillons suit une loi

parabolique (figure IV.7), en accord avec la théorie de Wagner [24,150], et avec les valeurs de

l’énergie d’activation de diffusion (Ea/dif) de l’oxyde de nickel monocristallin [151-154,

156,164]. Bien que la détermination de (Ea/kp) soit moins précise, suite à la variation de la

taille des grains en fonction du temps et au travers de la couche d’oxyde. En effet, on peut
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rappeler qu’Atkinson et al. [152,153] par exemple ont montré que l'oxydation du nickel non

dopé est contrôlée par la diffusion des cations le long des joints de grains (Ea(gb)=172kJ), à

T<1000°C, tandis que la diffusion de réseau prédomine à des températures plus élevées (242

kJ/mole) NiO.

III.2- Composition des couches d'oxydation

Les profils de concentration du calcium, à travers la couche d'oxyde (figure IV.8)

formée sur la face du nickel revêtu d’un film de CaO, ont été déterminés par analyse EPMA.

* À 900°C, on observe une démixtion cinétique des cations à travers la couche, avec une

concentration très élevée du calcium dans une région localisée, qui coïncide approximativement

avec la position initiale du revêtement. De part et d'autre de ce maximum, la concentration de

Ca2+ est plus importante dans la couche d’oxydation externe (après le maximum), ce qui indique

une diffusion du calcium plus rapide que celle du nickel(ܽܥܦ > ܰܦ )݅, en accord avec les résultats

de démixtion cinétique obtenus à partir des expériences réalisées pour des monocristaux

d’oxyde de nickel dopé( Eq 13), en présence d’un champ électrique appliqué (figure IV.5).

Figure IV.8. Profil de concentration du calcium à travers l’oxyde, formé sur la face du nickel

recouverte d’un film de CaO, après 18h d'oxydation à 900°C et 1100°C.

(Origine des distances interface Ni/NiO)

* À 1100°C, la concentration du calcium à travers la couche d’oxydation est très faible. Elle ne

présente qu'une augmentation près de la surface du nickel, qui peut résulter de la ségrégation

d'équilibre [165].



Chapitre 4 Influence du calcium sur l’oxydation du nickel

55

On peut noter que ces résultats sont cohérents avec la diffusion des cations vers la surface

externe de la couche d’oxydation, et avec l'influence décroissante deCa2+sur la cinétique

d'oxydation lorsque la température augmente, suite à la dilution plus importante du calcium

dans la couche d’oxyde (figure IV.8).

III.3- Morphologie des couches

Des analyses par diffraction RX permettent de confirmer que l’oxyde formé lors de

l’oxydation du nickel est l’oxyde de nickel [156,166-168]. Les observations en microscopie

électronique de coupes transversales d’échantillons (figure IV.9) mettent en évidence une

structure duplex, avec des grains allongés dans la couche externe. De plus, aucune fissure n'est

observée à l'interface métal/oxyde des échantillons de nickel revêtu d’un film de CaO (figure

IV.9b), contrairement au nickel non revêtu (figure IV.9a), et l’interface métal/oxyde est

irrégulière, ce qui favorise l’adhérence de l’oxyde au nickel.

Figure IV. 9. Coupes transversales de couches d’oxyde de nickel (Ni1-x0) formées sur des

polycristaux de nickel non revêtu (a) et revêtu de CaO (b), à 1100°C.

III.4. Discussion

III.4.a-Rappels

Les résultats reportés précédemment, nous ont tout d’abord permis de confirmer que

la cinétique d’oxydation des polycristaux de nickel, revêtus ou non d’un film de CaO, est

contrôlée principalement par la diffusion des cations vers la surface externe de la couche

d’oxydation, dans l’intervalle de température étudié, en accord avec la théorie de Wagner

[24,150-153,164]. Ils nous ont permis également de montrer qu’un revêtement de CaO réduit
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la cinétique d'oxydation du nickel à T<1200°C, en accord avec les travaux de Gonzales et al

[169].

On peut rappeler que ces auteurs ont attribué ces résultats à des effets de blocage, dus à des

précipités de CaO observés aux joints de grains.

Cependant, cette interprétation, basée sur des observations effectuées à température ambiante,

laisse beaucoup à désirer, et les auteurs ne donnent aucune explication sur les conditions dans

lesquelles ces précipités pourraient se former lors de la croissance des couches. De plus, on peut

noter que le coefficient de diffusion des lacunes cationiques augmente à travers la couche avec

l’augmentation de la concentration du calcium (Eq.9), ce qui favorise la diffusion des cations

et non la formation de précipités. De plus, à l’exception du pic de concentration en calcium

observé à 900°C, au niveau de la position initiale du dépôt de CaO (figure IV.8), les profils de

concentration du calcium à travers l’oxyde ne présentent aucun pic pouvant être attribué à des

précipités.

III.4.b-Analyse formelle des résultats

Dans ce qui suit, nous avons analysé les résultats d'oxydation du nickel obtenus pour

des échantillons polycristallins de nickel, revêtu ou non d’un film de CaO, sur la base d’une

analyse formelle [8], dérivée d’équations de thermodynamique irréversible [150,151 ,159] et

de résultats concernant les propriétés thermodynamiques et de transport de monocristaux

d’oxyde de nickel pur et dopé calcium [158,160].

Tout d’abord, comme nous l’avons rappelé précédemment (paragraphe II, 2c), si on considère

un oxyde (AO,BO) semi-conducteur de type-p soumis à une force de transport extérieure de

diffusion(ℱ), tel qu’un gradient de PO2 (ℱ = ݈݀݊ ܽ /ݖ݀ ) , des flux de défauts apparaissent dans

le matériau. Si l’on néglige en première approximation les effets de corrélation, les flux de

cations peuvent être décrits par l’équation suivante (Eqs.12, 13) :

۸ܑ = ۲ۻ۱ ܑܠ܌)−ܑ] /ܢ܌ ) + ܠ ऐܑ] (17a)

avec ऐ =
܉ܖܔ܌

ܢ܌
= (+ હ)

܄ܠܖܔ܌

ܢ܌
(17b)

où CM est la concentration totale de sites cationiques dans le réseau (en mol/cm3), xi la fraction

molaire des cations i, dxi/dz et Di leur gradient de concentration et leur coefficient de diffusion,

respectivement, et ܽ = ൬ܲ ைమ

ଵ
ଶൗ ൰.

Ces flux, couplés au flux de lacunes (Eq.10), donnent lieu à la formation de nouveaux sites

cationiques avec l’arrivée simultanée des lacunes à l’interface Ni/NiO et des cations à
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l’interface métal/oxyde. Il en résulte un déplacement des interfaces par rapport au référentiel

du laboratoire (ou du sous-réseau oxygène supposé immobile(ܦ≪ ,(ܦ avec une vitesse :

ܠܑܗ܄ ܌ = ܞ۸ /ۻ۱ (− (܄܆ = ۯ۸) + ۸۰) ۻ۱ ۯ܆) + (۰܆ ≈ ۯ۸) + ۸۰) //ۻ۱ (18)

Si l’on substitue les équations 17 dans l’équation 18, on montre que la vitesse de croissance des

couches d'oxydation s’écrit [155] :

-dans le cas d’une couche d'oxydation (AO, BO), diluée en cations solutés :

ܠܑܗ܄ ܌ = −(۲۰ − ܕ(ۯ۲ ऐ + (۲۰ − (ۯ۲
ܕ܌

ܢ܌
− ऐۯ۲ (ܘܗ܌) ≈ (۲۰ − (ۯ۲

ܕ܌

ܢ܌
− ऐۯ۲ (ܘܗ܌) (19a)

-et dans celui d’une couche qui croît à la surface du métal pur :

ܠܑܗ܄ ܌ = −
۸
శۯ

ۻ۱
= ऐۯ۲− ۼ) (۽ܑ (19b)

où ݉ = ܺ ≈ 0, ℱ(ௗ) est la force d'entraînement des cations dans NiO dopé Ca et ℱ(ܱܰ݅ ) dans

NiO non dopé.

Les Equations 19 montrent que la vitesse d’oxydation dépend de la force de diffusion

extérieure,ℱ, des coefficients de diffusion des cations et des processus de démixtion cinétique

(dm/dz), paramètres qui dépendent de la présence du calcium dans la couche d’oxydation

formée sur le nickel revêtu d’un film de CaO. En effet:

- La présence de Ca2+ dans la couche d’oxydation interne (dépôt initial de CaO non totalement

dissous ou ségrégation d’équilibre (figure IV.8), donne lieu à un déplacement de l’interface

Ni/NiO vers des pressions partielles d’oxygène plus élevées (figure IV.3), d’où une force de

transport extérieure moins importante (Eqs.17 / ऐ =  ۽۾ܖܔ܌/ ) :

ऐ (ܘܗ܌) < ऐ ۼ) (۽ܑ (20)

qui contribuera à la diminution de la vitesse d’oxydation (Eq.19a)

- De plus, suite à la démixtion cinétique des cations (figure IV.8) entre l’interface Ni/NiO et

l’interface NiO/air, le profil de concentration des cations Ca2+dans l’oxyde est positif :

ܕ܌

ܢ܌
>  (21a)

ce qui est dû à une diffusivité plus grande du calcium que celle du nickel dans la couche

d’oxydation (Eq.15), d’où :

−܉۲۱ <ܑۼ۲  (21b)

En conséquence, le terme ܦ) − (ܦ
ௗ

ௗ௭
est positif (Eq.19a). La démixtion cinétique des

cations (Eq.21a) et l’influence des cations Ca2+ sur les processus de diffusion (Eq.21b)

contribuent donc également à la diminution de la vitesse d’oxydation des échantillons de nickel

revêtus d’un film de CaO (Eq.19a).
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Par ailleurs, il est intéressant de rappeler les résultats d’oxydation du nickel en

présence des cations actifs Ce4+ [168,170] et Al3+[171,172], similaires à ceux obtenus lors de

notre étude.

a- Influence d’un revêtement d’oxyde cérium

En effet, un revêtement de CeO2 a un effet bénéfique sur l’oxydation du nickel (figure IV.10).

On peut noter que ces résultats sont en accord avec ceux obtenus par Chadwick et al. [168], à

T<1000°C, qui les avaient attribués à la présence de précipités de CeO2, détectés par diffraction

des électrons, interprétation analogue à celle proposée par Gonzales et al. [169].

Figure IV. 10. Prise de poids isotherme en fonction du temps des polycritaux de nickel non

revêtus et revêtus de CaO ou CeO2. [160,170]

- Par ailleurs, compte tenu de l’influence similaire des cations Ca2+et Ce4+ sur l’oxydation du

nickel en présence d’un revêtement de CaO ou de CeO2 (figure IV.10), il était intéressant de

comparer l’analyse des résultats d’oxydation effectuée sur la base des équations 19, pour mieux

cerner l’origine de l’effet bénéfique de ces cations.

On peut rappeler qu’en présence d’un revêtement d’oxyde de cérium [170,173] :

- La concentration du cérium est plus élevée au voisinage de l’interface Ni/NiO (figure IV.11),

suite aux processus de démixtion cinétique dus à la diffusivité plus élevée des cations nickel

<ܑۼ۲) .(܍۲۱ En conséquence, la concentration des lacunes cationiques dans l’oxyde (Eq.1),

qui dépend de la concentration du cérium([ܐ°] + [۱ܑۼ܍
.. ] = હ[܄હᇱ]), est plus importante au

voisinage de cette interface, c’est-à-dire plus proche de la concentration des lacunes au

voisinage de la surface de la couche. Il en résultera une diminution du gradient de concentration
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des lacunes cationiques au travers de la couche, et par voie de conséquence une diminution de

la force de transport extérieure, ℱ (Eq.17b).

- La diffusivité des cations nickel dans l’oxyde de nickel est plus élevée dans le matériau dopé

cérium. En conséquence (figure IV.11), la diminution de la concentration du cérium à travers la

couche d’oxydation (exception de l’augmentation à 900°C, qui est due au dépôt de CeO2

résiduel), donnera lieu à un effet de blocage sur la diffusivité des cations nickel dans la couche

d’oxydation externe, d’autant plus important que l’on sera proche de la surface de l’oxyde. Il

va donc se former des entités NiO, comme ont pu l’observer Atkinson et al [173] lors de

l’oxydation d’alliages (Ni, Cr). Ces entités freineront la diffusivité des cations, et contribueront

à la diminution de la vitesse d’oxydation.

– Le terme ࡰ) − (ࡰ
ࢊ

ࢠࢊ
est positif, suite à la diffusivité plus faible des cations Ce4+

ࢋࡰ) < (ࡺࡰ et à la démixtion cinétique des cations (figure IV.11) entre l’interface Ni/NiO et

l’interface NiO/air
ࢊ

ࢠࢊ
< . En conséquence, le premier terme de l’équation 19a simplifiée

ࡰ) − (ࡰ
ࢊ

ࢠࢊ
>  , de même signe que la force de transport ℱ, contribuera donc également à

la diminution de voxid (Eq.19a).

Figure IV.11. Profil de concentration du cérium à travers l’oxyde de nickel, après 18h

d'oxydation à 900°C et 1100°C. [170]

(Origine des distances est l’interface Ni/NiO)

b- Influence de l’aluminium sur l’oxydation du nickel

Récemment, Halem et al. [171,172] ont montré les limites de telles analyses, effectuées

sur la seule base d’observations effectuées à température ambiante En effet, lors d’une étude de

l’oxydation thermique d’alliages dilués, Ni-Al (figure IV.12) [174,175] , ces auteurs ont observé
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que la vitesse d’oxydation des alliages Ni-Al, à T<1000°C, est en accord avec les résultats

d’oxydation de monocristaux d’oxyde de nickel pur et dopé Al, dans leur domaine de stabilité.

Par contre, à T>1000°C (figure IV.12), est en désaccord avec les résultats obtenus avec les

monocristaux de Ni1-xO dopé au Al, la croissance du film d’oxyde à la surface des alliages Ni-

Al est plus rapide que celle observée pour la vitesse d’oxydation des monocristaux.

Figure IV 12. Influence des cations Al3+ sur la cinétique d’oxydation du nickel pur et de

l’alliage Ni-Al (0,5% en poids) [171,172].

Ces résultats supposent donc l’existence, dans les films d’oxydation du nickel, d’un

mécanisme de transport plus rapide que celui dû à la seule diffusion des cations. Cette hypothèse

est confirmée par les résultats expérimentaux obtenus par Atkinson et al. [174]. En effet, ces

auteurs ont effectué des oxydations séquentielles d’alliages de nickel dilués en chrome dans des

atmosphères enrichies successivement en 16O ou en 18O. En fin d’expérience, des analyses

SIMS (Secondary Ions Mass Spectroscopy) leur ont permis d’observer une pénétration

importante de l’isotope dans le film d’oxyde formé. La diffusivité de l’oxygène dans NiO étant

trop faible pour expliquer ces observations, Atkinson et al. Ont attribué ces résultats à un

transport de molécules d’oxygène le long de canaux, générés par des contraintes dues à des

entités de NiO, observées par MEB dans les joints de grains [174], sans avoir pu cependant

démontrer leur existence à haute température.

Ce n’est que récemment que Halem et al [171,172] ont pu confirmer la présence de ces

entités à haute température et, par voie de conséquence, l’analyse effectuée par Atkinson et al

[174] :
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- Tout d’abord, suite à des mesures du coefficient de diffusion du nickel dans des

monocristaux de NiO pur et dopé Al, Atkinson et al [117, 156] ont montré que le coefficient

d’auto- diffusion du nickel (D*Ni) augmente dans les monocristaux d’oxyde de nickel dopé Al

ܑۼ۲)
∗ éܘܗ܌( > ܑۼ۲)

∗ ܚܝܘ( (22)

Par ailleurs, Halem et al. [171,172], suite aux résultats d’oxydation des monocristaux d’oxyde

de nickel pur et dopé Al ou Cr dans leur domaine de stabilité et à ceux obtenus lors du maintien

de ces monocristaux hors équilibre thermodynamique, par l’intermédiaire d’un champ

électrique appliqué entre les deux extrémités des échantillons (L=3mm, s=4mm2), ces auteurs

ont pu expliquer les mécanismes de transport mis en jeu lors de l‘oxydation thermique des

alliages de nickel. A la fin des expériences en présence d’un champ électrique appliqué, des

analyses EPMA (Electron Probe Micro Analysis) sur une coupe longitudinale des

monocristaux, ont permis à Halem et al de déterminer les profils de démixtion cinétique des

cations entre l’anode et la cathode (figure IV.13).

Figure IV.13. Démixtion cinétique des cations Al3+ dans un monocristal de NiO, maintenu

dans un champ électrique, durant 60 jours à 1250°C [15,16].

- L’appauvrissement des cations solutés (Al3+), observée dans la direction des flux cationiques,

indique tout d’abord que leur diffusivité est plus faible que celle du nickel :

>ܔۯ۲ ܑۼ۲ (23)
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- De plus, la cohérence observée entre ces profils et la redistribution des cations dans les couches

d’oxydation des alliages Ni-Al [171,172], montre que cette redistribution est due à des

processus de démixtion cinétique(dû à la différence de diffusivité des cations), donnant lieu à

un appauvrissement des cations solutés dans la couche d’oxydation externe (figure IV.13 et

[171,172]).

En conséquence, suite à ces deux séries de résultats : diffusivité plus faible du nickel dans

l’oxyde de nickel pur (Eq.22), et démixtion cinétique des cations solutés dans le film

d’oxydation [171,172], un effet de blocage des cations nickel intervient dans la couche

d’oxydation externe, appauvrie en cations solutés [171,172].Il en résulte des enrichissements

locaux, qui vont donc générer les entités NiO, observées à température ambiante dans les

joints de grains, par Atkinson et al. [174].

En définitive, cet ensemble de résultats montre que l’effet bénéfique du calcium lors

de l’oxydation du nickel est due à l’influence des cations Ca2+, d’une part sur les propriétés

thermodynamiques (déplacement de l’interface (Ni/NiO) qui donnent lieu à une diminution de

la force de transport externe de diffusion F (Eq.20), et d’autre part sur les propriétés de transport

à l’origine des processus de démixtion cinétique des cations dans la couche d’oxydation

(Eqs.21).

On peut noter que ce résultat permet d’expliquer l’influence du calcium sur

l’adhérence de la couche d’oxydation au nickel (figure IV.9). En effet, suite à la diminution de

la vitesse d’oxydation des échantillons revêtus d’un film de CaO, le flux de lacunes arrivant à

l’interface Ni/NiO est moins important. Les lacunes sont donc plus facilement éliminées avec

l’arrivée des atomes de métal à l’interface, en donnant lieu à la formation de cations, ce qui

évite leur accumulation à l’origine de pores et de fissures.

5. Conclusion

Lors de cette étude, nous avons tout d’abord confirmé que l’oxydation du nickel est

contrôlée par la diffusion des cations vers la surface externe de la couche d’oxyde, en accord

avec la théorie de Wagner et les résultats expérimentaux de la littérature. De plus, sur la base

d’une analyse formelle de l’oxydation, reposant sur des équations de thermodynamique

irréversible, et de résultats concernant les propriétés thermodynamiques et de transport de

monocristaux d’oxyde de nickel, nous avons montré que l'effet bénéfique d’un revêtement de

CaO sur la cinétique d'oxydation du nickel est dû :
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-à la démixtion cinétique des cations, suite à la différence des mobilités des cations nickel et

calcium dans la couche d’oxydation du nickel, revêtu d’un film de CaO à :

- l’influence du calcium sur les processus de diffusion dans l’oxyde,

- la diminution de la force motrice de diffusion des cations, due à l’effet réducteur des cations

Ca2+ dans NiO, donnant lieu au déplacement de l’interface Ni/NiO vers des pressions partielles

d’oxygène plus élevées.

Par ailleurs, cet effet bénéfique du calcium sur la cinétique l’oxydation du nickel permet

d’expliquer l’absence de fissures à l’interface Ni/NiO. En effet, suite à la diminution du flux de

lacunes arrivant à cette interface, celles-ci sont plus facilement éliminées par la formation de

cations nickel, ce qui évite leur accumulation et la formation de pores à l’interface, et favorise

en conséquence l’adhérence de la couche d’oxydation au nickel.
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CONCLUSION - GENERALE

Cette étude, effectuée sur la base d’une analyse formelle des propriétés

thermodynamiques et de transport d’oxydes, tels que NiO, nous a permis d’identifier

les facteurs contrôlant la cinétique d’oxydation du nickel en présence d’un revêtement

de CaO.

Des analyses EELS de monocristaux d’oxyde nickel pur et dopé Ca, nous a

permis d’identifier la présence de cations nickel ionisés une fois positivement (Ni+) dans

les échantillons dopés. Cet effet réducteur du calcium dans NiO a été confirmé par des

mesures de conductivité électrique et d’effet Seebeck de monocristaux de NiO pur et

dopé, en équilibre thermodynamique avec le milieu environnant. Nous avons pu ainsi

montrer que les cations Ca2+ont un effet dopant dans NiO, donnant lieu à une

conductivité mixte (h°, e’) pour des pressions partielles d’oxygène (PO2) inférieures à

10-4 atm, et mettre en évidence la présence de court-circuits, lorsque la pression partielle

d’oxygène en équilibre avec l’oxyde diminue. Ces derniers résultats, qui indiquent un

déplacement de la limite de phases Ni/NiO vers des PO2 d’autant plus élevées que la

teneur en calcium augmente, permettent de confirmer que Ca2+est un cation réducteur

dans l’oxyde de nickel.

Des mesures de conductivité électrique, effectuées en régime transitoire. Elles

ont permis de montrer que les valeurs du coefficient de diffusion chimique et de la

mobilité des lacunes cationiques sont plus élevées dans les monocristaux d’oxyde de

nickel-dopé Ca que dans les échantillons non dopés.

De plus, des expériences réalisées en présence d’un champ électrique appliqué

nous ont permis de déterminer le profil de concentration des cations à travers un

monocristal dopé Ca, et de montrer que DCa>DNi. On peut noter que ce résultat, qui

diffère de celui obtenu dans la littérature avec des monocristaux non dopés, montre que

des effets de corrélation importants jouent un rôle décisif sur les propriétés des

monocristaux dopés-Ca.
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Sur la base de cet ensemble de données et des Eqs.19, nous avons analysé les

résultats d’oxydation des polycristaux, à T<1200°C. La cohérence observée entre les

résultats de démixtion cinétique dans les monocristaux et dans les couches d’oxydation,

nous permet de confirmer que la diffusion des cations vers la surface de la couche

d’oxydation est le mécanisme contrôlant l’oxydation du nickel. Ceci exclut donc la

formation de précipités de CaO, excepté au voisinage de la position initiale du

revêtement de CaO, où une forte concentration de calcium a été détectée par les analyses

à la sonde de Castaing. En définitive, il apparait que les facteurs clés contribuant à l’effet

bénéfique des revêtements de CaO sont :

* La diminution de la force externe de diffusion (F(dop)), due au déplacement de

l’interface Ni /NiO vers des PO2 d’autant plus grande que la teneur en calcium augmente.

* La démixtion cinétique des cations : dm/dz>0.

* La diffusivité du calcium plus rapide que celle du nickel : DCa-DNi>0.

Enfin, l’effet bénéfique du calcium sur l’adhérence de la couche d’oxydation

au nickel peut être attribuée à une diminution du flux de lacunes cationiques arrivant à

l’interface Ni/NiO, ce qui limite leur accumulation et empêche la formation de fissures

interfaciales, qui constituent un obstacle au phénomène d’adhérence.
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CONCLUSION - GENERALE

Cette étude, effectuée sur la base d’une analyse formelle des propriétés

thermodynamiques et de transport d’oxydes, tels que NiO, nous a permis d’identifier

les facteurs contrôlant la cinétique d’oxydation du nickel en présence d’un revêtement

de CaO.

Des analyses EELS de monocristaux d’oxyde nickel pur et dopé Ca, nous a

permis d’identifier la présence de cations nickel ionisés une fois positivement (Ni+) dans

les échantillons dopés. Cet effet réducteur du calcium dans NiO a été confirmé par des
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conductivité mixte (h°, e’) pour des pressions partielles d’oxygène (PO2) inférieures à

10-4 atm, et mettre en évidence la présence de court-circuits, lorsque la pression partielle

d’oxygène en équilibre avec l’oxyde diminue. Ces derniers résultats, qui indiquent un

déplacement de la limite de phases Ni/NiO vers des PO2 d’autant plus élevées que la

teneur en calcium augmente, permettent de confirmer que Ca2+est un cation réducteur

dans l’oxyde de nickel.
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mobilité des lacunes cationiques sont plus élevées dans les monocristaux d’oxyde de

nickel-dopé Ca que dans les échantillons non dopés.
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Annexes



66

A N N E X E 1

Propriétés physico-chimiques du nickel et l’oxyde de calcium. [141]

Matériau
Nickel

(Ni)

Oxyde calcium

(CaO)

Numéro atomique (Z) 28 28

Masse atomique
(moléculaire)

m (g)

58,7 56,08

Structure cristalline (20°C) CFC cubique

Masse volumique 20°C
ρ (g/cm3)

8.89 3,3–3,4

Température de fusion (°C) 1453 2572

Température d’ébullition (°C) 2913 2850



ANNEXE 2

Journal of Compounds Powder Data Scientific.

Nickel pur (JCPDS n004-850)

Pllttern: 00-004-0850 Radiation" 1.540560 Quallty: High
/

Ni 2th 1 h k 1

44.507 100 1 1 1
51.846 42 2 0 0
76.370 21 2 2 0

NiCkel 92.944 20 3 1 1
Nickel, syn 98.446 7 2 2 2

121.930 4 4 0 0
144.669 14 3 3 1
155.653 15 4 2 0

Lattlce: Face-centered cubic Mol. welght .. 58.70

S.G.: Fm3m (225) Volume[CD] • 43.76

Il'' 3.52380 Dx= 8.911

Z.. 4

1
1

r

Color: White

Samp/esource or locality: Sample obtained trom Johnson Matthey
Company, Ltd.

Analysls: Spectrographie analysis show <0.01% each of Mg, SI and Ca.
Temperatureof data collection: Pattem taken at 26 C.

1

Datacollection gag: Ambient.

1 1
1

1
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Journal of Compounds Powder Data Scientific.

Oxyde de calcium (CaO: JCPDS n0037-1497)

Pattêrn: 00-037-1497 Rad/at/on = 1.540560 Qua/ity : High

1 CaO
!

Calcium Oxide
Lime. syn
Also called: caleta, burnt lime. quicklime

Lettlce : Face-centered cubic

S.G.: Fm3m (225)

---T-'--
a = 4.81059 1

1
1

j Z= 4
!

1

1

1 Mol. welght = 56.08

1 Volume {CD] = 111.33

1 Dx= 3.346

1

1

1

2th h k

32.203 36 1 1 1

37.346 100 2 0 0
53.854 54 2 2 0
64.152 16 3 1 1
67.373 16 2 2 2
79.662 6 4 0 0
88.522 6 3 3 1
91.456 16 4 2 0

103.339 12 4 2 2

112.627 6 5 1 1
129.873 6 4 4 0
142.634 10 5 3 1
147.766 16 6 a 0

Sample preparation: The sample was prepared from calcium hydroxide

obtained from Fisher Scientific Co., Fair Lawn. NJ. USA. by heating it to 9250

overnight. It was kept under a stream of dry N2 during data collection.
Structure: The structure was determined by Oftedal (1).
Temperature of data collection: The mean temperature of data collection

was 25.3°,

Additiona' pattern: Ta replace 4-777 (2).
General comments: References ta earlier patterns will be found in reference

4.
cotor: Colorfess
General comments: Pattem reviewed by K. Martin and G. McCarthy. North
Dakota State Univ .. Fargo. ND, USA. ICDD Grant-in-Aid (1990). Except for
the (220) réflection, Ihere is good agreement with experimenlal and calculated
patterns, The experimental pattern had 1(220)=25; the calculated value is l'
(220)=49.

Data collection flag: Ambient.
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A N N E X E 3

Processus d’élaboration du Nickel pur.

Poudres pures : Nickel

Caractérisation : DRX - MEB

Mélanges de poudres : Turbula pendant 3 heures

Compression uniaxiale :

150MPa

Frittage : Dilatomètre

Tchauffe = Trefroid = 5°C/mn

Tmax = 1400°C

Sous Argon U (3,5l/h)

Caractérisation des Frittés

DRX – Densité – Hv- MO
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A N N E X E 4

Organigramme d’oxydation du Nickel fritté dopé

au calcium.

Les frittées du Nikel pur

Des dépôts cathodiques de : CaO

Pulvérisateur pendant 1 heure

Préoxydation à T=1165°C sous

air pendant 30 heures

Oxydation en régime isotherme

800≤T≤1200°C

sous flux d’oxygène pendant 18heures.

Caractérisation des produits d’oxydation

DRX - MO- MEB- EDAX
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A N N E X E 5

M E T H O D E D E S D E N S I T E S

METHODE GEOMETRIQUE

Après compaction d’une quantité de poudres donnée, sous une pression de

150MPa, on obtient une pastille cylindrique de 13mm de diamètre et d’épaisseur (e ±

0,001mm). La masse sèche (ms) est déterminée à ± 10-5g à l’aide d’une balance

analytique de type KERN 770 et l’épaisseur à l’aide d’un micromètre électronique

digital (. La masse volumique apparente est alors donnée par la relation suivante :

4

..
2
ed

ms

a 
 

d : diamètre de la pastille =13  0.01mm.

Connaissant la masse volumique théorique (th) de l’élément chimique, on détermine

alors le taux de densification :

(%)d



th

a .100
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ABSTRACT – RESUME

Abstract :

The present study is concerned with the influence of sputter-coatings CaO on to the oxidation

behavior of Ni polycrystals. The experiments were performed in air, in the temperature range 800°-

1200°C. Below 1200°C, CaO coatings reduce the oxidation rate, while this beneficial effect disappears

at 1200 °C. The oxidized specimens were examined by X-Ray diffraction, but also by EPMA depth

profiling to evaluate the scale composition. Furthermore, electrical conductivity measurements and

kinetic demixing studies were carried out on Ca-doped NiO single crystals, to get a better insight

regarding the transport processes involved during oxidation.

These last results show that the main characteristics that control the oxidation mechanism
and contribute to the beneficial effect of CaO coatings are:

- the lower driving force of diffusion (F) due to the shift of the Ni/NiO phase boundary to higher

PO2, which increases with the calcium amount,

- the blocking effects due to CaO precipitates near the position of the original metal surface,

all the more important that the temperature is low and the oxidation time short.

Furthermore, in agreement with previous experimental findings, the decrease of the vacancy

fluxes which arrive at the metal/oxide interface allows to explain the improvement of the scale adhesion

to the substrate observed experimentally.

Résumé :

Le but de ce travail est d’étudier l'influence des revêtements de CaO sur le comportement

d'oxydation des polycristaux de Ni. Les expériences ont été réalisées sous air, dans l'intervalle de

température compris entre 800°C et 1200°C. A T˂ 1200 ° C, les revêtements de CaO réduisent la vitesse

d'oxydation.Les échantillons oxydés ont été examinés par diffraction des rayons X, et leur composition

a été évalué par analyse EPMA. De plus, des mesures de conductivité électrique et des études de

démixtion cinétique ont été réalisées sur des monocristaux de NiO dopé Ca, pour mieux comprendre les

processus de transport impliqués lors de l'oxydation.

Ces derniers résultats montrent que les principales caractéristiques qui contrôlent le mécanisme

d'oxydation et contribuent à l'effet bénéfique des revêtements de CaO, sont :

- la force motrice de diffusion plus faible (F) due au déplacement de la limite de phase Ni / NiO

vers une PO2 plus élevée, qui augmente avec la quantité de calcium,

-les effets de blocage dus aux précipités de CaO à proximité de la position de la surface

métallique d'origine, d'autant plus que la température est basse et le temps d'oxydation court.

De plus, en accord avec les résultats précédents, la diminution des flux de lacunes qui arrivent

à la surface de nickel permet d'expliquer l’effet bénéfique des revêtements sur l’adhérence métal /oxyde.

Mots Clés : Oxydation – Démixtion cinétique – Nickel – Frittage - Calcium


