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INTRODUCTION

La détérioration des matériaux métalliques est liée aux conditions de leur utilisation. Ainsi,
qu’ils soient placés a température ambiante dans des atmosphéres humides, salines ou acides,
qu’ils soient utilisés dans des atmospheres “seches” mais a des températures élevées (T > 500
°C) ou bien encore qu’ils soient employés dans des atmosphéres associant plusieurs formes
d’agents corrosifs (oxygene, soufre, chlore...), ils se dégradent, se détériorent, plus ou moins

rapidement, plus ou moins largement, mais surtout de maniére différente.

La comprehension des mécanismes responsables de ces différentes formes de dégradation est
fondamentale pour protéger les matériaux métalliques et tenter d’allonger leur durée de vie. Les
parameétres thermodynamiques et cinétiques régissent les phénomeénes de corrosion seche. Cela
explique pourquoi, nous pouvons tenter de ralentir le processus et augmenter ainsi la durée de

vie des matériaux lorsqu’ils sont utilisés dans des environnements corrosifs.

Le principe de la protection des matériaux métalliques vis-a-vis de I’oxydation & haute
température repose sur la formation d’une couche d’oxyde a sa surface qui constitue une

barriére protectrice contre I’atmosphere agressive environnante.

De nombreux critéres sont requis pour que cette couche d’oxyde soit la plus protectrice
possible : elle doit étre dense, couvrante, adhérente, “consommer” le moins de métal possible,
étre stable et étre capable de résister aux contraintes thermiques apparaissant au
refroidissement. Ces contraintes fragilisent la couche d’oxyde et peuvent conduire a sa

fissuration, voir a son décollement, et ainsi limiter ou supprimer son caractere protecteur.

De nombreuses études ont montré, depuis plusieurs dizaines d’annees, que I'addition d'éléments
dits "réactifs" tel que les terres rares permettaient d'améliorer les qualités protectrices de ces
couches d’oxyde et notamment leur adhérence au métal [Stroosnijder 94 ; Strawbridge 04 ;
Nicholls 97 ; Graham 95; Stott 95 ; Chevalier 07]. Notre travail s'inscrit dans ce cadre de

recherches. 1l a pour objectif essentiel d’étudier I'effet d’éléments réactifs sur I'oxydation a
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haute température (& 1373 K) d‘alliages alumino-formeurs de type FeCrAl. Ces alliages a base
de fer, contenant environ 20% de chrome et de I'ordre de 5 a 6% d'aluminium forment & haute
température une couche d'alumine assurant, en condition d’oxydation isotherme, une protection
efficace contre la corrosion. Par contre, cette protection montre ses limites lorsqu’une
succession de chauffages et de refroidissements interviennent en condition cyclique. La
littérature fait souvent état de I’effet bénéfique de I’addition d’éléments réactifs, introduits dans
le métal par implantation ionique ou en tant qu’élément d’alliage. Ce travail présente les
résultats obtenus lors de I’oxydation de deux alliages modeles contenant du lanthane ou de

I’yttrium dans la masse.

L’originalité de notre travail réside dans I’utilisation de la technique du recuit sous argon des
revétements sol gel dans le but d’introduire I’élément réactif a la surface du métal sous la forme
d’un oxyde. Dans le cadre de cette étude, un alliage FeCrAl modéle, ne contenant pas
d’éléments mineurs d’addition a été utilisé. Trois oxydes d’éléments réactifs, CeO,, La,Os,
Y03 ont été déposés sur I’alliage modele. Une comparaison a éeté faite entre les effets apportés
par ces revétements sol gel appliqués de facon classiques et les mémes dépdts ayant subi un
traitement de recuit sous argon dans la gamme de température 600-1000°C. Le recuit sous
argon a pour objectif de stabiliser le dép6t a la surface de I’alliage dans le cas ou celui-ci serait
peu adhérent ou pas suffisamment protecteur. Le suivi des cinétiques d’oxydation et les
observations micrographiques ont été corrélés a I’étude in situ par diffraction des rayons X de
I’évolution de la composition des couches d’oxyde formées a haute température. Ceci nous a
permis d’évaluer I’intérét présenté par de tels dépbts et de progresser dans la compréhension
des mécanismes mis en jeu lors de I’oxydation & haute température des alliages FeCrAl.

Ce travail comporte plusieurs chapitres :

Le chapitre Il présentera une revue bibliographique sur les différents modéles proposés en

corrosion a haute température sur les aciers de type FeCrAl. Une étude bibliographique a aussi
été réalisée dans le domaine des effets rencontrés en présence des éléments réactifs : lanthane,

yttrium et cérium.
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Le chapitre 111 présente les différentes techniques analytiques utilisées.

Le Chapitre 1V présente les résultats obtenus sur I’alliage FeCrAl recouvert de lanthane :

- (Cinétique — cycles thermiques)
- (DRX in situ et sous incidence rasante)
- (MEB-EDS)

- résumé des résultats

Le Chapitre V expose les résultats obtenus sur I’alliage FeCrAl recouvert de cérium:

- (Cinétique — cycles thermiques)
- (DRX in situ et sous incidence rasante)
- (MEB-EDS)

- résumé des résultats

Le Chapitre VI rend compte des résultats obtenus sur I’alliage FeCrAl recouvert d” yttrium:

- (Cinétique — cycles thermiques)
- (DRX in situ et sous incidence rasante)
- (MEB-EDS)

- résumé des résultats

Le chapitre VII permettra de discuter les résultats expérimentaux obtenus sur I’alliage

FeCrAl de haute pureté, oxydé sous air a 1100 °C. Nous interpréterons les mécanismes mis en
jeux en présence de dépbts sol gel contenant les éléments lanthane, yttrium ou cérium
(recuits ou non sous argon). L'étude portera sur la cinétique de croissance et sur la
microstructure de la couche d’alumine en oxydation isotherme, ainsi que sur son adhérence en

oxydation cyclique.
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SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

A. Oxydation des métaux

A.1l. Oxydation des métaux purs

L’oxydation des métaux a haute température, ou corrosion se¢che, résulte de 1’attaque des métaux
par un gaz ou un mélange gazeux. Lors de la réaction avec 1’oxygene, les éléments qui

composent 1’alliage peuvent former un oxyde selon la réaction :

M(s>+§oz(g) — MO, (s) (1)

La force motrice globale de la réaction entre le métal et I’oxygene est la variation d’énergie libre
de Gibbs liée a la formation de I'oxyde. La considération thermodynamique permet la prévision
de l'¢tat d'équilibre final pour le processus d'oxydation. Cependant, il ne fournit aucune
information sur le temps nécessaire pour atteindre cet état final. En conséquence, une
compréhension compléte sur le processus d'oxydation exige des analyses thermodynamiques et
cinétiques. Les études des vitesses de réaction fournissent des informations sur le mécanisme de

réaction.

Les mécanismes fondamentaux de la corrosion a haute température sont maintenant bien connus.
L’oxydation d’un métal pourrait apparaitre comme 1’une des réactions les plus simples que 1’on
puisse rencontrer (figure 11-1). Nous citerons ici quelques exemples des différentes étapes de

I’oxydation d’un métal :

Adsorption : I’étape initiale du processus d’oxydation implique 1’adsorption du gaz a sa surface.
Germination et croissance : la dissolution du gaz adsorbé intervient et 1’oxyde se forme sur la
surface du métal sous la forme de germes. Les ilots de nucléation croissent ensuite par diffusion
superficielle.

Croissance latérale des germes jusqu'a la formation d'un film continu: I’oxyde en cours de
croissance finit par former un film continu entre le métal et 1’environnement gazeux, qui

constitue alors une barriére de diffusion.
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Croissance du film d'oxyde : la croissance de la couche d’oxyde s’effectue par diffusion des
anions vers I’interface oxyde/métal et par diffusion des cations vers 1’interface oxyde/gaz.
Dégradation de 1’oxyde par fissuration et/ou décollement : des effets secondaires tels que la

création de porosités a l’interface oxyde/métal conduisent a la formation d’une zone de

fissuration qui peut conduire a des décollements de la couche.

Formation d'flots d'oxyde
et croissance latérale par
diffusion de surface

el D Formation d’une couche

Croissance de la couche

d’oxyde compacte et
adhérente

d'oxyde par diffusion

décollement

Figure 11-1 : Différentes étapes de 1’oxydation d’un métal a haute température.

A.2. Oxydation des alliages

L'oxydation des alliages est beaucoup plus complexe que celle des métaux. Cependant, plusieurs
facteurs qui gouvernent l'oxydation des métaux purs peuvent également étre appliqués aux
alliages. L'oxydation des alliages est affectée par les facteurs ci-dessous [Birks 83] :

— Les métaux dans l'alliage ont différentes affinités pour I'oxygene.

— Des oxydes mixtes peuvent étre formés.

— Des solutions solides peuvent exister entre les oxydes.

— Les cations peuvent avoir différentes mobilités dans les oxydes.
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— Les métaux auront différentes diffusivités dans l'alliage.
— La dissolution de 1'oxygene dans l'alliage peut provoquer la précipitation des oxydes d’un

ou plusieurs ¢léments d'alliage (oxydation interne).

Ces phénoménes montrent que les divers alliages peuvent avoir différents mécanismes
d'oxydation. De plus, si on consideére que les couches d’oxyde peuvent se fissurer, contenir des
cavités, se décoller, former des convolutions, donner des couches multiples d'épaisseur

irréguliere, la situation deviennent bien plus complexe.

B. L’oxydation des alliages FeCrAl

B.1. Effet de la teneur en Chrome

Au stade initial de I’oxydation, le substrat est exposé a 1’environnement, les oxydes de fer, la
chromine et ’alumine, se forment sur la surface de 1’alliage FeCrAl. Aprés la germination de ces
oxydes, la formation des oxydes riches en fer est rapidement contrariée par la diffusion du
chrome vers la surface externe qui favorise le développement de Cr,O;. Cela provoque la
diminution du potentiel de I’oxygeéne a I’interface métal/oxyde et favorise 1’oxydation sélective
de ’aluminium. La formation d'une couche continue d'alumine se forme sous les oxydes formés

initialement [Golightly 80].

Le mécanisme proposé précédemment montre ¢galement le réle du chrome dans I’oxydation des
alliages FeCrAl. Pour mieux préciser le role du chrome dans le systéeme FeCrAl, certains auteurs
ont réalis¢ 1’oxydation de ces alliages avec différentes teneurs en chrome et aluminium [Zhang
06, Miner 81]. Ces expériences montrent que lorsque la teneur de chrome n’est pas suffisante,
I’oxydation de 1’alliage provoque la formation de nodules d’oxyde de fer. Par conséquent, la
cinétique d’oxydation de ces alliages n’obéit pas a une loi parabolique [Maskaoui 84] et les

comportements au cours d’oxydation isotherme sont moins bons, figure 11-2.
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Figure 11-2 : Cinétique d’oxydation des alliages Fe-10Al, Fe-5Cr-10Al et Fe-10Cr-10Al pendant
50h a 1000°C [Zhang 06].
Selon Prescott et Graham [Prescott 92], dans les alliages de FeCrAl, le chrome permet de
diminuer le seuil de concentration en aluminium nécessaire a 1’établissement de la couche
continue d’alumine. Par ailleurs, Miner et al [Miner 81] proposent que I’augmentation de teneur

en chrome pourrait diminuer le développement de convolutions sur la couche d’alumine.

B.2. Caractéristiques de la couche d’alumine

Il est bien connu que l'addition d'aluminium dans des alliages a base de fer peut apporter une
résistance a l'oxydation s’appuyant sur la formation d’une couche d’alumine compacte, uniforme
et continue [Stott 87]. L'alumine forme une couche protectrice de choix pour plusieurs
applications a hautes températures puisqu'elle est bien connue pour avoir :

— Une volatilité limitée [Golightly 80].

— Une cinétique de croissance lente [Biegun 92].

— Une faible concentration de défauts cristallins [Biegun 92].

— Une inertie chimique dans les atmospheres corrosives a hautes températures [Pint 95].

La couche d’oxyde développée a basses températures, (T< 900°C), est composée d’alumines de
transition (60—, y— et 6—ALO3), tandis qu’aux températures plus élevées, telle que 1100°C, la
phase a—Al,O3 est la seule présente [Grabke 99, Garriga 99, Tolpygo 00]. Les alumines de
transition ont des vitesses de croissance plus rapides que celle de a—Al,Os, elles sont caractérisées

par une morphologie en forme d’aiguilles ou de plaquettes indiquant une croissance préférentielle par
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diffusion cationique de 1’aluminium [Kadiri 05]. Pour des temps d’oxydation plus longs, les

alumines se transforment en forme stable a-Al,O5.

Les alumines de transition croissent principalement par diffusion cationique externe [Rybicki 89,
Jedlinski 92] alors que 1’alumine a-Al,Oj3 croit préférentiellement par diffusion anionique interne
de I’oxygene avec une certaine contribution de diffusion cationique externe de I’aluminium
[Prescott 94]. En présence d’¢éléments réactifs la diffusion cationique externe de I’aluminium est

réduite de fagon importante [Mennicke 98].

= H'J;i H."lm{ 8

Figure 11-3 : Morphologies de la surface d’un échantillon Fe-25Cr-5Al (a) pour I’échantillon Fe-
25Cr-5Al avant oxydation, (b) aprés 5 heures d’oxydation, (c) aprés 10 heures
d’oxydation, (d) aprés 30 heures d’oxydation a 950°C [Jia 07].

Le travail de Jia et al [Jia 07] a montré que les whiskers d’alumine se forment sur la surface de

I’alliage Fe-25Cr-5Al1 lors de Dl'oxydation a 950°C pendant 5 heures. Aprés 10 heures

d’oxydation, les whiskers se transforment en grains d’oxyde (figure I11-3c). Aprés 30 heures

d’oxydation, les grains d’oxyde s’agglomérent et forment une couche uniforme (figure 11-3d).
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B.3. Mécanisme de croissance des couches d’alumine

L’¢tude du mode de croissance des couches d’alumine a donné lieu a de nombreux résultats
contradictoires. Ainsi, il a ét¢ montré que les couches d’alumine pouvaient se former par
diffusion d’oxygene, par diffusion d’aluminium ou par diffusion mixte. Les tests d’oxydation
menés en deux étapes avec un marquage a I’oxygene 18 sur un alliage modele Fe-20Cr-5Al1 entre
1050 et 1200°C montrent que la couche d’alumine croit grace a la diffusion d’ions oxyde et
aluminium. Sachant que ’oxygene 18 est introduit apres une étape d’oxydation dans I’oxygene
16, on note sur les profils SNMS (Figure 11.4) la présence d’un pic d’oxygéne 18 en surface de la
couche d’oxyde ainsi qu’a D’interface interne. Le tableau I1-1 récapitule les principales
conditions d’oxydation d’alliages de type FeCrAl et les mécanismes de diffusion correspondants.
Dans la majorité des cas un mécanisme de diffusion mixte a été propos¢ dans le cas d’alliages

exempts d’¢éléments réactifs.

T(°C) | 1* stade 27" stade Mécanisme de [référence]
d’oxydation (min) | d’oxydation (min) | transport

1000 180 (*O) 540 ("°0) Diffusion mixte | [Beske 90]

1100 120 (*°0) 240 ("*0O) Diffusion mixte | [Issartel 03]

1050 | 420 (*°0) 780 ("*0O) Diffusion mixte | [Chevalier 04 (1)]

1100 | 420 (°0) 780 ("°0) Diffusion mixte | [Chevalier 04 (1)]

1200 120 (*°0) 240 (*0) Diffusion mixte | [Chevalier 04 (1)]

1200 10 ("*0) 30 ("°0) Diffusion mixte | [Pint 93]

Tableau I1-1 : Récapitulatif des principales conditions d’oxydation d’alliages de type FeCrAl et
des mécanismes de diffusion correspondants.
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Figure 11-4 : Profils SNMS des isotopes de 1’oxygene aprés deux stades d’oxydation d’un
alliage FeCrAl sous '°0,/'*0,, (a) a 1050°C, (b) 4 1100°C, (c) & 1200°C [Chevalier
04(1)].
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C. Ecaillage des couches d’alumine

L’écaillage des couches d’alumine formées sur les alliages FeCrAl ou les alliages alumino-
formeurs est un phénoméne complexe sur lequel plusieurs facteurs peuvent influer a divers
degrés. Les deux sources principales de contraintes sont des :
— contraintes de croissance qui se développent au cours de la formation de la couche
d’oxyde en condition isotherme.
— contraintes thermiques qui se produisent en raison de la différence concernant la
dilatation thermique entre la couche d’oxyde et le substrat métallique en condition de

cyclage thermique.

C.1. Contraintes de croissance et contraintes thermiques dans la couche d’alumine

La transformation du métal en oxyde, lors de 1’oxydation, est accompagnée d’une variation de
volume appelée rapport de Pilling et Bedworth [Xu 00]. Ce rapport détermine le type de

contrainte généré par la formation de I’oxyde.

v
PBR = —% 2
v @

M

V,, correspond au volume d’oxyde formé et V,, correspond au volume de métal consommé. La

couche d’oxyde est sous contraintes de compression si le PBR est plus grand que I'unité, ce qui
est le cas pour la plupart des métaux, et sous contraintes de traction si le PBR est inférieur a
I'unité. Pour les couches d’alumine, le PBR est de : (AlI/AL,O; = 1,28) [Armanet 90]. Sur des
alliages de type NiAl, Xu a calculé des valeurs du PBR comprises entre 1,48 et 1,88 suivant la
teneur en aluminium de I’alliage [Xu 00]. Dans tous les cas on peut s’attendre a des contraintes

de compression lors de la formation de I’oxyde.

Le rapport de Pilling et Bedworth est bas¢ simplement sur la contrainte volumétrique du
changement du volume molaire de I’oxyde par rapport au métal. Cependant, la contrainte de
croissance est beaucoup plus complexe et exige une considération détaillée de mécanisme de
croissance de I’oxyde. Un oxyde peut se développer Ilatéralement aussi bien que

perpendiculairement par rapport a I’interface au cours de 1'oxydation. Contraint par 1'alliage sous-
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jacent, la contrainte latérale produirait une contrainte de compression dans la couche d’oxyde.
Rhines et Wolf [Rhines 70] ont présenté¢ un modele conceptuel (modele de Rhines-Wolf) pour
interpréter l'origine de la contrainte de croissance latérale et de compression. Ils ont précisé
qu'aucune contrainte latérale ne se développerait dans les trois cas suivants :
— L'oxyde se développe par la diffusion interne de I'oxygene a l'interface métal/oxyde (B
dans la figure 11-5)
— L'oxyde se développe par la diffusion externe des cations du substrat sous jacent de la
couche d'oxyde (C dans la figure 11-5)
— Le nouvel oxyde se forme aux joints de grains, qui se trouvent parallele a l'interface

métal/oxyde.

New Oxide

T

Oee

New Oxide

A
B

Figure 11-5 : Positions possibles ou un nouvel oxyde se forme dans la couche d’oxyde, J, et J,,
sont respectivement le flux interne de 1’oxygéne et le flux externe des cations
[Clarke 03].

Dans ces trois cas, le changement de volume accompagnant la réaction d'oxydation peut étre

adapté par un déplacement des solides rigides dans la couche d'oxyde paralléle a l'interface

métal/oxyde. Quand le nouvel oxyde se forme le long des joints de grains qui sont

perpendiculaires a l'interface métal/oxyde (A dans la figure 11-5), une contrainte latérale se

produirait et le processus exigerait une conjonction de la diffusion interne de I'oxygéne et de la

diffusion externe des cations du substrat.

I1 a été proposé par certains auteurs qu’une réduction de volume de 10% peut intervenir lorsque

les phases métastables d’alumine se transforment en a-Al,Os. Cela peut provoquer des
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contraintes de contraction dans la couche et conduire a la fracture ou au développement des

pores [Stott 95, Huntz 08, Kadiri 05].

C.2. Décollement de la couche d’oxyde en oxydation cyclique

Les contraintes thermiques se produisent lors du refroidissement du fait de la différence des
coefficients d’expansion thermique de 1’oxyde et du métal. En général les oxydes présentent un
coefficient d’expansion inférieur a celui du métal, donc la couche est soumise a des contraintes
de compression lors du refroidissement. Si ces contraintes dépassent la résistance de 1’oxyde, la

couche se fracture et s’écaille.

Tolpygo et Clarke [Tolpygo 98 (2)] ont réalisé les cyclages thermiques a 1000°C sur les alliages
Fe-22Cr-5Al. Ces auteurs ont proposé les différents phénoménes qui peuvent se produire a
I’interface métal/oxyde pour ce type d’alliage lors de 1’oxydation cyclique :

Le décollement qui intervient entre la couche d’oxyde et le métal au cours du refroidissement
peut se combler pendant le chauffage suivant et le contact métal/oxyde sera reconstitué a haute
température jusqu'au prochain refroidissement. Les conditions principales, pour un processus de
décohésion/cohésion répété, se composent de I’absence des fissures, du caractere €lastique du
métal et de I’oxyde pendant le changement de température, figure 11-6 (route I).

La déformation plastique de la surface du substrat métallique provoquerait une disparité
géométrique avec la surface intérieure de I’oxyde pendant le chauffage suivant. Cela meénerait a
la formation des cavités interfaciales en conservant une surface lisse sur la surface du substrat
métallique, figure 11-6 (route I1).

Si le décollement de 1’oxyde est accompagné de la fissuration, alors 1'oxygene peut pénétrer dans
l'espace interfacial entre la couche d’oxyde et le métal et former une couche d'oxyde secondaire

pendant les cycles d'oxydation suivants, figure 11-6 (route I11).
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Figure 11-6 : Illustration schématique des trois modes différents de décollement d’oxyde et de la
fissuration pendant I’oxydation cyclique [Tolpygo 98 (2)].

C.3. Formation de cavités interfaciales

L’oxydation des alliages alumino-formeurs a haute température s’accompagne de la formation de
cavités interfaciales (Figure 11-7) [Tolpygo 99]. Ces cavités diminuent la surface de contact entre
le métal et I’oxyde, détériorant d’autant I’adhérence de la couche d’oxyde. De plus, elles peuvent
jouer le role de concentrateur de contraintes et permettre I’amorce d’une fissuration a I’interface

métal/oxyde.
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Figure 11-7 : Cavités a I’interface alumine/FeCrAl aprés 50 h d’oxydation a 1000°C [Tolpygo

98 (2)]
Les lacunes d’un réseau cristallin font partie de la famille des défauts ponctuels au méme titre
que les défauts interstitiels et les atomes étrangers en insertion. Une lacune est, par définition,
I’absence d’un atome en un site normal du réseau. A haute température, 1’agitation thermique des
atomes constitutifs du solide est élevée et certains d’entre eux acqui¢rent une énergie suffisante
pour quitter le réseau cristallin et se placer en position interstitielle. L’atome en position
interstitielle et la lacune constituent alors une paire de Frenkel [Internet 1].
Les lacunes se condensent a I’interface métal/oxyde pour former des cavités microscopiques ou
macroscopiques, ce phénomene est attribué a I’effet Kirkendall [Son 89, Nesbitt 88, DeHoff 74].
Lors de I’oxydation de 1’alliage FeCrAl a haute température, du fait de 1’oxydation sélective de
I’aluminium, celui-ci diffuse vers la surface pour compenser sa consommation. Les éléments fer,
et chrome inter-diffusent dans 1’alliage sous ’effet des gradients de leurs concentrations. Les
calculs des flux d’inter-diffusion dans I’alliage ternaire sont relativement complexes, toutefois, il
est possible d’avoir un flux de lacunes vers I’interface métal/oxyde. Ces lacunes peuvent ensuite
coalescer et constituer des cavités.
Les flux d’interdiffusion entre ces éléments dans 1’alliage ternaire FeCrAl sont déterminés par la

loi Fick [Dayananda 90]. Le flux d’¢élément 1, J; dans le systeme de trois éléments est exprimé

oC.
sous la forme de deux gradients de concentration indépendants 6—’ :
X

2 oC. )
3, =-2.D; a_xj (i=123) )
j=!

D’ou DiJ3- : les coefficients de diffusion dans le systéme ternaire.
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C.4. Convolution de la couche d’alumine

Pendant l'oxydation des alliages de type Fe-Cr-Al a hautes températures, la couche d'alumine
formée sur la surface présente une morphologie convolutée [Stott 87, Stott 95, Miner 81,
Tolpygo 98, Golightly 80]. Cette morphologie, montrée sur la figure 11-8, se développe en
fonction du temps pendant l'oxydation a haute température et n'est pas un résultat du
refroidissement a la température ambiante. Les observations des sections transversales, qui
indiquent que 1'épaisseur de 1'oxyde est plus ou moins uniforme, démontrent que la convolution
n'est pas provoquée par des intrusions d'oxyde ou des variations de la vitesse de croissance de

l'oxyde d'un endroit a 'autre.

Figure 11-8 : Morphologie de la couche d’alumine convolutée développée sur un alliage FeCrAl
pendant 100h d’oxydation a 1000°C [Tolpygo 98 (1)].

Bien que le mécanisme de la convolution ne soit pas complétement compris, on pense que les
convolutions se forment quand I'oxyde croit dans la direction latérale par rapport a 1’interface
métal/oxyde pendant I'oxydation [Golightly 80]. Cette croissance latérale, contrairement a la
croissance normale sur la surface externe ou interne, peut étre le résultat de la formation des
nouveaux oxydes dans la couche existante [Golightly 80]. Elle peut aussi se produire en raison
des changements volumétriques quand le métal se transforme en oxyde. Ou bien, une contrainte
de croissance en compression se développe dans la couche d’oxyde parallelement a l'interface et
de 1'énergie stockée dans la couche d’oxyde provoque la déformation plastique du métal. La

convolution de la couche est un mode de déformation par lequel I'énergie peut étre réduite. Par



Chapitre II — Syntheése bibliographique 16

conséquent elle peut servir en tant que processus de relaxation, menant a une diminution nette de

la contrainte moyenne dans la couche d’oxyde.

Oxyde

Figure 11-9 : Illustration schématique des convolutions développées sur la surface de 1’alliage
Fe-Cr-Al implanté de lanthane et les composantes des contraintes locales [Hou 93].

La figure 11-9 présente schématiquement la concentration des contraintes locales. D’ou : o, est
la contrainte de compression dans la couche d’oxyde ; o, est la composante de la contrainte de

traction qui est perpendiculaire avec I’interface métal/oxyde au sommet et au fond des aspérités

de la couche d’oxyde convolutée. Selon Evans et al [Evans 83], le niveau de o, augmente avec

I’augmentation du rayon de courbure, r.
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Figure 11-10 : Le mod¢le de la formation de convolution dans la couche d’oxyde [Pint 96 (2)].
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B. A. Pint et al [Pint 96 (2)] ont proposé¢ un modéle de formation des convolutions dans la
couche d’alumine. Pendant le développement de la couche d’alumine, les contraintes peuvent se
développer au sein de la couche et a son interface avec le substrat [Tolpygo 98 (2)]. Si
I’adhérence de la couche est maintenue, ces contraintes peuvent atteindre des niveaux suffisants
pour déformer le substrat métallique et aussi influencer la morphologie de la couche. Des cavités
interfaciales peuvent aussi jouer un role important dans le développement des contraintes et
I’évolution de la structure de la couche d’oxyde. Un des mécanismes qui peut étre mis en jeu est
illustré schématiquement sur la figure 11-10. Avec les contraintes de compression présentes dans
la couche d’alumine, une cavité interfaciale peut occasionner une composante de contrainte
perpendiculaire avec I’interface métal/oxyde, figure 11.10a. Avec un substrat métallique dur, la
cavité peut se développer sans flambage (buckling) de la couche d’oxyde a cause de son
¢épaississement, figure 11-10b. Par contre, avec un substrat malléable, celui-ci peut s’adapter au
développement des contraintes par sa déformation et le flambage (buckling) de la couche
d’oxyde, figure 11-10c. Quand I’oxydation se poursuit, il y a plus de déformation du substrat,
figure 11-10d.

C.5. Effet du soufre

Depuis les années 1980, une théorie appelée « l'effet du soufre » a été proposée pour expliquer le
manque d'adhérence des couches d’oxyde et 'effet bénéfique que peuvent apporter des éléments
réactifs sur cette adhérence, pendant I'oxydation a hautes températures [Yang 06]. Cette théorie
propose que, la liaison entre la couche d'oxyde et le substrat métallique d’un alliage oxydé, est
intrins€quement forte et que le soufre en tant qu’impureté dans les alliages s’accumule a
l'interface métal/oxyde et affaiblit cette liaison [Yang 06, Hou 92]. Pour éviter I’effet néfaste de
cette impureté, des techniques de désulfuration ont été développées afin d’atteindre des teneurs
en soufre inférieures a 1 ppm massique au sein des alliages et les procédés de mise en forme et
d'usinage ont été adaptés pour conserver cette basse teneur [Meier 94, Smialek 00].
11 existe deux hypotheses concernant la ségrégation du soufre au niveau de I’interface :

— La premiére, proposée par Grabke et al. [Grabke 95, Grabke 06], est que le soufre ne peut

pas ségréger a une interface intacte a cause de sa taille et de sa charge électronique. Selon
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cet auteur, le soufre ségrége a I’interface métal/oxyde dés que des cavités interfaciales se

forment.

— La seconde, proposée par Hou et al, est que la ségrégation du soufre n’est pas controlée
par la présence des cavités a I’interface métal/oxyde mais qu’elle dépend de la
disponibilité des sites interfaciaux [Hou 92(2)].

Bien que les deux hypothéses soient contradictoires, Grabke et Hou s’accordent a dire que la

ségrégation du soufre a I’interface métal/oxyde entraine une perte d’adhérence.

D. Influence des éléments réactifs

D.1. Généralité

Un grand nombre d’études a été réalisé afin d’interpréter les effets des éléments réactifs [Hou 03,
Pint 01, Messaoudi 97, Messaoudi 98]. Jusqu'a présent, il y a plusieurs désaccords, non
seulement au sujet ce qui est l'effet des ¢léments réactifs, mais de la manicre avec laquelle une
petite addition d'un élément réactif peut exercer un effet si profond sur 1’oxydation des alliages
alumino- et chromino- formeurs.

L'étude de I'effet des éléments réactifs a avancé rapidement pendant les deux derni¢res décennies
principalement grace a l'introduction et a l'application des techniques analytiques plus avancées,
telles que la Spectroscopie de Masse d'lons Secondaires (SIMS), la Microscopie Auger a
Balayage (SAM), la microscopie électronique a transmission et a balayage (FEG-STEM)..., qui
a permis l'examen du mécanisme d’action des ¢léments réactifs de se rapprocher du niveau
atomique du phénomene. Les résultats expérimentaux et l’utilisation de ces techniques ont
permis d’avancer considérablement dans la compréhension de l'effet des éléments réactifs.

Dans cette section, nous ne présenterons que les effets et les mécanismes des éléments réactifs

qui concernent les alliages alumino-formeurs.
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D.2. Modes d’introduction des éléments réactifs

L’introduction d’¢léments réactifs dans un alliage métallique peut étre réalisée par deux voies :

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

L’addition dans la masse consiste a introduire 1’élément réactif directement dans 1’alliage. Cet
¢lément peut se présenter sous forme métallique [Mennicke 98, Cueff 02, Ishii 00, Hiramatsu 99,
Wolff 98] ou sous forme d’oxyde dispersé [Merceron 00, Tyagi 00, Czyrska 95]. La quantité
d’¢élément réactif nécessaire pour avoir 1’effet bénéfique est faible, typiquement moins que 1%
en masse, et peut étre beaucoup plus faible [Stringer 89]. Les quantités de plus de 1% provoquent
généralement une détérioration de l'adhérence de la couche. Ceci semble étre associé¢ aux
particules intermétalliques, contenant 1'élément réactif, situées aux joints de grains de I’alliage a
la surface du métal.
Les dépots de surface peuvent étre réalisés de fagons variées. Ils sont réalisés par implantation
ionique [Quadakkers 91, Hou 93, Cueff 03], par dépots de films minces obtenus par CVD
[Houngniou 06], par procédé sol gel [Courty 97, Chevalier 04 (2), Cueff 04, Czerwinski 96,
Roure 94, Ramanathan 08], ou par électrodéposition [Lu 95, Jung 96]....
Depuis que I’effet bénéfique des éléments réactifs a été découvert, la plupart des études se
concentrent sur la méthode d’addition dans la masse des alliages. La présence de I’élément
réactif en tant qu’élément d’alliage a prouvé clairement son caractére protecteur. Toutefois, a
comparer avec la méthode d’application sur la surface, la méthode d’addition dans la masse
présente également des limites [Moon 89] :

— Exigence d’une énergie supérieure pour la fabrication.

— Fissuration (cracking) au cours du travail a froid (si I’élément réactif a été ajouté a un

niveau supérieur a la solubilité dans la matrice).
— Diminution de la ductilité.
— Perte d'éléments réactifs des alliages fondus dans les scories a cause de la grande stabilité
de leurs oxydes.

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

introduire 1’é¢lément réactif sans changer les propriétés mécaniques du substrat métallique. Cette
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méthode est aussi moins coliteuse et peut étre appliquée sur les surfaces ayant des géométries

complexes.

D.3. Effets des éléments réactifs rencontrés dans le cas des alliages alumino-formeurs

D.3.1. Théorie de la Ségrégation Dynamique

Cette théorie, basée sur le principe de la ségrégation dynamique des ions, vise a interpréter et a

décrire les effets des éléments réactifs.

Le phénomene fondamental de cette théorie est que de grandes quantités des éléments réactifs
dans l'alliage diffusent vers l'interface oxyde/gaz. La force motrice de cette diffusion est le
gradient de potentiel d’oxygene existant dans le systéme de métal/oxyde/gaz. Si I’élément réactif
présent dans 1’alliage sous la forme : d’élément d’alliage, d'oxyde dispersé ou d'ion implanté, les
résultats sont identiques. Dans chaque cas, 1’¢lément réactif diffuse depuis 1'alliage au travers de
l'oxyde jusqu’a l'interface oxyde/gaz. Au cours de la diffusion vers l'interface oxyde/gaz, des
ions d’élément réactif ségrégent d'abord a l'interface métal/oxyde (figure 11-11). Ensuite des ions
d’¢éléments réactifs diffusent vers I’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 a travers

la couche d’oxyde par les courts-circuits de diffusion que sont les joints de grains [Pint 96].

Aprées un certain temps d’oxydation, les joints de grains sont trés enrichis en ions de 1’élément
réactif 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 réactif, particules qui

grossissent alors au fur et a mesure que les ions diffusent [Pint 96].

Les effets bénéfiques d’un dopage en €lément réactif s’explique essentiellement par la diffusion
des ions de cet ¢lément a travers la couche d’oxyde, il est clair que la teneur introduite doit étre
suffisante pour permettre un approvisionnement de I’interface métal/oxyde durant toute la durée

de service prévue pour I’alliage. Ceci est d’autant plus délicat a assurer que les ¢léments réactifs
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présentent une faible solubilité dans les alliages alumino-formeurs. Cette teneur est généralement

inférieure au pourcent atomique [Pint 96].

Particules d'oxydes riches en
¢lément réactifs

W

° (]

o ] Eléments réactiig
. @ [

Alliage o ° Y

Figure 11-11 : Schéma montrant la diffusion externe des éléments réactifs le long des joints de
grains de la couche d’oxyde formée lors de I’oxydation a haute température. [Pint
96]

De plus, les effets bénéfiques d’un dopage en ¢élément réactif ne se manifestent pas dans les

premiers stades d’oxydation ; ils n’interviennent que lorsque les ions ont pu ségréger a I’interface

métal/oxyde.

Par ailleurs, il apparait qu’a des températures trop élevées, typiquement au-dessus de 1200°C, les
effets bénéfiques du dopage en ¢élément réactif sont tres vite perdus. En effet, a ces températures,
les ions diffusent rapidement a travers la couche d’oxyde de sorte que des particules d’oxydes
riches en éléments réactifs se forment tres tot. Ainsi le réservoir en €lément réactif s’épuise au

bout d’un temps d’oxydation relativement court.
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D.3.2. Diminution de la vitesse d’oxydation

De nombreuses études ont montré que les €léments réactifs réduisent la vitesse de prise de masse
en condition d’oxydation isotherme [Strawbridge 94, Hou 93]. Selon la théorie de la ségrégation
dynamique, les ions des éléments réactifs qui ségrégent aux joints de grains diffusent vers
I’extérieur plus lentement que les cations aluminium et empéchent ainsi le transport externe des
cations le long des joints de grains dans la couche d’oxyde. Ce blocage de la diffusion des ions
aluminium provoque la diminution de la constante parabolique de la réaction d’oxydation [Pint

96].

D.3.3. Modification la microstructure de la couche d’alumine

Pour I’alliage dopé, la croissance de la couche d’oxyde, principalement par la diffusion interne
de I'oxygéne le long des joints de grains dans la couche, change la microstructure de la couche
[Pint 96]. Dans la couche d’alumine a-Al,Os (épaisseur > 2um), le dopage induit la formation de
grains équiaxes prés de l'interface oxyde/gaz et la formation de grains colonnaires du c6té du
substrat. Sans dopage, les couches d'alumine sont généralement formées de grains équiaxes avec
beaucoup moins de grains colonnaires [Pint 96]. Dans la couche d’oxyde dopée, tandis que les
grains équiaxes a l'interface oxyde/gaz grossissent légérement, les grains colonnaires se
développent en longueur au cours du temps. Quand I'effet de 1’élément réactif sur le mécanisme
de croissance (comme la vitesse d'oxydation) commence a diminuer a haute température, 1'effet

sur la microstructure de la couche est ¢galement réduit.

A coté de la modification de microstructure, le dopage a pour effet de diminuer la taille de grains
d’oxyde formant la couche. Cette diminution est attribuée a un effet des éléments réactifs sur la
germination. La diminution de la taille des grains formant la couche augmente la plasticité de la
couche d’oxyde. Ceci pourrait réduire les décollements de couche en favorisant la relaxation des

contraintes de croissance [Pint 96].
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D.3.4. Action des éléments réactifs contre le réle néfaste du soufre

L’effet néfaste du soufre a été identifié¢ pour la premicre fois par Ikeda [Ikeda 83]. Il a ensuite été
étudié¢ par beaucoup d'autres auteurs comprenant Smeggil et al [Smeggil 86, Smeggil 88],
Smialek [Smialek 95, Smialek 96], Sigler [Sigler 88, Sigler 89].... Selon ces auteurs, la liaison
entre la couche d'oxyde et le substrat métallique d’un alliage oxydé est intrinséquement forte,
mais elle peut étre affaiblie par la ségrégation de soufre a I’interface métal/oxyde. De
nombreuses études ont prouvé expérimentalement que lorsque la teneur en soufre dans 1’alliage
est tres faible, I’adhérence de la couche d’oxyde est bonne lors de I’oxydation a haute
température.

I1'y a plusieurs techniques pour éliminer le soufre dans 1’alliage comme le recuit sous hydrogene,
et le recuit sous vide. Toutefois, certains auteurs sont d’accord pour proposer que 1’addition des
¢léments réactifs pourrait prévenir efficacement la ségrégation du soufre a I’interface
métal/oxyde et donc améliorer 1’adhérence de la couche d’oxyde. Une théorie a été proposée
[Sigler 89, Sigler 93] qui vise a interpréter le mécanisme de prévention de la ségrégation du
soufre par des ¢léments réactifs dans I’alliage. Cette théorie est basée sur I’hypothése que les

¢léments réactifs dans 1’alliage peuvent former les sulfures stables dans la masse d’alliage.

D.3.5. Influence des éléments réactifs sur la transformation des phases de transition

Saito et al [Saito 93] ont étudié¢ le développement des whiskers, qui sont attribués a une
croissance de I’alumine 0, sur la surface des alliages Fe-20Cr-4Al et Fe-20Cr-4A1-0,07Y lors de
I’oxydation aux températures de 1073 — 1273 K sous air. Ils ont remarqué que la densité et la
taille des whiskers développés sur I’alliage contenant de I’yttrium, est plus grande que celle
formée sur 1’alliage non dopé. Ils proposent que 1’addition des éléments réactifs, ou de leurs
oxydes, pourrait provoquer une stabilisation des phases métastables d’alumine. D’autres auteurs
[Manen 04, Pint 94] ont trouvé un phénomene similaire lors de I’oxydation les alliages NiAl.
L’addition d’élément réactif, permettrait de ralentir de maniere significative la transformation de

I’alumine 6 en alumine o durant les premiers stades de 1’oxydation.
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D.3.6. Amélioration de I’adhérence de la couche d’oxyde

Le dopage en élément réactif des alliages alumino-formeurs inhibe la formation des cavités
interfaciales qui se forment lors de 1’oxydation a haute température de ces mémes alliages non
dopés. Ce phénomene est généralement attribué au fait qu’en présence d’¢lément réactif le
transport d’ions oxyde est 1’é¢tape prédominante de la croissance de la couche d’alumine

[Chevalier 07].

E. Effets des éléments réactifs (Yttrium, Cérium, Lanthane)

E.1. Effets de I'yttrium

E.1.1. Effets de I’addition d’yttrium dans la masse des alliages alumino-formeurs

Mennicke et al. ont réalis¢ une étude sur 1’effet de I’yttrium lors du développement des couches
d’oxyde formées sur des échantillons de Fe-20Cr-5A1 a 1200°C [Mennicke 98]. Selon ces
auteurs : pour l'alliage FeCrAl-Y, les nouveaux oxydes se développent presque exclusivement a
l'interface métal/oxyde, tandis que pour l'alliage FeCrAl, les nouveaux oxydes se forment : a
l'interface métal/oxyde, au sein de la couche, et a l'interface oxyde/gaz. Sur l'alliage FeCrAl, la
formation des nouveaux oxydes dans la couche exige une conjonction de la diffusion interne de
l'oxygeéne et de la diffusion externe de 1’aluminium, tandis que pour I'alliage FeCrAl-Y, la
diffusion externe de 1’alumine semble étre supprimée, par contre la diffusion interne de I'oxygene

se poursuit.

Selon Mennicke et al [Mennicke 98], la croissance des grains colonnaires est due a la formation
d’oxyde a l'interface métal/oxyde, tandis que la croissance des grains équiaxes se produit par la
formation d'oxyde dans la couche entiére, ce qui exige une conjonction de la diffusion interne de
l'oxygene et de la diffusion externe de I’aluminium. La suppression de la diffusion externe
d'aluminium semble empécher la formation des lacunes a l'interface en métal/oxyde sur I’alliage
FeCrAl-Y. Mennicke et al ne pensent pas que la présence des précipités de Y3AlsO12 (YAG) aux

joints de grains dans la couche d'oxyde ait une influence significative sur les propriétés de
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diffusion parce que leur densité est trop faible. Ces auteurs ont observé la ségrégation d’yttrium
aux joints de grains dans la couche. De plus ils sont d’accord avec I’hypothése qui suppose que
la ségrégation des éléments réactifs réduit la diffusion externe des cations et provoque le

changement du mécanisme de croissance.

A cause de la réduction de croissance cationique, les couches d’alumine formées a la surface des
alliages dopés présentent des grains colonnaires (Figure 11-13(a)) [Tolpygo 99], a comparer aux

grains équiaxes de celles formées a la surface des alliages non dopés (figure 11-13(b)).

Fe-Cr-Al-Y 1jam

Figure 11-13 : Couche d’alumine présente sur la surface de deux alliages Fe-Cr-Al aprés 100 h
d’oxydation a 1100°C [Tolpygo 99] (a) alliage non dopé¢ ; (b) alliage dopé a
I’yttrium.

Golightly et al [Golightly 80] concluent que 1’addition d’yttrium dans la masse de FeCrAl

diminue ou ¢élimine le développement des convolutions dans la couche d’alumine en prévenant la

formation des nouveaux oxydes aux joints de grains dans la couche. Ceci conduit alors a une

diminution des contraintes de compression dans la couche d’oxyde.

E.1.2. Effets de I’application d’yttrium sur la surface des alliages alumino-formeurs

Lu et al. [Lu 95] ont réalisé le dépdt électrolytique de Y,Oj; sur 1’alliage Fe-25Cr-10Al avec
différentes épaisseurs de dépdt. Leurs résultats ont prouvé que les couches de Y,Os n'ont pas

diminué la vitesse d'oxydation de l'alliage, mais réduisent ’écaillage des couches d’alumine
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entre 850 et 1000°C. Les auteurs ont trouvé que plus 1’épaisseur du dépdt de Y,Os est faible, plus

le comportement sur la réduction de 1’écaillage est bon.

E.2. Effets du lanthane

E.2.1. Effets de I’addition du lanthane dans la masse des alliages alumino-formeurs

Hiramatsu et Stott [Hiramatsu 99] ont réalis¢ une étude sur I’effet du lanthane sur le
développement des couches d’oxyde formées sur des feuilles minces (0,05 mm) de Fe-20Cr-5Al

a 1150°C. Les auteurs ont tiré les conclusions suivantes :

La cinétique d'oxydation des feuilles minces de Fe-20Cr-5Al-La montre trois stades. Pendant le
premier stade, une couche de Al,O; se forme et s'épaissit. Quand l'aluminium présent
initialement dans la feuille d’alliage est épuisé, le second stade se produit. Dans le second stade,
une couche de Cr,O; se forme sous la couche de Al,O3 et se développe avec une vitesse
inférieure a celle de la couche de Al,O; pendant le premier stade. Vers la fin du second stade, des
attaques localisées se forment. Pendant le troisieme stade, 1’oxydation catastrophique se répand
partout sur la surface de 1’échantillon et provoque un gain de masse important.

L’addition de lanthane a 1’alliage Fe-20Cr-5Al a pour effet d’allonger la duré des deux premiers
stades d’oxydation, avant que l’oxydation catastrophique ne se produise. Le lanthane a
¢galement pour effet d’améliorer I'adhérence de la couche d’oxyde.

La couche d’oxyde présente pendant le second stade se compose de trois couches. La couche
externe referme des grains équiaxes de Al,Os qui sont supposés avoir été formés pendant la
période initiale d’oxydation. La couche intermédiaire se compose de grains colonnaires de
AlO3, et la couche interne se compose des grains équiaxes de Cr,Os. Il y a de nombreuses
lacunes aux joints de grains de la couche d'oxyde aux interfaces des couches intermédiaires et a
I’interface interne.

L’addition de lanthane a un alliage Fe-20Cr-5Al a comme effet de réduire la diffusion externe
des cations. La diffusion interne de 1’oxygene est alors dominante pendant la croissance de la

couche d’oxyde. La couche d’oxyde se développe vers I’intérieur.
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Le lanthane s’accumule aux joints de grains de la couche d’oxyde. La concentration du lanthane

est plus élevée vers la surface externe de la couche d'oxyde.

En 2000, Ishii et al présentent les résultats de 1'oxydation cyclique de feuillards de 30 ou 50 um
d'épaisseur d'un alliage Fe-20Cr-5Al de haute pureté et d'alliages similaires contenant La ou La—
Hf a 1100°C et 1200°C, sous air [Ishii 00]. Les auteurs proposent alors que :

— Sur les alliages Fe-20Cr-5Al avec et sans dopage, I'oxydation se fait en trois étapes. Lors
de la premiére étape une couche de Al,Os3 se forme jusqu'a ce que tout l'aluminium du
feuillard soit consommé. Dans un deuxieme temps, pour les échantillons dopés La ou La-
Hf, une couche de chromine Cr,O; croit a l'interface entre la couche de AlLO; et le
substrat, alors que sur l'alliage Fe-20Cr-5Al sans dopage, c'est 1'oxyde (Cr,Al),O3 qui se
forme. Le troisieme stade correspond au "breakaway".

— L'addition de lanthane provoque une diminution de la vitesse d'oxydation lors de la
premiére et la deuxieme étape. L'effet de I'addition simultanée de lanthane et d'hafnium

est encore plus important.

E.2.2. Effets de I’application du lanthane sur la surface des alliages alumino-formeurs

Dans un autre travail, Hou et Stringer [Hou 93] ont réalisé 1’implantation d’ions lanthane sur la
surface des deux types d’alliages : Fe-18Cr-5Al et Fe-18Cr-5Al-1Hf. Ces auteurs ont proposé les
conclusions suivantes :

Dans les premiers instants de 1’oxydation :

— Le lanthane implanté sur 1’alliage FeCrAl se concentre a haut niveau immédiatement a la
surface de l'alliage ; il réagit préférentiellement avec le fer dans 1’alliage pour former un
composé intermétallique et une couche d’oxyde riche en fer.

— Les contraintes de croissance générées dans le cas des alliages implantés avec le lanthane
sont plus élevées, et provoquent les déformations du substrat a des niveaux plus élevés
que dans le cas des alliages non implantés.

— Il n’y aucun décollement dans le cas des alliages contenant Hf dans la masse.

— Le soufre est détecté dans la couche d’oxyde formée sur 1’alliage FeCrAl, mais pas dans

la couche formée sur le FeCrAIHf.
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E.3. Effets du cérium

E.3.1. Effets de I’addition du cérium dans la masse des alliages alumino-formeurs

Trés peu de travaux font état de I’addition du cérium seul dans la masse des alliages. Dans
certains cas, les métallurgistes ajoutent a la composition de 1’acier un mélange de lanthane et de
cérium (le mischmetal). Dans le cas d’un alliage Fe—35Cr—5Al, un ajout de 0,05 % en masse de
mischmetal a 1’alliage diminue la vitesse d’oxydation a 1200°C sous air. Dans ce cas précis, il
est aussi indiqué que la résistance de ’alliage a subir le phénomeéne de « breakaway » est
principalement due a la forte teneur en chrome de 1’alliage [Wolff 98].

Entre 1050 et 1150°C, I’oxydation sous air de feuillards de FeCrAl contenant de faibles quantités
de La et Ce, montre que le processus de diffusion prédominant est celui de I’oxygene au travers
de la couche d’alumine [Andoh 96].

Par ailleurs, Forest a montré que I’addition de terres rares réduit les contraintes de croissance de
telle sorte qu’il n’y ait plus de déformation mesurable de 1’échantillon. Par contre trop de cérium

accélere 1’oxydation a 1100°C [Forest 95].

E.3.2. Effets de I’application du cérium sur la surface des alliages alumino-formeurs.

Biegun et al. [Biegun 92] ont trouvé que le revétement sol gel de CeO, augmente la durée de vie
d’un fil de Fe-23Cr-5A1 a 1300 et a 1350°C, tandis que le revétement sol gel La;O3; n’améliore
pas la durée de vie du fil aux mémes températures.

Hou et al [Hou 92] ont étudié I'effet des revétements minces d'oxydes obtenus a partir de nitrates
de: Y, Zr, Hf, Ce, La, Ca et d'Al sur un alliage Fe-18Cr-5Al exposé a haute température. Ils ont
constaté que tous les échantillons de FeCrAl recouverts d’oxydes d’éléments réactifs (OER)
développent des couches d’alumine trés convolutées. Les auteurs ont proposé que les
revétements minces appliqués a la surface augmentent la croissance latérale de la couche
d'alumine ce qui conduit a une morphologie convolutée et a des décollements de la couche

d’oxyde.
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MATERIAUX et TECHNIQUES D’ANALYSE

A. Préparation des échantillons

A.l. Matériaux utilisés

L’alliage modele utilisé dans cette étude est de type alumino-formeur. La composition massique
de cet acier ainsi que celle des alliages possédant 1'yttrium et le lanthane dans la masse figurent
dans le tableau III-1. Ces alliages ont trés peu d’impuretés afin d’éviter d’éventuelles réactions
entre les ¢léments réactifs avec les éléments autres que Fe, Cr et Al. Ils ont été élaborés par le Pr.

J. Le Coze, a I’Ecole des Mines de Saint-Etienne.

% en masse Cr Al Fe C S 0] N La Y
FeCrAl 1998 5,00 Bal. <0,001 < 0,001 < 0,001 < 0,001 - -
FeCrAl-La 19,85 495 Bal. <0,001 < 0,001 < 0,001 < 0,001 0,03 -
FeCrAl-Y 20,0 5,1 Bal. <0,0005 <0,0005 <0,0005 <0,0005 - 0,029

Tableau I11-1 : Composition chimique des alliages (% en masse).

Les échantillons ont été coupés a partir de barreaux cylindriques d’environ 1,4 cm de diamétre
sous la forme de disques d’environ 1 mm d’épaisseur. Ils ont ensuite été polis jusqu’au grade

600, lavés a 1’éthanol et séchés.

A.2. Deépots sol gel

Cette méthode consiste a plonger I’échantillon a revétir dans une solution €élaborée a partir des
nitrates des éléments actifs [Courty 97, Haanappel 91, Hou 92]. Ils sont ensuite séchés sous
courant d’air chaud pendant 5 minutes. Dans le cas du cérium, l'analyse par DRX du dépdt a
montré qu'il est constitué d'une couche de CeO, mal cristallisé [Buscail 95].

Pour réaliser cette solution, on introduit dans un erlenmeyer contenant 2 litres d’eau distillée,
0.092 moles de nitrate d’¢lément actif : Ce(NO3)s, 2NH4sNO3; ou La(NOs);, 6H,0 ou Y(NOs3)s,
6H,0 et 0,2736 moles d’ammoniaque a 28%. Un précipité d’hydroxyde d’¢léments actifs se

forme :
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Un précipité jaune pale d’hydroxyde de cérium se forme selon la réaction :

Ce" +40H

(aq) (aq)

<> Ce(OH) s, (1)
Les précipités blancs d’hydroxyde de lanthane et d’yttrium se forment selon les réactions :

3+
La )

+30H ,,, <> La(OH), s, )

Y2 4#30H, © Y(OH),, 3)

(aq)
Apres décantation, les précipités sont rincés a 1’eau distillée puis placés dans une étuve a 60°C
pendant plusieurs heures jusqu’a 1’évaporation partielle de 1’eau et I’obtention d’une pate jaune
pour I’hydroxyde de cérium et des pates blanchatres d’hydroxyde de lanthane ou d’yttrium. Ces
hydroxydes sont ensuite mis en solution dans 1’acide nitrique a 69%. Cette derni¢re opération
s’effectue a une température de 60°C pendant 30 min jusqu’a une stabilisation du pH a 0,5. La
concentration finale est ajustée a 0,4 moles par litres, par addition d’eau distillée. On obtient
alors une solution limpide jaune claire d’hydroxyde de cérium, des solutions limpides et

incolores pour I'hydroxyde de lanthane ou d’yttrium.

A.3. Traitement de recuit sous argon

Les traitements de recuit ont été effectués selon le processus suivant : 1’échantillon revétu de son
dépot sol gel est introduit dans un four tubulaire pour étre soumis a une circulation d’argon
pendant 1 heure a température ambiante, sous pression atmosphérique. On proceéde ensuite, sous
atmosphere inerte, a une montée en température a la vitesse de 5°C/min jusqu’a la température
de recuit (600, 800 ou 1000°C). Ce recuit se déroule sur une durée de 2 heures, suivi d’une
descente en température a la méme vitesse que la montée. Le dépdt posseéde alors une €épaisseur

de 1 um.
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B. Techniques d’analyse

B.1. Analyse thermogravimétrique (ATG)
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Figure 111-1 : Schéma du montage utilis¢ en ATG avec balance de type Setaram TG-DTA 92-
1600.

La thermogravimétrie est une technique qui permet de déterminer les cinétiques de croissance

des couches d’oxyde. Elle consiste a suivre la variation de la masse d’un échantillon soumis a un

traitement thermique sous atmosphére contrdlée. Ainsi, on peut obtenir la mesure de la prise de

masse en fonction du temps de manicre continue, avec une sensibilité de I’ordre de 10 pg.

Les essais d’oxydation isotherme ont été réalisés dans une thermobalance de type SETARAM
TG-DTA 92-1600 (Figure I11-1). La montée a la température d’oxydation est programmée a la
vitesse de 30°C/min sous flux d’argon. Quand celle-ci est atteinte, le flux d’argon est maintenu
pendant 5 min jusqu’a la stabilisation de la température. Une circulation d’argon indépendante
permet de protéger la résistance en carbone graphite du four. L’introduction d’air, avec une
pression de 1 bar, dans le tube réactionnel marque le début de ’oxydation. La masse de
I’échantillon est tarée a ce moment l1a. Apres la période d’oxydation isotherme, la descente en
température est faite a 30°C/min sous flux d’air synthétique. Les essais d’oxydation ont été

réalisés a 1100°C, sous flux d’air pendant 100 heures. Les échantillons ont été pesés avant et
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apres le traitement thermique, dans une balance de précision, afin de comparer avec le gain de
masse enregistré. Une différence entre les deux masses peut alors étre le signe de décollements

de la couche d’oxyde au cours du refroidissement.

Quand la couche d’oxyde développée au cours de I’oxydation croit grice a un mécanisme
controlé par la diffusion a travers la couche d’oxyde, la cinétique est caractérisée par une loi de

vitesse parabolique [Wagner 52].
2
Am

ou Am est le gain de masse, S la surface de 1’échantillon, t le temps et kp la constante de vitesse
parabolique. Cette loi parabolique a ét¢ complétée en tenant compte de la présence d’un régime
transitoire, qui est observé pour la plupart des métaux avec une mise en jeux de processus
interfaciaux [Monceau 98]:

t=A+ BA—m+C[A—mj2 (5)

S S

ou A, B et C sont des constantes dont 1’expression dépend des conditions initiales (a partir
desquelles le régime est parabolique) et de la nature protectrice ou non du premier oxyde formé.
Seule la constante C est indépendante du régime transitoire et des processus interfaciaux et est
toujours €gale a I’inverse de la constante de vitesse parabolique kp, C=1/kp. Les termes A, B et
C sont déterminés par ajustement d’une parabole a la courbe expérimentale de prise de masse, a
’aide d’un programme informatique exécutable a partir du logiciel Mathematica. Cet ajustement
peut porter sur la totalité (sans prendre en compte la période transitoire, kp global) ou sur une
portion quelconque de la courbe expérimentale de prise de masse, ce qui donne un kp local.
Pour le calcul de la constante kp local les termes A, B et C sont déterminés sur un petit intervalle
Im, qui est translaté le long de la courbe de prise de masse. Ainsi, pour chaque intervalle Im, une
constante parabolique locale kpi est-elle calculée. Pour éviter 1’augmentation du rapport
bruit/signal avec le temps, I’intervalle Im augmente de fagon parabolique avec le temps. Ainsi

I’évolution de la constante parabolique kp peut étre suivie au cours du temps [Monceau 98].
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B.2. Cyclage thermique

Les propriétés d'adhérence de la couche d’oxyde a haute température, dans les conditions de
chauffage et de refroidissement rapide, sont déterminantes pour le choix industriel de 1’alliage.
Le dispositif expérimental qui nous a permis d'imposer les cycles thermiques est un four
tubulaire dans lequel les échantillons sont chauffés a la température de 1100°C. Les cycles se
traduisent par une exposition de 1’échantillon pendant 20 heures a la température désirée dans le
four tubulaire, suivie d’une durée de 4 heures a température ambiante. A chaque cycle, les
¢échantillons sont sortis rapidement du four de manicre a mesurer les variations de masse apres un
refroidissement brutal. Celui-ci provoque des contraintes thermiques liées a la différence de
coefficient de dilatation entre 1’oxyde et le métal [Mevrel 87; Poquillon 03; Monceau 04; Evans
95; Kochubey 06]. Ce traitement peut entrainer un décollement de la couche et une perte de
masse au bout d’un certain nombre de cycles. Lors des cycles thermiques, les échantillons sont
pesés (sans la couche décollée) a chaque début de cycle avec une balance a 0,1 mg prés. La
reproductibilité des résultats a €té testée en effectuant 1’étude sur une série de deux échantillons
placés dans les mémes conditions expérimentales. L’introduction des échantillons va entrainer
leur montée en température a une vitesse de 1’ordre de 200°C/min. Ensuite nous retirons du four
tubulaire, les échantillons dans leur creuset. La vitesse de refroidissement au contact de 1’air est
alors de 150°C/min. Les creusets utilisés sont de petite taille. Les éventuelles projections de la
couche hors de la nacelle ne sont donc pas récupérées. Nous avons tracé les courbes avec des
prises de masse « nettes » correspondant a la pesée de 1’échantillon ayant éventuellement perdu
une partie de sa couche d’oxyde. Les prises de masse « brutes » sont obtenues en ATG pour ce
qui est des 100 premiéres heures d’oxydation, sous réserve qu’aucun décollement n’ait lieu en

condition isotherme.

B.3. Diffraction des rayons X (DRX).

B.3.1. Configuration classique.

L’identification des phases cristallines a été réalisée par diffraction des rayons X (DRX)
générés par une anticathode de cuivre (AKa. = 1,54056A) sur un appareil Philips X Pert MPD.

Le principe de la diffraction des rayons X s’appuie sur I’irradiation d’un échantillon par un
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faisceau monochromatique de rayons X, dont le recueil des ondes diffractées est effectif selon la
condition de Bragg (6) :
N.A =2.d gy, -sin 6 (6)

Connaissant A et 6, on détermine d, 1. Par comparaison avec la base de données des fichiers
J.C.P.D.S., les structures analysées peuvent ainsi étre identifiées. L’exploitation des résultats a

¢été réalisée a I’aide du logiciel Philips X’ Pert.
B.3.2. Texture.

Dans le cas de nos échantillons, I’orientation cristalline de la couche d’oxyde peut ne pas étre
quelconque. Cela se traduit par des intensités relatives des pics de diffraction différents suivant
les conditions d’oxydation. Cette information peut dans notre cas permettre de différencier les

modes de croissances dans les couches d'alumine.

B.3.3. Configuration d’analyse DRX in situ a haute température.

Figure 111-2 : Chambre a haute température Anton Paar HTK 1200.

Les analyses se font au moyen d’une chambre a haute température Anton Paar HTK 1200 (figure
I11-2) montée dans le diffractométre de rayons X. Equipée de résistances en Kanthal, de fenétres

en Capton, et d’un circuit fermé de refroidissement a eau, elle permet d’effectuer des mesures en
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température jusqu’a 1200°C. L’échantillon est introduit dans la chambre a la température
ambiante. Un premier diffractogramme est alors réalisé avant toute oxydation. Ensuite, le four
est allumé et la température désirée est atteinte en une dizaine de minutes. Pendant la montée en
température nous faisons ’acquisition du second diffractogramme pour une durée d’une heure.
Aprés une heure, une autre analyse est réalisée aussitot et ceci toutes les heures pendant un
nombre d’heure déterminé. Un dernier diffractogramme est fait aprés le refroidissement de

I’échantillon qui dure environ 2,5 heures.

B.3.4. Epaisseur de la couche d’alumine analysée en fonction de I’angle d’incidence en
configuration classique (&/26)

La faible épaisseur, des couches de corrosion formées sur les alliages FeCrAl nous conduit a
estimer la profondeur de pénétration du rayonnement X lors des analyses effectuées afin de
savoir si I'analyse DRX concerne toute la couche ou seulement les couches superficielles.

L’intensité du rayonnement X décroit exponentiellement avec 1’épaisseur de maticre traversée.

Cette intensité est décrite par la relation (7) :

le O7r~__70 couche

Alliage

Figure 111-3 : Schéma correspondant aux conditions de diffraction des rayons X.

l=1,e™ (7)
e
Avec X=2—
sind

et I : intensité du faisceau transmis
Io : intensité du faisceau incident
1) : coefficient d’absorption linéaire du matériau étudié (cm™)
e : épaisseur analysée (cm)
0 : angle d’incidence du faisceau
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L’épaisseur de la couche d’oxyde analysée peut étre estimée a partir de la relation (8) :

(lnll.sin 0)

e=—— 09 (8)

(2.40)

A partir de 14, il nous faut faire deux suppositions :

— Nous considérons que seulement les pics d’intensité supérieure a 10%, soit I/I,= 0,1. Cette

valeur de 10 % de I, correspond a la valeur minimum significative.

— Ce calcul suppose que le matériau analysé est homogene en composition ; donc, dans notre

cas, que la couche analysée est constituée d’un seul oxyde (Al,Os3).

Nous ferons donc ce calcul pour une couche d’alumine en condition 6/26 (tableau 111-3) puis en

condition d’incidence rasante (tableau 111-4) grace aux données physico-chimique du tableau Il1-

2.
Elément ou Masse atomique Masse volumique | Coefficient d’absorption
composé (g.mol™) (g.cm™) massique pw/p (cm2.g™)
Al 26,98 2,70 50,3
0 16,00 1,43.10° 11,6
AlLOs 101,96 3,90 32,1
Tableau I11-2 : Données physico-chimiques relatives au coefficient d’absorption massique de
I’alumine.
Angle incident 0 Epaisseur maximale de Al,O3 analysée
(degrés) (um)
10 15,8
90 91,9
Tableau 111-3 : Estimation de I’épaisseur de la couche analysée en fonction de I’angle

d’incidence en configuration classique (6/20).

Lorsque nous travaillons en incidente rasante, I’angle du faisceau d’incidence (i) est indépendant

de I’angle d’analyse. De 1’équation (8) est alors déduite 1’équation (9) :

_{m

l, (ﬁn&ﬁnh}

I, (sin@+sini)

e =

9)
y7,
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Angle incident i Epaisseur estimée de Al,O3 Epaisseur estimée de Al,O3
(degrés) analysée a 0 = 10° (um) analysée a 0 = 90° (um)
2,5 6,4 7,7
2,0 5,4 6,2
1,5 4,2 4,7
1,0 2,1 3,1
0,75 2,2 2,4
Tableau I11-4: Estimation de 1’épaisseur de la couche analysée en fonction de I’angle
d’incidence en configuration d’analyse rasante sur un domaine angulaire de 0,75 a
2,5°.

Ces estimations doivent étre considérées avec la plus grande prudence. Elles ne tiennent pas
compte d’éventuelles teneurs ponctuelles de la couche en autres éléments tel que le chrome ou
les ¢éléments réactifs et peuvent de ce fait, ne pas correspondre aux ¢épaisseurs réellement

analysées.

B.4. Microscopie électronique a balayage (MEB) couplée a une sonde X (EDS).

B.4.1. Préparation des échantillons

Une préparation spécifique des échantillons a été nécessaire pour ’observation des coupes
transversales. Les échantillons ont été enrobés dans une résine époxy en les déposant
verticalement dans un moule en téflon. Aprés durcissement, I’échantillon enrobé a été trongonné
en deux a 1’aide d’une scie diamantée Minitom STRUERS puis polis jusqu’au grade 1200, suivi

d’une finition a la pate diamantée de 3um.

B.4.2. Principe.

Les analyses par microscopie ¢électronique a balayage (MEB) ont été réalisées sur un appareil de
type JOEL JSM-6400F a émission de champ (résolution 1,5 nm) couplé a une sonde Link. Le
principe du MEB repose sur le balayage de la surface de 1’échantillon par un faisceau

électronique de I’ordre de 100 A de diamétre et d’énergie pouvant aller jusqu’a 30 KeV.



Influence du lanthane sur
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INFLUENCES DU LANTHANE SUR
L’'OXYDATION A 1100°C DE L’ALLIAGE
FeCrAl MODELE

A. Introduction

Afin de comparer les comportements entre les différents modes de traitement de surface, nous
avons testé 6 catégories d’échantillons. Le tableau IV-1 récapitule les symboles attribués a

chacun des échantillons.

Echantillons Symboles
FeCrAl mod¢le FeCrAl
FeCrAl dépot sol-gel lanthane sans recuit sgla.ssre
FeCrAl dépot sol-gel lanthane recuit 600°C sgla.re600
FeCrAl dépot sol-gel lanthane recuit 800°C sgla.re800
FeCrAl dépot sol-gel lanthane recuit 1000°C sgla.re1000
FeCrAl +La dans la masse FeCrAl-La

Tableau V-1 : Symboles attribués aux échantillons étudiés selon leur traitement de surface.

B. Oxydation isotherme, analyse cinétiqgue

L’analyse thermogravimétrie a été effectuée sur une durée de 100 heures sous air et montre que

les courbes suivent un régime parabolique.
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Figure IV-1: Courbes de prise de masse du FeCrAl oxydé a 1100°C, suivant les différents
modes de traitement de surface.

Echantillons ko (g°.cm™.s)
FeCrAl 1,13.10™"7
sgla.ssre 1,07.107"
sgLa.re600 2,05.10"2
sgLa.re800 2.33.107"7
sgLa.re1000 1,98.10"
FeCrAl-La 7,32.10"

Tableau 1V-2 : Constantes paraboliques d’oxydation obtenues a 1100°C (100 h d’oxydation
isotherme sous air).

La figure 1V-1 montre les courbes de pris de masse en fonction du temps obtenues lors de

I’oxydation isotherme de tous le types d’échantillons. Dans tous les cas, les courbes cinétiques se

conforment a la loi parabolique. Les valeurs des constantes paraboliques, sont déduites de la

pente des droites Am/S en fonction de t". Elles sont répertoriées dans le tableau IV-2. On note

que les valeurs de kp des échantillons qui ont subi un recuit sous argon sont plus importantes que

celles des échantillons qui n’ont pas été recuits. L’échantillon sgla.ssre a un comportement
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similaire a celui de I’échantillon mod¢ele. L’alliage FeCrAl-La, contenant le lanthane en tant

qu’élément d’alliage, montre le meilleur comportement, sa prise de masse est la plus faible.

C. Oxydation cyclique

4
2 I AA-AALAAA A
B8 4 4 AT OO KKK R St % 2 % v AN
0 /“\\ ‘ | | EAAAAAAN
t\"E J $ 30 40 50
S,
(@]
£
@ -4 o
S —=—sgla.ssre ™ g net
< _g | — sglare600 oo, Ba o eass
——gsgl.a.re800 Toaga g g0
g | ™ sgla.re1000 o,
" | =% FeCrAl-La _ 80 noa N
—— FeCrAl
-10

Nombre de cycles

Figure 1V-2 : Cinétiques d’oxydation cyclique (20h +4h) a 1100°C. Variation de masse des
échantillons : FeCrAl, sgla.ssre, sglLa.re600, sglLa.re800, sgl.a.re1000, FeCrAl-La.

Apres 16 cycles thermiques

' D=14mm '
—————>i

Y §

FeCrAl sgla.ssre sgla.re600  sglare800  sglarel000 FeCrAl-La

Figure 1V-3 : Vues de la surface des échantillons aprés 16 et 50 cycles thermiques a 1100°C.
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La figure IV-2 présente les courbes de variation de masse en fonction du nombre de cycles
thermiques. Les échantillons recouverts d’un dépot sol gel de lanthane présentent un meilleur
comportement par rapport au FeCrAl modele. Le dépdt sol gel de lanthane a un effet bénéfique
sur I’adhérence de la couche. Nous notons que plus la température de recuit sous argon est
¢levée, plus I’alliage est protégé. Dans le cas de 1’échantillon sgla.re1000, le recuit sous argon a
1000°C a pour effet d’améliorer nettement I’adhérence de la couche d’oxyde. Aprés 50 cycles
thermiques, la perte de masse de cet échantillon est tres faible. Cela montre que le recuit a une
température appropriée d’un échantillon recouvert d’un dépot sol gel de lanthane permet
d’améliorer considérablement I’adhérence de la couche d’oxyde.

L’échantillon FeCrAl-La, montre le meilleur comportement en cyclage thermique car on ne

trouve aucune perte de masse apres 50 cycles.

La figure 1V-3 montre les vues de la surface des échantillons aprés 16 et 50 cycles thermiques a
1100°C. Apres 16 cycles thermiques, les surfaces des échantillons FeCrAl, sgla.ssre, sglLa.re600
sont de couleurs claires de part la présence de fragments d’alumine sur la surface. Apres 50
cycles thermiques, les surfaces de ces échantillons deviennent sombres a cause des pertes
successives des fragments de couches d’alumine. Les surfaces des échantillons sglLa.re800 et
sgla.re1000 restent les plus claires car la perte d’alumine est faible. La teinte de la surface de
I’échantillon FeCrAl-La ne change pas pendant les 50 cycles thermiques car la couche ne se

décolle pas.

C. Analyse par diffraction des rayons X

D.1. DRX in situ sur I’alliage FeCrAl modéle

Les diffractogrammes obtenus sur cet échantillon sont présentés sur figure IV-4. Une couche
uniquement composée d’alumine o (JCPDS 46-1212) apparait dés la premicre heure et elle croit
régulierement durant les 30 heures d’oxydation. Les intensités attribuées aux différents pics de la

fiche JCPDS 46-1212 de I’alumine a-Al,Os sont reproduites tableau VI-3.
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20 25,6 35,2 37,8 434 52,5 57,5 61,3 66,5 68,2
Intensité 45 100 21 66 34 89 14 23 27
relative
(hkl) (012) | (104) | (110) | (113) | (024) | (116) | (018) | (214) | (300)

Tableau IV-3 : Intensité relative des pics de 1’alumine a-Al,O;5 de la fiche (JCPDS 46-1212).

Le pic principal obtenu sur nos diffractogrammes se situe a 20 = 35,2°. Les trois pics dont les
intensités sont les plus importantes apres celui-ci sont a 20 = 25,6°; 43,4° et 57,5° (6 =
0.154056 nm). Nous avons donc une grande similitude entre les intensités relatives des pics de

I’alumine de la fiche JCPDS et celles observées lors de I’oxydation de I’alliage mod¢le.

1 M : FeCrAl
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A
] 0 i A
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A
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-5h i W
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et ettt bt
0h M
L B B B L B B I R N R RN R
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ANGLE DE DIFFRACTION 26 (°)
Figure IV-4: Diffractogrammes obtenus lors de I’oxydation de I’alliage FeCrAl mod¢le a
1100°C, sous air.
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D.2. DRX in situ et DRX sous faible angle d’incidence sur I’alliage sur le FeCrAl recouvert
d’un dépdt sol-gel de lanthane avec et sans recuit

D.2.1. DRX insitu sur le FeCrAl recouvert de dépdt sol gel de lanthane avec et sans recuit
sous argon

La figure IV-5(a) représente les diffractogrammes obtenus pour 1’échantillon sgla.ssre. Ils ne
montrent aucun oxyde contenant de lanthane avant oxydation. Dés la 1° heure d’oxydation, on
note la formation de I’alumine o (JCPDS 46-1212) et de trois oxydes contenant le lanthane :
La,O3 (JCPDS 05-0602), une phase de type pérovskite LaAlOs; (JCPDS 31-0022) et LaAl;;0;s
(JCPDS 33-0699). L’alumine se développe continuellement avec le temps et reste la phase
majoritaire de la couche qui se forme. Elle est accompagnée des oxydes contenant le lanthane.

Apres la 1% heure d’oxydation, les pics d’oxyde de lanthane La,Os sont de moins en moins
détectés et ils ne se voient plus apres 4 heures d’oxydation. L’évolution temporelle montre aussi
que les intensités des pics de LaAlO; augmentent tandis que celles des pics de La,O3; diminuent.
Ceci nous laisse envisager une transformation de la phase La,O; en LaAlOs. Les deux phases
LaAlO; (La,05 : ALO3) et LaAl; ;0,5 (1-LayO5 : 11-AlyO3) se forment au tout début et coexistent
tout au long de I’oxydation. Pendant les 30 premiéres heures d’oxydation, I’intensité du pic
principal de LaAl;;0;3, se voie trés bien aux positions 20 = 32,1°. Par contre il semble que son

intensité ne change pas au cours du temps.
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Figure 1V-5 : Diffractogrammes obtenus in situ lors de 1’oxydation des échantillons sgla.ssre
(a), reLa.re600 (b), sgLa.re800 (c), sgla.re1000 (d), a 1100°C, sous air.
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Les diffractogrammes obtenus sur I’échantillon sgla.re600 sont présentés sur la figure 1V-5(b).
Sur la surface initiale de I’échantillon, on note bien la présence de La,Os3 et LaAl;;O;5. Les pics
de LaAlOs apparaissent dés la 1 heure d’oxydation et se développent rapidement par la suite.
Les pics de La,O; disparaissent totalement aprés la 3°™ heure d’oxydation. L’intensité des pics
de LaAl;;0,3 ne change pas pendant les 30 heures d’oxydation en DRX in situ.

Les diffractogrammes obtenus sur 1’échantillon sglLa.re800 sont présenté sur la figure IV-5(c). Le
recuit sous argon a 800°C a provoqué la formation des trois oxydes contenants le lanthane :
La,0s, LaAlO; et LaAl;;O3. Les pics de La,Os disparaissent totalement apres la 2%M heure
d’oxydation. Le composé LaAl;;0;5 se forme au cours de recuit mais ne se développe plus
pendant les 30 heures d’oxydation.

Les diffractogrammes obtenus sur 1’échantillon sgla.re1000 sont présentés sur la figure 1V-5(d).
Sur la surface initiale, nous avons identifié principalement deux oxydes de lanthane : La,O; et

1 ére

LaAlOs. Les pics de LayOj; disparaissent dés la heure 1’oxydation. Apres recuit a 1000°C et

pendant les 30 heures d’oxydation, nous n’avons pas observé la formation de LaAl;;Oys.

D.2.2. DRX sous faible angle d’incidence sur les alliages FeCrAl recouverts de dépdt sol gel
de lanthane avec et sans recuit sous argon

Les figures IV-6(a, b, c, d) représentent les diffractogrammes obtenus sous faible angle
d’incidence sur les échantillons sgla.ssre, sgla.re600, sgla.re800, sgla.re1000 qui ont été
oxydés pendant 150h a 1100°C. Les phénomeénes observés sont similaires dans tous les cas.
Apres 150 heures d’oxydation, la couche d’oxyde formée sur tous les échantillons se compose de
I’alumine-a, LaAlO; et de LaAl;;O;s. En comparant ces diffractogrammes avec ceux obtenus in
situ aprés 30h d’oxydation, on note que 1’oxyde mixte LaAl;;O;g est plus présent apres 150
heures d’oxydation. Cela montre que LaAl;;O;s croit continuellement au cours de 1’oxydation,
mais avec une vitesse tres faible. L’intensité des pics de I’alumine-a diminue rapidement lorsque
I’angle d’incidence diminue tandis que I’intensité des pics de LaAlOs et LaAl;;0;5 change trés
peu. Cela montre que les oxydes contenant de lanthane LaAlOs et LaAl;;O;g sont localisés a

I’interface externe des couches d’oxyde.
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Figure 1V-6: Diffractogrammes obtenus par DRX sous faible angle d’incidence sur les
¢chantillons sgla.ssre (a), sgla.re600 (b), sgla.re800 (c) et sglLa.re1000 (d)
oxydés 150h a 1100°C, sous air.
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D.2.3. Analyses DRX sur les alliages FeCrAl modele et recouvert d’un dép6t sol gel de
lanthane apres oxydation cyclique a 1100°C

La figure 1V-7 présente les diffractogrammes obtenus sur les échantillons : FeCrAl modé¢le,
sgla.ssre, sgla.re600, sgla.re800 et sgla.rel000, qui ont ét¢ oxydés durant 50 cycles
thermiques a 1100°C. La vue des surfaces de ces échantillons est présentée sur la figure 1V-3.
Cette analyse montre que la surface externe de ces échantillons se compose d’alumine-a et de
chromine (JCPDS 38-1479). Toutefois, la proportion relative entre les pics de chromine et
d’alumine -a des échantillons est différente. En confrontant ce phénomene avec les résultats des
cyclages thermiques réalisés sur les mémes échantillons, nous remarquons que plus un

¢chantillon perd de masse, plus la proportion de la chromine sur la surface augmente.
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Figure 1V-7 : Analyse par DRX aprés 50 cycles thermiques d’oxydation (20 + 4h) a 1100°C sur
le FeCrAl modele en présence de lanthane.
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D.3. DRXin situ et DRX sous faible angle d’incidence sur I’alliage FeCrAl-La

D.3.1. DRX in situ sur I’échantillon FeCrAl-La
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Figure 1V-8 : Diffractogrammes obtenus lors de 1’oxydation de 1’échantillon FeCrAl-La, oxydé
a 1100°C, sous air.

La figure 1V-8 représentent les diffractogrammes obtenus in situ lors de 1’oxydation de 1’alliage
FeCrAl-La a 1100°C. Ils révelent la présence d’un seul oxyde, a-Al,O; (JCPDS 46-1212).

Durant les 30 heures de 1’oxydation, nous n’observons aucun oxyde contenant de lanthane.

D.3.2. DRX sous faible angle d’incidence effectuée sur I’échantillon FeCrAl-La

La figure IV-9 représente les diffractogrammes obtenus par DRX sous faible angle d’incidence
sur D’échantillon FeCrAl-La oxydé a 1100°C, aprés 150 heures. Ils montrent uniquement la

présence de I’alumine-a.
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Figure 1V-9: Diffractogrammes obtenus par DRX sous faible angle d’incidence sur
I’échantillon FeCrAl-La a 1100°C, oxydé sous air apres 150 heures d’oxydation.

E. Morphologie de la surface des couches d’oxyde

E.1. Morphologie de I’échantillon FeCrAl modéle

La morphologie de la surface de 1’alliage FeCrAl modele oxydé est présentée sur la figure 1V-10.
L’analyse EDS montre qu’il y a uniquement de I’alumine sur la surface de la couche d’oxyde,
figure 1V-11 spectrel. A T’interface gaz/oxyde, il existe des whiskers qui sont attribués a
I’alumine-0 [Chevalier 04 (1), Saito 93]. Sur la surface de I’échantillon, il y a un grand nombre
de régions ou la couche d’oxyde s’est décollée, cela traduit une mauvaise adhérence de la couche
d’oxyde. L’analyse EDS sur la surface du substrat découvert détecte tous les éléments de
I’alliage : Fe, Cr, Al, figure 1V-11 spectre2. La surface découverte du substrat se compose de

régions lisses qui alternent avec les régions rugueuses.
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60 um

Figure 1V-10 : Micrographie de la surface obtenue sur le FeCrAl modéle, oxydé 150h a 1100°C
sous air ; (a) une partie de la couche d’oxyde restante et (b) le substrat découvert.
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Figure 1V-11 : Analyse EDS obtenue sur la surface de 1’échantillon FeCrAl modé¢le, oxydé 150h
a 1100°C sous air.
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E.2. Morphologies de I’échantillon recouvert d’un dép6t sol gel de Lanthane

Morphologie de I’échantillon sgLa.ssre, oxydé a 1100°C

Figure 1V-12 : Micrographie de surface obtenue sur I’échantillon sgla.ssre, oxydé 150h a
1100°C sous air.
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Figure 1V-13 : Analyse EDS obtenue sur la surface de 1’échantillon sgla.ssre, oxydé 150h a
1100°C, sous air.

La figure 1V-12 montre la surface observée aprés oxydation isotherme sur 1’échantillon sgla.ssre

a 1100°C, pendant 150h. La couche d’oxyde est trés convolutée. L’analyse EDS sur la surface

des échantillons ne montrent pas la présence de lanthane. Il n’y a pas de whiskers d’alumine

développés sur la surface de la couche (figure 1V-13).
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Morphologie de I’échantillon sgLa.re600, oxydés a 1100°C

60 pm

Figure 1V-14 : Micrographie de surface obtenue sur 1’échantillon sglLa.re600, oxydé 150h a
1100°C, sous air.
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Figure 1V-15 : Analyse EDS obtenue sur la surface de 1’échantillon sglLa.re600, oxydé 150h a
1100°C, sous air.

La figure 1V-14 montre la surface observée aprés oxydation isotherme sur 1’échantillon
sgla.re600 a 1100°C, pendant 150h. Tout comme dans le cas de I’échantillon sgla.ssre, la
couche d’oxyde développée sur 1’échantillon sglLa.re600 est trés convolutée. Les analyses EDS
sur la surface de échantillon ne montrent pas la présence de lanthane. Il n’y a pas de whiskers
d’alumine sur la surface de la couche (figure 1V-15). Nous notons que, dans la couche

convolutée, les rides de la couche s’alignent et sont paralléles aux traces de polissage.
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Morphologie de I’échantillon sgLa.re800, oxydé a 1100°C

Figure 1V-16 : Micrographie de la surface obtenue sur 1’échantillon sglLa.re800, oxydé 150h a
1100°C, sous air.
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Figure IV-17 : Analyse EDS obtenue sur la surface de I’échantillon sgla.re800, oxydé 150h a
1100°C, sous air.

La figure 1V-16 montre la surface observée aprés oxydation isotherme sur 1’échantillon

sgla.re800 a 1100°C, pendant 150h. Le niveau de convolution de la couche d’oxyde est ici

moins important que dans le cas des couches obtenues sur des échantillons sgla.ssre et
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sgla.re600. Sur la surface de cet échantillon, nous observons une fissuration de la couche.
L’analyse EDS effectué¢e sur le bord d’un morceau de la couche fracturé montre la présence de
lanthane (figure 1V-17 spectrel). L’analyse EDS des zones décollées montre la présence des

¢léments composant 1’alliage : Fe, Cr et Al (figure 1V-17 spectre2).

Morphologie de I’échantillon sgLa.re1000, oxydé & 1100°C

Figure 1V-18 : Micrographie de la surface obtenue sur 1’échantillon sgLa.re1000, oxydé 150h a
1100°C, sous air.
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Figure 1V-19 : Analyse EDS obtenue sur la surface de 1’échantillon sglLa.re1000, oxydé 150h a
1100°C, sous air.

La figure IV-18 montre la surface observée aprés oxydation isotherme de 1’échantillon

sgla.re1000 a 1100°C, pendant 150h. Comme dans le cas de 1’échantillon sgla.re800, la couche

développée sur 1’échantillon sgla.re1000 présente peu de convolutions. Les rides de 1’oxyde
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s’alignent sur les traces de polissage a la surface des échantillons. L’analyse EDS sur la surface
de échantillon ne montrent pas la présence de lanthane (figure 1V-19). Il n’y a pas de whiskers

d’alumine sur la surface de la couche.

E.3. Morphologie de I’échantillon FeCrAl-La

6 um
Figure 1V-20 : Micrographie de surface obtenue sur 1’échantillon FeCrAl-La, oxydé 2 mois a
1100°C, sous air.
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Figure 1V-21 : Analyse EDS obtenue sur la surface de 1’échantillon FeCrAl-La, oxydé 2 mois a
1100°C, sous air.
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Figure 1V-22 : Micrographie de la surface obtenue sur I’échantillon FeCrAl-La, oxydé 4 mois a
1100°C, sous air.
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Figure 1V-23 : Analyse EDS obtenue sur la surface de 1’échantillon FeCrAl-La, oxydé 4 mois a
1100°C, sous air.

Les figures 1V-20 et IV-22 représentent les micrographies des surfaces obtenues sur 1’échantillon

FeCrAl-La, oxydé pendant les durées de 2 mois et 4 mois a 1100°C sous air.

Les couches d’oxyde développées sur 1’alliage FeCrAl-La aprés 2 mois et 4 mois ne présentent

pas de décollement apres refroidissement. La surface des couches est plane avec une structure
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alvéolée, sur I’interface oxyde/gaz, on observe les whiskers d’alumine avec une densité plus
faible que celle observée dans le cas de ’alliage FeCrAl mode¢le. Les analyses EDS (figure 1V-21

et IV-23) ne montrent pas la présence de lanthane.

D. Coupe transversale des couches d’oxyde

F.1. Coupe transversale de I’échantillon FeCrAl modéle

*81
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Figure 1V-24 : La coupe transversale observée apres oxydation isotherme sur le FeCrAl modéle
oxydé sous air, pendant 150h, a 1100°C.
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Figure 1V-25 : Analyses EDS de la couche formée sur 1’échantillon FeCrAl modéle oxydé sous
air, pendant 150h, a 1100°C.

La figure 1V-24 montre la coupe transversale observée aprés oxydation isotherme du FeCrAl

modele a 1100°C, pendant 150h. La couche d’oxyde possede une épaisseur d’environ 5 um, et la

plupart de la couche est décollée du substrat. Les analyses EDS des parties externe, interne et

centrale de la couche montrent que la couche d’oxyde est composée uniquement de 1’alumine,

figure F.25.

F.2. Coupes transversales des échantillons recouverts d’un dép6t sol gel de Lanthane

Coupe transversale de I’échantillon sgLa.ssre, oxydé a 1100°C

20 pm

Figure 1V-26: Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme de 1’échantillon
sgla.ssre, a 1100°C, sous air, pendant 150h.
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Figure 1V-27 : Analyse EDS de la couche formée sur 1’échantillon sgla.ssre oxydé 150h, a
1100°C.

La figure IV-26 montre la coupe transversale observée aprés oxydation isotherme sur
I’échantillon sgla.ssre a 1100°C, pendant 150h. La couche d’oxyde développée sur cet
¢chantillon est trés convolutée. Il est alors assez difficile d’identifier la couche qui est décollée
du substrat. Les analyses EDS montrent que le lanthane est trés présent a 1’interface externe de la

couche, figure 1V-27.

Coupe transversale de I’échantillon sgLa.re600, oxydés a 1100°C

20 um
Figure 1V-28: Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme sur 1’échantillon
sgla.re600 oxydé a 1100°C, sous air, pendant 150h.
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Figure 1V-29 : Analyse EDS de la couche formée sur I’échantillon sglLa.re600 oxydé 150h a
1100°C.

La figure 1V-28 montre la coupe transversale observée aprés oxydation isotherme de

I’échantillon sgla.re600 a 1100°C, pendant 150h. Tout comme dans le cas de I’échantillon

sgla.ssre, la couche d’oxyde développée sur cet échantillon est trés convolutée et trés décollée

du substrat. Les analyses EDS montrent que le lanthane est présent a 1’interface externe de la

couche, figure IV-29.
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Coupe transversale de I’échantillon sgLa.re800, oxydé a 1100°C

Figure 1V-30: Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme sur 1’échantillon
sgla.re800 oxydé a 1100°C, sous air, pendant 150h.
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Figure 1V-31 : Analyse EDS de la couche formée sur I’échantillon sglLa.re800 oxydé 150h, a
1100°C.
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La figure 1V-30 montre la coupe transversale aprés oxydation isotherme de 1’échantillon
sgla.re800 a 1100°C, pendant 150h. Dans le cas de cet échantillon, la couche est moins
convolutée et plus adhérente que celle observée dans le cas des échantillons : sgla.ssre et
sgla.re600. L’analyse EDS montre que le lanthane se localise a I’interface externe de la couche,

figure 1V-32. L’épaisseur de la couche est assez uniforme, et est de I’ordre de 3 a 4 pm.

Coupe transversale de I’échantillon sgLa.re1000, oxydés a 1100°C

Figure 1V-32: Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme sur 1’échantillon
sgla.re1000 oxydé a 1100°C, sous air, pendant 150h.
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Figure 1V-33 : Analyse EDS de la couche formée sur I’échantillon sgLa.re1000 oxydé 150h a
1100°C.

La figure 1V-32 montre la coupe transversale obtenue aprés oxydation isotherme sur 1’échantillon

sgla.re1000 a 1100°C, pendant 150h. Tout comme dans le cas de I’échantillon sgla.re800, la

couche est moins convolutée et plus adhérente. L’analyse EDS montre que le lanthane se localise

a I’interface externe de la couche, figure 1V-33. L épaisseur de la couche est de 1’ordre de 2,5 a

3,5 um.

F.3. Coupes transversales des échantillons FeCrAl-La oxydés 2 et 4 mois

RENIE

10 um
Figure 1V-34 : Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme de 1’échantillon FeCrAl-
La a 1100°C, sous air, pendant 2 mois.
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Figure 1V-35 : Analyse EDS de la couche formée sur I’échantillon FeCrAl-La a 1100°C, sous
air, pendant 2 mois.
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Figure 1V-36 : Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme de 1’échantillon FeCrAl-
La, oxyd¢ a 1100°C, sous air, pendant 4 mois.
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Figure 1V-37 : Analyse EDS de la couche formée sur 1’échantillon FeCrAl-La oxydé a 1100°C,
sous air, pendant 4 mois.
Les figures 1V-34 et IV-36 représentent respectivement les coupes transversales observées sur
I’échantillon FeCrAl-La, oxydé a 1100°C pendant les durées de 2 mois et 4 mois sous air. Dans
les deux cas, les couches d’oxyde sont trés adhérentes, il n’y a aucune cavité observée a
I’interface métal/oxyde. La couche d’oxyde est plane et ne présente pas de convolutions. Les
analyses EDS permettent de trouver que les zones riches en lanthane sont réparties a différents
niveaux a l’intérieur de la couche d’oxyde, figures IV-35 et IV-37. On ne note pas

d’accumulation particuliére du lanthane a proximité des interfaces.
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E. Morphologie des Fractographies des couches d’oxyde

G.1. Morphologie des fractographies de I’oxyde formé sur I’échantillon FeCrAl modéle

20 pm ) ) 8 um

Figure 1V-38 : Fractographic obtenue sur la sur le FeCrAl mod¢le oxydé a 1100°C sous air,
pendant 2000h (a) et pendant 150h (b).

La figure 1V-38(a) montrent la fractographie des couches d’oxyde formées a 1100°C pendant
2000h sur le FeCrAl modele. Aprés 2000h d’oxydation, la couche d’oxyde a une épaisseur
d’environ 14,5 um. Elle est constituée d’une couche externe de grains équiaxes occupant la
moitié¢ de 1’épaisseur totale, et d’une couche interne composée de grains colonnaires. La figure
IV-38(b) montre la fractographie de la couche d’oxyde formée sur le FeCrAl mod¢le a 1100°C
pendant 150h. La couche d’oxyde a une épaisseur d’environ 5 um. La couche de grains équiaxes
occupe la moitié de 1’épaisseur. Donc, nous trouvons que, dans les 2 cas d’oxydation du FeCrAl
modele pendant 2000 heures et 150 heures, la couche de grains équiaxes occupe le moiti¢ de
I’épaisseur de la couche d’oxyde. La couche s’épaissit au cours du temps sans modification de la

proportion des deux sous couches.
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G.2. Morphologie des fractographies des échantillons recouverts d’un dép6t sol gel de
Lanthane

La figure 1V-39 présente les fractographies des échantillons recouvert d’un dépot sol gel de
lanthane. Les couches d’oxyde sont convolutées et trés peu adhérentes. Dans le cas de
I’échantillon sglLa.ssre, figure 1V-39(a) la surface découverte du substrat métallique montre des
régions lisses qui alternent avec des régions rugueuses. Les régions rugueuses montrent de
petites indentations dont la taille correspond avec la taille des grains d’oxyde qui émergement de
la face interne de la couche d’oxyde. Nous observons également ce phénomeéne dans le cas du
FeCrAl mode¢le. La couche développée sur 1’échantillon sgla.re1000 a une épaisseur d’environ

3,5 um, les grains équiaxes occupent la majeur partie de I’épaisseur de la couche.

0 e

6p

Figure 1V-39 : Fractographies observées aprés oxydation isotherme des échantillons: (a)
sgla.ssre; (b) sgla.re600 ; (c) sglLa.re800 ; (d) sglLa.re1000 a 1100°C, sous air,
pendant 150h.
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G.3. Morphologie des fractographies de I’échantillon contenant le lanthane dans la masse

Les figures 1V-40(a) et 1V-40(b) montrent les fractographies des couches d’oxyde formées a
1100°C pendant 2 mois et 4 mois sur le FeCrAl-La. Pour I’échantillon FeCrAl-La oxydé pendant
2 mois, la couche d’oxyde a une épaisseur totale de 10 um dont 3 um de grains équiaxes et 7 pm
de grains colonnaires. L’échantillon FeCrAl-La oxydé pendant 4 mois révéle que la couche
d’oxyde a une épaisseur de 15 pm qui se compose de 3 um de grains équiaxes et 12 pm de grains
colonnaires. Dans les 2 cas, la couche externe de grains équiaxes a une épaisseur constante. Au
cours du temps c¢’est 1’épaisseur de la couche de grains colonnaires qui augmente.

- —— -

Wiskers (@) g~ < (b) |

10 um ' ' 20 um

Figure 1V-40 : Fractographies observées aprés oxydation isotherme du FeCrAl-La oxydé a
1100°C, sous air, pendant (a) 2 mois ; (b) 4 mois.

La couche d’oxyde développée sur FeCrAl-La montre une bonne adhérence, une structure plus
colonnaire que celle obtenue dans le cas du FeCrAl mod¢le et une interface oxyde/métal plane.
Cela montre que I’addition du lanthane dans la masse de l’alliage FeCrAl a pour effet de

modifier le mode de diffusion des espéces formant la couche d’oxyde.
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F. Résumé des résultats

H.1. Echantillon FeCrAl modeéle

Pour I’alliage FeCrAl modéle nous avons obtenu les résultats suivants :

La couche d’oxyde qui se forme a 1100°C est composée de a-Al,Os.

Apres 150h d’oxydation, la couche a une épaisseur de I'ordre de 4 a 5 um. Apres 2000h
d’oxydation, la couche une épaisseur d’environ de 14,5 um. La couche d’alumine est peu
adhérente et présente trés peu de circonvolutions.

Les whiskers d’alumine sont visibles sur la surface externe de la couche aprés les deux
durées d’oxydation : 150h et 2000h. Bien que ’analyse par DRX ne puisse pas le détecter,
les whiskers sont probablement constitués d’alumine de transition.

Les fractographies des couches formées aprés 150h et 2000h d’oxydation montrent la
présence d’une couche externe de grains équiaxes. La couche interne est formée de grains
colonnaires sur la moitié de 1’épaisseur quel que soit la durée d’oxydation.

La surface du substrat métallique découvert se compose des régions lisses qui correspondent
a des zones ou I’alumine s’est décollée au cours de 1’oxydation. Elles alternent avec les

régions rugueuses qui étaient en contact avec la couche d’alumine jusqu’au refroidissement.

H.2. Echantillons recouverts des dépots sol gel de lanthane

Pour I’alliage FeCrAl recouvert d’un dépot sol gel de lanthane, les analyses : nous donnent les

résultats suivants :

Le dépodt sol gel de lanthane a pour effet d’améliorer légérement 1’adhérence de la couche

d’oxyde. Cette amélioration va augmenter considérablement lorsque 1’échantillon revétu a subit

un processus de recuit sous argon a une température appropriée (1000°C).

Les recuits sous argon réalisés aux températures de 600, 800, 1000°C ont toujours pour
effet d’augmenter la vitesse d’oxydation.
Les oxydes contenant le lanthane, se formant au cours du recuit et pendant 1’oxydation des

échantillons, sont récapitulés dans le tableau 1V-4:
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sgla.ssre Sgla.re600 sgla.re800 sgla.re1000

Avant La,O; La,O; La,O;

oxydation (Oh) néant LaAlO; LaAlO;

LaAthlg LaAthlg

1h L3203 L3203 L3203
LaAlO3 LaAlO3 LaAlO3 LaA103
LaAth]g LaAth]g LaAth]g

2h La203 La203
LaAlOs LaAlOs LaAlOs LaAlOs
LaAthlg LaAthlg LaAthlg

3h L3203
LaAlO3 LaAlO3 LaAlO3 LaA103
LaAth]g LaAth]g LaAth]g

4h LaAlO3 LaAlO3 LaAlO3 LaA103
LaAth]g LaAth]g LaAth]g

30h LaA103 LaA103 LaA103 LaA103
LaAthlg LaAthlg LaAthlg

150h LaA103 LaA103 LaA103 LaA103
LaAthlg LaAthlg LaAthlg LaAth]g

Tableau 1V-4 : Nature des oxydes, contenant le lanthane, détectés sur la surface des échantillons
apres recuit sous argon ou au cours de 1’oxydation.
Nous avons trouvé que plus la température de recuit sous argon est élevée, plus la
disparition de La,O; est rapide et plus la quantité de LaAl;;0;5 qui se forme est faible.
La présence de LaAl1;015 ne semble pas étre souhaitable pour le maintient d’une bonne
adhérence de la couche d’alumine.
Par contre quand LaAlOj; est seul présent dans la couche d’oxyde, les propriétés

d’adhérence sont renforcées.

3.  Apreés oxydation, le lanthane est surtout présent a I’interface externe de la couche

d’oxyde.

Il n’y a jamais de whiskers d’alumine sur la surface des échantillons recouverts d’un dépot sol
gel de lanthane. La contribution de la diffusion cationique externe doit étre plus faible que

sur le FeCrAl modéle.
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La couche d’oxyde développée sur les échantillons recouverts d’un dépdt sol gel est
généralement trés convolutée, surtout dans le cas des échantillons : sgla.ssre et sgla.re600. La

plupart des rides de la couche s’alignent paralléelement aux traces de polissage.

Les recuits sous argon, effectués aux températures de 800 et 1000°C, ont pour effet de diminuer

le niveau de convolution de la couche d’alumine.

H.3. Echantillon contenant le lanthane dans la masse

La couche d’oxyde développée sur I’alliage FeCrAl-La montre une bonne adhérence. Les
fractographies montrent une structure beaucoup plus colonnaire que celle obtenue dans le cas du
FeCrAl mode¢le. L’interface oxyde/métal est plane. Cela montre que 1’addition du lanthane dans
la masse de I’alliage FeCrAl a pour effet de modifier le mode de diffusion dans la couche

d’oxyde en faveur d’une diffusion anionique.



Influence du dépot sol gel de

cerium sur I’oxydation a

1100°C de I’alliage FeCrAl
modele.
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INFLUENCE D’UN DEPOT SOL GEL DE
CERIUM SUR L’OXYDATION A 1100°C DE
L’ALLIAGE FeCrAl MODELE

A. Introduction

Afin de comparer les comportements entre les différents modes de traitement de surface, nous
avons testé 5 catégories d’échantillons. Le tableau V-1 récapitule les symboles attribués a chacun

des échantillons.

Echantillons Symboles
FeCrAl mod¢le FeCrAl
FeCrAl avec un dépot sol gel cérium sans recuit sgCe.ssre
FeCrAl avec un dépot sol gel cérium recuit a 600°C sgCe.re600
FeCrAl avec un dépdt sol gel cérium recuit a 800°C sgCe.re800
FeCrAl avec un dépot sol gel cérium recuit a 1000°C sgCe.re1000

Tableau V-1 : Symboles attribués aux échantillons étudiés selon leur traitement de surface.

B. Oxydation isotherme, analyse cinétique

L’analyse thermogravimétrique a été effectuée sur une durée de 90 heures sous air et montre que

les courbes suivent toutes un régime parabolique.
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Figure V-1 : Courbe de prise de masse du FeCrAl oxydé a 1100°C suivant les différents modes
de traitement de surface.

Echantillons kp (g”.cm™.s)
FeCrAl 1,13.10™"
sgCe.ssre 7,51.10"°
sgCe.re600 1,66.10™"
sgCe.re800 2,27.107"7
sgCe.re1000 2,05.107*

Tableau V-2 : Constantes paraboliques d’oxydation obtenues a 1100°C (aprés 90 h d’oxydation
isotherme sous air).

La Figure V-1 montre les courbes de prise de masse en fonction du temps obtenues lors de

I’oxydation isotherme des échantillons : sgCe.ssre, sgCe.re600, sgCe.re800, sgCe.rel000 et

FeCrAl. Pour tous les échantillons, les courbes cinétiques se conforment a la loi parabolique. Les

valeurs des constantes paraboliques, sont déduites de la pente des droites Am/S en fonction de

t12. Elles sont répertoriées dans le tableau V-2. On note que les valeurs de kp des échantillons

recuits sous argon sont plus importantes que celles des échantillons qui n’ont pas été recuits.
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C. Oxydation cyclique
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Figure V-2 : Cinétiques d’oxydation cyclique a 1100°C : a) variation de masse pour FeCrAl,
sgCe.ssre, sgCe.re600, sgCe.re800, sgCe.re1000.

Apres 16 cycles thermiques

.

FeCrAl sgCe.ssre  sgCe.re600 sgCe.re800 sgCe.re1000

Figure V-3 : Vues des échantillons obtenus aprés 16 et 50 cycles a 1100°C.
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La figure V-2 présente les courbes de variation de masse en fonction du nombre de cycles
thermiques. Les échantillons sgCe.ssre et FeCrAl présentent des décollements de couches dés le
début du cyclage. Les échantillons qui ont été recuits présentent de meilleurs comportements,
cela montre que les recuits ont un effet bénéfique sur ’adhérence de la couche. Notamment, dans
le cas de I’échantillon sgCe.re600, le recuit sous argon a 600°C apporte une amélioration tres
importante concernant 1’adhérence de la couche par rapport aux échantillons recuits a 800 et
1000°C.

La figure V-3 montre les vues de la surface des échantillons aprés 16 et 50 cycles thermiques a
1100°C. Apres 16 cycles thermiques, les surfaces des échantillons FeCrAl, sgCe.ssre,
sgCe.re600 sont de teinte claire dii a la présence des fragments d’alumine. Apres 50 cycles
thermiques, les surfaces de ces échantillons deviennent sombres a cause des pertes de couche
d’alumine a la surface de 1’échantillon, alors que les surfaces des échantillons sgCe.re600 et

sgCe.re1000 sont plus claires car la perte de I’alumine est plus faible.

D. Analyse par diffraction des rayons X

D.1. DRX in situ réalisée sur les alliages FeCrAl recouverts de dépodt sol gel de cérium avec
0u sans recuit

Les diffractogrammes obtenus in Situ sur les échantillons : sgCe.ssre, sgCe.re600, sgCe.re800,
sgCe.re1000 sont présentés respectivement sur les figures V-4(a, b, ¢, d). Les couches formées
sur tous les échantillons sont composées d’alumine o (JCPDS 46-1212) et d’oxyde de cérium
CeO, (JCPDS 34-0394) pendant les 30 heures d’oxydation. Pour les échantillons qui ont été

recuits, I’oxyde CeO; est déja présent avant I’oxydation car il est formé lors du recuit sous argon.
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Figure V-4 : Diffractogrammes obtenus lors de 1’oxydation des échantillons sgCe.ssre (a),
sgCe.re600 (b), sgCe.re800 (c), sgCe.re1000 (d), a 1100°C, sous air.
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D.2. DRX sous faible angle d’incidence réalisée sur le FeCrAl recouvert d’un dépét sol gel
de cérium avec ou sans recuit

Les figures V-5(a, b, c, d) représentent les diffractogrammes obtenus sous faible angle
d’incidence respectivement sur les échantillons sgCe.ssre, sgCe.re600, sgCe.re800, sgCe.re1000.
Ces échantillons ont été oxydés pendant 150 heures a 1100°C sous air avant 1’analyse par DRX.
Apres 150 heures d’oxydation, la couche d’oxyde formée sur tous les échantillons se compose de
I’alumine-a et de CeO,. L’intensité des pics de I’alumine-o diminue rapidement lorsque 1’angle
d’incidence diminue tandis que 1’intensité des pics de CeO, change trés peu. Cela montre que le

cérium est localisé a I’interface externe des couches d’oxyde.
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Figure V-5: Diffractogrammes obtenus par DRX sous faible angle d’incidence sur les
échantillons sgCe.ssre (a), sgCe.re600 (b), sgCe.re800 (c), sgCe.re1000 (d), oxydés
a 1100°C, sous air.

D.3. Analyses DRX effectuées sur I’alliage FeCrAl recouvert d’un dépdt sol gel de cérium
apreés oxydation cyclique a 1100°C

La figure V-6 présente les diffractogrammes obtenus sur les échantillons: FeCrAl modé¢le,
sgCe.ssre, sgCe.re600, sgCe.re800 et sgCe.re1000, qui ont subit 50 cycles thermiques a 1100°C.
La vue de la surface de ces échantillons est présentée sur la figure V-3. Cette analyse montre que
la surface externe de ces échantillons se compose de deux oxydes : I’alumine-o. (JCPDS 46-
1212) et la chromine (JCPDS 38-1479). Toutefois, la proportion relative entre les pics de
chromine et d’alumine-a des échantillons est différente. En confrontant ce phénomeéne avec les
résultats cinétiques des cyclages thermiques réalisées sur les mémes échantillons, nous
remarquons que plus un échantillon perd de masse, plus la proportion de chromine est élevée sur

sa surface.
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Figure V-6 : Analyse par DRX aprés 50 cycles thermiques d’oxydation (20 + 4h) a 1100°C sur
le FeCrAl modéle en présence de cérium.

E. Morphologie de la surface des échantillons recouverts de dépot sol gel de
cérium

Les figures V-7, V-9, V-11, V-13 montrent respectivement les surfaces observées aprés oxydation
isotherme des échantillons sgCe.ssre, sgCe.re600, sgCe.re800, sgCe.re1000, pendant 150h. Tous
les échantillons développent des couches d’oxyde convolutées. Les analyses EDS (figures V-8,
V-10, V-12, V-14) sur la surface des échantillons, ne montrent pas la présence de cérium a
I’interface externe. La surface des couches d’oxyde ne présente aucun "whisker" d’alumine. Le
niveau de convolution de la couche d’oxyde formée sur les échantillons sgCe.re800 et
sgCe.re1000 est moins important que celui observé dans le cas des échantillons sgCe.ssre et

sgCe.re600.
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Morphologie de I’échantillon sgCe.ssre, oxydé a 1100°C

Figure V-7 : Micrographie de la surface obtenue sur I’échantillon sgCe.ssre, oxydé 150h, a
1100°C sous air.
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Figure V-8 : Analyse EDS obtenue sur la surface de I’échantillon sgCe.ssre, oxydé 150h, a
1100°C, sous air.

Morphologie de I’échantillon sgCe.re600, oxydé a 1100°C

§0m
Figure V-9 : Micrographie de la surface obtenue sur 1’échantillon sgCe.re600, oxydé 150h, a
1100°C, sous air.
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Figure V-10 : Analyse EDS obtenue sur la surface de 1’échantillon sgCe.re600, oxydé 150h a
1100°C sous air.

Morphologie de I’échantillon sgCe.re800, oxydé a 1100°C

60 m
Figure V-11 : Micrographie de la surface obtenue sur 1’échantillon sgCe.re800, oxydé 150h a
1100°C sous air.
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Figure V-12 : Analyse EDS obtenue sur la surface de 1’échantillon sgCe.re800, oxydé 150h a
1100°C sous air.
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Morphologie de I’échantillon sgCe.re1000, oxydé a 1100°C
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Figure V-13 : Micrographie de la surface obtenue sur I’échantillon sgCe.re1000, oxydé 150h, a
1100°C sous air.
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Figure V-14 : Analyse EDS obtenue sur la surface de 1’échantillon sgCe.re1000, oxydé 150h a
1100°C sous air.

F. Coupe transversale des échantillons recouverts de dép6t sol gel de cérium

Les figures V-15, V-17, V-19, V-21 représentent respectivement les coupes transversales
observées apreés oxydation isotherme a 1100°C pendant 150h sur les échantillons : sgCe.ssre,
sgCe.re600, sgCe.re800, sgCe.re1000. Les couches d’oxyde développées sur ces échantillons
sont trés convolutées. 11 est alors assez difficile d’identifier la couche qui est décollée du
substrat. Les analyses EDS montrent que le cérium est tres présent a I’interface externe de la
couche (figures V-16, V-18, V-20, V-22).
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F.1. Coupe transversale de I’échantillon sqCe.ssre, oxydé & 1100°C

Résine

170 pm
Figure V-15 : Coupe transversale observée apres oxydation isotherme de 1’échantillon sgCe.ssre
a 1100°C, sous air, pendant 150h.
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Figure V-16 : Analyse EDS de la couche formée sur 1’échantillon sgCe.ssre, oxydé 150h, a
1100°C.
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F.2. Coupe transversale de I’échantillon sgCe.re600, oxydé a 1100°C

Oxyde
e * S1

Alliage

»S3

Résine

10 um
Figure V-17: Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme de 1’échantillon
sgCe.re600, a 1100°C, sous air, pendant 150h.
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Figure V-18 : Analyse EDS de la couche formée sur 1’échantillon sgCe.re600, oxydé 150h, a
1100°C.
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F.3. Coupe transversale de I’échantillon sqCe.re800, oxydé a 1100°C

Alliage Résine

20 pm
Figure V-19: Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme de 1’échantillon
sgCe.re800, a 1100°C, sous air, pendant 150h.
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Figure V-20 : Analyse EDS de la couche formée sur 1’échantillon sgCe.re800, oxydé 150h, a
1100°C.
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F.4. Coupe transversale de I’échantillon sqCe.re1000, oxydé a 1100°C

Résine

Alliage

20pm
Figure V-21: Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme de 1’échantillon
sgCe.re1000 a 1100°C, sous air, pendant 150h.
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Figure V-22 : Analyse EDS de la couche formée sur I’échantillon sgCe.re1000 oxydé 150h a
1100°C.
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G. Morphologie des Fractographies des échantillons recouverts de dép6t sol
gel de cérium

Figure V-23 : Fractographies observées aprés oxydation isotherme a 1100°C, sous air, pendant
150h, des échantillons : (a) sgla.ssre; (b) sgCe.re600 ; (c) sgCe.re800; (d)
sgCe.re1000.

Les figures V-23(a ,b, ¢, d) représentent les morphologies des fractographies observées aprés
oxydation isotherme pendant 150h sur les échantillons : sgCe.ssre, sgCe.re600, sgCe.re800,
sgCe.re1000. Dans le cas des échantillons : sgCe.ssre, figure V-23(a) et sgCe.re1000°C on peut
estimer 1’épaisseur des couches d’alumine a environ 3 pm. Ainsi, aprés la méme durée
d’oxydation (150 heures), 1’épaisseur des couches d’oxyde développées sur les échantillons
recouverts d’un dépot sol gel de cérium est plus faibles que dans le cas de 1’échantillon FeCrAl
modele (épaisseur de la couche de I’ordre de 4 a 5 um). Or, les prises de masses enregistrées lors

de I’oxydation isotherme des échantillons recouverts de dépdt sol gel de cérium sont plus fortes
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que celle de 1’échantillon modele FeCrAl. Ceci montre que les couches d’oxyde formées sur des

¢chantillons recouverts de cérium se développent latéralement et augmentent leurs surfaces en

formant des ondulations, tandis que la couche d’alumine formée sur 1’échantillon modele se

développe en augmentant son épaisseur. Le dépot sol gel de cérium a donc pour effet

d’augmenter le développement latéral de la couche d’alumine.

H. Résumé des résultats

Dans le cas de ’alliage FeCrAl modé¢le recouvert d’un dépdt sol gel de cérium, les analyses nous

donnent les résultats suivants :

1.

La température de recuit est intimement liée a la nature protectrice de la couche d’oxyde
développée sur les alliages FeCrAl recouverts de dépdt sol gel de cérium. Le recuit a
600°C apporte une amélioration au caractére protecteur de la couche d’oxyde (voir
figure V-2). Toutefois, a la différence des échantillons recouverts de dépdt sol gel de
lanthane, I’amélioration de la protection n’est pas lié pas a la réduction du niveau de
convolution dans la couche.

Du point de vue cinétique les recuits sous argon réalisés aux températures de 600, 800,
1000°C ont toujours pour effet d’augmenter la vitesse d’oxydation sous air a 1100°C.
Apres 150 heures d’oxydation a 1100°C ou lors des analyses par DRX in situ, le cérium ne
forme pas de composé avec I’aluminium ou les autres éléments de 1’alliage. Seul I’oxyde
de cérium CeO, (JCPDS 43-1002) est présent sur la surface.

Aprés oxydation, le cérium est présent a I’interface externe de la couche d’oxyde (voir
les DRX sous incidence rasante et les analyses EDS sur les coupes transversales). La
couche d’alumine se forme sous le dépét initial.

Nous n’observons jamais de whiskers d’alumine sur la surface des échantillons recouverts
d’un dépdt sol gel de cérium. Ceci est 1’indice d’une faible contribution de la diffusion
cationique externe dans la croissance de la couche.

Les couches d’oxyde formées sur des échantillons recouverts de dépdts sol gel de cérium
se développent latéralement, tandis que la couche d’alumine formée sur 1’échantillon de

FeCrAl mode¢le se développe en augmentant son épaisseur.
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INFLUENCE DE L’YTTRIUM SUR
L’'OXYDATION A 1100°C DE L’ALLIAGE
FeCrAl MODELE

A. Introduction

Afin de comparer le comportement entre les différents modes de traitement de surface, nous

avons testé 6 catégories d’échantillons. Le tableau VI-1 récapitule les symboles attribués a

chaque type d’échantillon.

Echantillons Symboles
FeCrAl mod¢le FeCrAl
FeCrAl dépot sol gel yttrium sans recuit sgY.ssre
FeCrAl dépot sol gel yttrium recuit 600°C sgY.re600
FeCrAl dépot sol gel yttrium recuit 800°C sgY.re800
FeCrAl dépot sol gel yttrium recuit 1000°C sgY.re1000
FeCrAl +Y dans la masse FeCrAl-Y

Tableau VI-1 : Symboles attribués a chaque type d’échantillon.

B. Oxydation isotherme, analyse cinétique.

L’analyse thermogravimétrique a été effectuée sur une durée de 1’ordre de 100 heures et montre

des courbes d’allure parabolique dans le cas des échantillons non recouverts de dépdts (FeCrAl

et FeCrAl-Y).
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Figure VI-1: Courbes de prise de masse a 1100°C: a) pour les échantillons FeCrAl, sgYssre,
sgla.re600, sgY.re800, sgY.re1000, FeCrAl-Y et b) agrandissement des courbes de
prise de masse pendant les 40 premicéres heures pour sgYssre, sgla.re600,
sgY.re800, sgY.re1000.
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Le cas des échantillons recouverts (sgYssre, sglLa.re600, sgY.re800, sgY.re1000) est trés
particulier, les courbes cinétiques présentent trois stades d’oxydation. Entre les deux stades lents
initiaux et finaux, il apparait une prise de masse intermédiaire plus rapide (figure VI-1b).

Pour 1’échantillon sgY.ssre, le premier stade (jusqu’a la 28°™ heure), se conforme a la loi
parabolique. La prise de masse plus rapide dure 4 heures, provoquant un gain de masse
considérable. Cette phase est suivie d’un régime quasi-parabolique ou le gain de masse de
I’échantillon est régulier.

Pour I’échantillons ayant subi un recuit : sgY.re600, sgY.re800, sgY.re1000, les premiers stades
de I’oxydation, se conforment également a la loi parabolique. Cependant, les prises de masse
rapides se produisent plus tot par rapport a I’échantillon sgY.ssre (tableau VI-2a). Elles
interviennent apreés 4 a 9 heures d’oxydation. Ces prises de masse importantes sont suivies de
régimes paraboliques.

Ces mémes échantillons ont des gains de masse plus importants que ceux observés sur le FeCrAl
modele et sur le sgY.ssre. Cela montre que le recuit préalable du dépot sous argon a pour effet
d’augmenter la vitesse d’oxydation isotherme des échantillons sous air.

L’alliage FeCrAl-Y montre le meilleur comportement, avec une prise de masse plus faible et un

régime parabolique suivi tout au long du test (figure VI-1a).

Echantillons Durée du kp; Durée du kpa
premier stade (h) | (& cm™.s?) saut (h) (gz.cm'4.s'1)
sgY.ssre 0-28 0,7.10" 28 - 32 6,2.10"°
sgY.re600 0-4 1,5.10"° 4-7 8,9.107"°
sgY.re800 0-6 1,5.10" 6-11 6,8.10"°
sgY.re1000 0-8 1,3.10"° 8-12 7,0.107"°
(a)
Echantillons ky (g°.cm™.s™)
FeCrAl 1,1.10"7°
FeCrAl-Y 3,1.10"°
(b)

Tableau VI-2: Constantes paraboliques d’oxydation obtenues a 1100°C, aprés 100 h
d’oxydation isotherme sous air: a) pour sgY.ssre, sgY.re600, sgY.re800,
sgY.rel000 ; et b) pour FeCrAl modele et FeCrAl-La.



Chapitre VI — Influences de I’yttrium 94

C. Oxydation cyclique.
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Figure VI-2: Cinétiques d’oxydation cyclique (20 + 4h) a 1100°C: a) variation de masse
pour les: FeCrAl, sgY .ssre, sgY.re600, sgY.re800, sgY.re1000, FeCrAl-Y.

Apres 10 cycles thermiques

FeCrAl sgY.ssre sgY.re600 sgY.re800 sgY.rel000  FeCrAlY

Figure VI-3 : Vue de la surface des échantillons obtenues aprés 10 et 50 cycles a 1100°C.
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La figure VI-2 montre la cinétique d’oxydation cyclique a 1100°C des échantillons : sgY.ssre,
sgY.re600, sgY.re800, sgY.re1000, FeCrAl-Y et FeCrAl modele. La variation de la masse
rapportée a I’unité de surface de chaque échantillon est tracée en fonction du nombre de cycles.
A T’exception du cas de I’échantillon FeCrAl-Y, les autres échantillons laissent apparaitre de
bien pietres comportements. Les échantillons: sgY.ssre, sgY.re600, sgY.re800, sgY.re1000, et
FeCrAl présentent des pertes de masse deés le premier ou le 2¢éme cycle. Par contre, I’échantillon
FeCrAl-Y ne présente aucune perte de masse, sa courbe cinétique de cyclage thermique se
conforme a la loi parabolique. L’étude cinétique en cyclage thermique montre clairement que
I’addition d’yttrium sous la forme d’oxyde sur la surface des échantillons n’améliore pas
I’adhérence de la couche tandis que I’addition d’yttrium en tant qu’élément d’alliage améliore
trés bien I’adhérence de la couche d’oxyde.

Pour les échantillons: sgY.ssre, sgY.re600, sgY.re800, sgY.re1000, et FeCrAl, la courbe
cinétique d’oxydation cyclique présente 2 stades. Le premier stade correspond a des pertes
importantes et dure environ 30 cycles. Apres ce stade, les pertes de masse suivent une pente

beaucoup plus faible, voir méme nulle.

Les résultats sont présentés dans le tableau VI-3.

. MO (I’Ilg) Mox (mg) A'\/IZNIO_IVIOX %A'ZAM %
Echantillons (mg) M, (%)
FeCrAl (1) 1027,0 1002,5 24,5 2,4
FeCrAl (2) 967,8 9431 24,7 2,5
sgY.ssre (1) 991,3 970,0 21,3 2,1
sgY.ssre (2) 1365,8 1335,0 30,8 2,2
sgY.re600 (1) 1129,3 1102,8 26,5 2,3
sgY.re600 (2) 1531,9 1492 .4 39,5 2,6
sgY.re800 (1) 1563,5 1523,7 39,8 2,5
sgY.re800 (2) 1396,8 1360,3 36,5 2,6
sgY.re1000 (1) | 18283 1779,5 48,8 2,6
sgY.rel000 (2) | 1510,8 14724 38,4 2,5

Tableau VI-3 : Masse d’aluminium perdue aprés 35 cycles thermique. Mo est la masse initiale
de I’échantillon, Mox est la masse de 1’échantillon qui a perdu sa couche d’oxyde.
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Afin d’estimer la teneur en aluminium restant dans les échantillons, nous avons calculé la masse
d’aluminium perdu au point le plus bas dans la courbe cinétique de cyclage thermique (afin
d’¢éviter de prendre en compte le gain de masse dii a Ioxydation des autres éléments que
I’aluminium dans 1’alliage). Le calcul suppose que lors de la mesure de My (masse de
I’échantillon qui a perdu sa couche d’oxyde), seule la couche d’alumine s’est décollée du
substrat.

Les résultats des calculs, reportés dans le tableau VI-3, montrent que la proportion d’aluminium
perdue est de I’ordre de 2,1 a 2,6% dans 1’alliage contenant au départ 5% en masse d’aluminium.
La teneur en aluminium restant est environ de 2,4 a 2,9% dans la masse de 1’alliage, mais elle ne
se distribue probablement pas uniformément dans tout le volume de 1’alliage. Il se forme un
gradient de teneur en aluminium avec une concentration plus forte dans le centre de I’échantillon
et une teneur qui diminue réguliérement vers 1’extérieur.

Apres environ 30 cycles il semble donc que la présence d’un palier soit dii a une teneur en
aluminium qui est devenue suffisamment faible dans 1’échantillon pour que les pertes de masse
soient compensées par des gains dus a 1’oxydation du chrome et qui ne conduisent pas a un

décollement complet de la couche formée au cours des refroidissements successifs.

D. Analyse par diffraction des rayons X

D.1. DRX in situ et DRX sous faible angle d’incidence sur I’alliage FeCrAl recouvert d’un
dépot sol gel d’yttrium avec et sans recuit

D.1.1. DRX in situ sur le FeCrAl recouvert d’un dép6t sol gel d’yttrium avec et sans recuit
sous argon.

La figure VI-4(a) représente les diffractogrammes obtenus sur 1’échantillon sgY.ssre. Ils ne
montrent aucun oxyde contenant le lanthane sur la surface initiale, avant oxydation. Dés la 17
heure d’oxydation, on note la formation de I’alumine o (JCPDS 46-1212) et de deux oxydes
contenant ’yttrium : Y,O3 (JCPDS 41-1105), une phase de type pérovskite YAIO; (JCPDS 33-
0041). L’alumine se développe continuellement avec le temps et devient la phase majoritaire de

la couche en formation. Elle reste accompagnée des oxydes contenant Iyttrium. Aprés la 1°°
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heure d’oxydation, les pics d’oxyde d’yttrium Y»Oj; sont de moins en moins détectés et ils ne se
voient plus apreés 5 heures d’oxydation. L’évolution temporelle montre aussi que les intensités
des pics de YAIO; augmentent tandis que celles des pics de Y,0s3 diminuent. Ceci nous laisse
envisager une transformation totale de la phase Y,03 en YAIO;.

Les pics de Y3Als01, (JCPDS 33-0040) apparaissent aprés la 5™ heure d’oxydation et ils se
développent progressivement jusqu’a la fin du test d’oxydation (30 heures). Sur la méme période
I’intensité des pics de YAIO; diminue avec le temps, cependant, ils ne disparaissent pas
totalement aprés 30 heures d’oxydation. Ceci nous laisse envisager une transformation

partielle de la phase YAIO; en Y3Als0;, pendant les 30 premieres heures d’oxydation.

Les diffractogrammes obtenus in situ lors de 1’oxydation des échantillons: sgY.re600 et
sgY.re800 sont présentés respectivement sur les figure VI-4(b) et VI-4(c). Le diffractogramme
enregistré avant oxydation (Oh) révele bien la présence d’une couche d’yttrine Y,03; (JCPDS 41-
1105) issue des recuits a 600 ou 800°C.

Pendant 1’oxydation a haute température, 1’évolution de la composition des couches d’oxyde
développées sur les échantillons recuits est similaire a celle de 1’échantillon sans recuit. A c6té
de la formation de I’alumine @, nous observons aussi la présence des pics de YAIO; dés la 1°°
heure d’oxydation, la disparition de Y,0; et la présence des pics Y3AlsOy, aprés la 5™ heure
d’oxydation. Cela montre une transformation totale de la phase Y,O3; en YAIO; et une
transformation partielle de la phase YAIO; en Y3AlsO1, pendant les 30 premieres heures
d’oxydation.

Les diffractogrammes obtenus in situ lors de 1’oxydation des échantillons sgY.re1000 sont
présentés sur la figure VI-4(d). Sur la surface initiale, nous avons identifi¢ la formation de
I’alumine et YAIQs, ceci nous laisse envisager que la transformation totale de la phase Y,0s en
YAIOs s’opére au cours du recuit a 1000°C en présence d’alumine.

Au cours de I’oxydation, les pics de YAIO; se développent et on observe la croissance des pics
d’alumine jusqu’a la 5°™ heure d’oxydation. Dés I’apparition de la phase Y3Al5015, les pics de

Y AlO; diminuent progressivement jusqu’a la fin du test d’oxydation.
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Figure VI-4 : Diffractogrammes obtenus in situ lors de 1’oxydation des échantillons sgY.ssre
(a), sgY.re600 (b), sgY.re800 (c), sgY.re1000 (d), a 1100°C, sous air.
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D.1.2. DRX sous faible angle d’incidence réalisees sur les alliages FeCrAl recouverts de dép6t
sol gel d’yttrium avec et sans recuit sous argon

La figure VI-5(a) représente les diffractogrammes obtenus sous faible angle d’incidence sur
I’échantillon sgY.ssre oxydé pendant 150h. Cette analyse nous apporte des renseignements
complémentaires. Les diffractogrammes révelent la présence d’un seul oxyde yttrié : Y3AlsOj,
(JCPDS 33-0040). Ceci nous laisse envisager une totale transformation de la phase YAIO; en
Y3Al50;, apres 150h d’oxydation. Lors de ’analyse 0/20, la profondeur de pénétration des
rayons X dans 1’échantillon est importante. Elle montre alors la présence des pics de a-Al,Os et
Y3Als0p,. Les diffractogrammes obtenus avec les incidences rasantes de 2,5; 2,0; 1,5; 1,0 et
0,75° montrent que toutes les intensités des pics diminuent mais cet effet est plus prononcé pour
les pics de I’alumine-oa. Il apparait donc que les oxydes yttries se localisent a I’interface

externe de la couche d’oxyde.

Les figures VI-5(b, c, d) représentent les diffractogrammes obtenus sous faible angle d’incidence
pour les échantillons sgY.re600, sgY.re800, sgY.re1000. Les phénoménes sont similaires a ceux

observés dans le cas de 1’échantillon sans recuit.

Aprées 150 heures d’oxydation, la couche d’oxyde formée sur tous les échantillons recouverts de
dépots sol gel d’yttrium, se compose de 1’alumine-a et de Y3;AlsOp,. L’intensité des pics de
I’alumine-o diminue rapidement lorsque 1’angle d’incidence diminue tandis que 1’intensité des
pics de Y3Als0,, change trés peu. Cela montre que Y3Als01; est localisé a I’interface externe
des couches d’oxyde.
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Figure VI-5: Diffractogrammes obtenus par DRX sous faible angle d’incidence, sur les
échantillons : sgY.ssre (a), sgY.re600 (b), sgY.re800 (c), sgY.re1000 (d), oxydés
150h, a 1100°C, sous air.
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D.1.3. Analyses DRX effectuées sur I’alliage FeCrAl recouvert d’un dépot sol gel d’yttrium
apres oxydation cyclique a 1100°C

INTENSITE RELATIVE (u.a)

M : Métal E
Ao - AbO3
E : CrOs3 E
E
sgY.rel000 A
E
E
sgY.re800 jA
E
E
A
sgY.re600
E
EA

ANGLE DE DIFFRACTION 6/26

Figure VI-6 : Analyse par DRX apres 50 cycles thermiques d’oxydation (20 + 4h) a 1100°C sur
le FeCrAl mode¢le en présence d’yttrium.

La figure VI-6 présente les diffractogrammes obtenus sur les échantillons :

FeCrAl modéle,

sgY.ssre, sgY.re600, sgY.re800 et sgY.rel000, oxydés pendant les 50 cycles thermiques a

1100°C. La vue des surfaces de ces échantillons est présentée sur la figure VI-3. Cette analyse

montre que la surface externe de ces échantillons se compose d’alumine-a et de chromine

(JCPDS 38-1479). En comparant ces résultats avec ceux des échantillons recouverts des dépots

sol gel de lanthane et de cérium on observe que la proportion de chromine est plus élevée dans le

cas des échantillons recouverts d’un dépot sol gel d’yttrium. Ceci correspond bien a des pertes de

masse plus élevées.
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D.2. DRX in situ et sous faible angle d’incidence sur I’'alliage FeCrAl-Y contenant
I’yttrium dans la masse

D.2.1. DRX in situ sur I’échantillon FeCrAl-Y

M : FeCrALY A
Ao - AbOs

Oxydation

30h

INTENSITE RELATIVE (u.a.)

Avant oxydation J t M
WMA >

10 20 30 40 50 60 70
ANGLE DE DIFFRACTION 26 (°)
Figure VI-7 : Diffractogrammes obtenus lors de 1’oxydation de I’échantillon FeCrAl-Y a
1100°C, sous air.

La figure VI-7 représente les diffractogrammes obtenus lors de ’oxydation de 1’échantillon
FeCrAl-Y. Ils révelent la présence d’un seul oxyde, a-Al,O3 (JCPDS 46-1212). Durant les 30
heures d’oxydation, nous n’observons aucun oxyde mixte yttri¢. Cependant, ces résultats ne sont
pas totalement les mémes que ceux obtenus avec I’échantillon FeCrAl modele (figure 1V-4,
chapitre IV). Cette fois, le pic principal de I’alumine est toujours en position 20 = 35,2°, mais
nous ne retrouvons plus les pics a 20 = 37,8°, 52,5°, 66,5° et 68,2° avec des intensités aussi

importantes que celles données par la fiche de référence de I’alumine a-Al,O; (voir tableau V-3,
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chapitre 1V). Nous sommes donc en présence d’une alumine qui croit avec une orientation
cristalline différente de celle obtenue sur 1’échantillon FeCrAl modele (JCPDS 46-1212).

D.2.2. DRX sous faible angle d’incidence réaliées sur I’échantillon FeCrAl-Y
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Figure VI-8 : Diffractogrammes obtenus par DRX sous incidence rasante sur 1’échantillon
FeCrAl-Y a 1100°C, sous air.

Une analyse par diffraction des rayons X sous faible angle d’incidence nous apporte des
renseignements complémentaires (figure VI-8). Elle a été faite sur un échantillon oxydé 4 mois.
Nous observons alors que I’alumine a-Al,Os n’est pas le seul oxyde formé. En effet, I’analyse 0-
20, pour laquelle la profondeur de pénétration des rayons X dans I’échantillon est la plus
importante, montre la présence des pics de Y3AlsO;, (JCPDS 33-0040). L’intensité des pics de
Y3Als0;12 diminue avec la diminution de I’angle d’incidence rasante ce qui indique que cette
phase se trouve dans la couche ou a I’interface interne.

De plus, nous observons une différence entre I’analyse effectuée en profondeur (6/20) et celle

réalisée sous incidence rasante 2,5°. L’intensité du pic d’alumine a 20 = 61,3° diminue
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rapidement, tandis que celle des pics d’alumine a 26 = 52,5 et 66,5° augmente rapidement. Ceci
montre que suivant la profondeur, I’alumine a-Al,O3; est présente avec deux orientations

cristallines différentes.

E. Morphologie de la surface des couches d’oxyde

E.1. Morphologies des échantillons recouverts de dépots sol gel d’yttrium

Aprés oxydation isotherme, la figure VI-9 montre la surface de 1’échantillon sgY.ssre oxydé a
1100°C, pendant 150h. Nous observons que la couche est composée de deux parties. La couche
d’oxyde externe contenant 1’yttrium est convolutée, la couche interne ne contenant que 1’alumine
est assez plane. Ceci nous laisse envisager la formation d’une couche secondaire lorsque la
couche initiale s’est décollée du substrat. La couche contenant 1’yttrium a moins de convolutions
que celle observée dans le cas des échantillons recouverts de lanthane ou de cérium (sglLa.ssre et
sgCe.ssre). Le plissement de la couche a cessé de se développer lorsque la couche s’est décollée.
Ce phénoméne peut avoir une relation avec la cinétique d’oxydation isotherme en plusieurs
étapes qui est présentée dans la section B. Il n’y a pas de whiskers d’alumine sur la surface de la

couche formée sur ce type d’échantillon.

La figure VI-11 représente la surface observée aprés oxydation isotherme de 1’échantillon
sgY.re600 oxydé pendant 150h. La couche d’oxyde est convolutée. Le niveau de convolution de
la couche est plus faible que pour les échantillons : sgla.re600 et sgCe.re600. Les whiskers

d’alumine ne sont pas observés sur la surface de la couche.

Pour les échantillons : sgY.re800 et sg.Y.re1000 (figure VI-13 et VI-15) les couches sont moins
convolutées que celles formées sur les échantillons : sgY.ssre et sgY.re600. Cela montre que les
recuits sous argon a 800 et 1000°C ont pour effet de diminuer le niveau de convolution de la

couche d’oxyde.
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E.1.1. Morphologie de la surface de I’échantillon sgY.ssre oxydé a 1100°C

60 pm

Figure VI-9 : Micrographie de la surface obtenue sur 1’échantillon sgY.ssre, oxydé 150h, a

1100°C, sous air.
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Figure VI-10 : Analyse EDS obtenue sur la surface de 1’échantillon sgY.ssre, oxydé 150h a

1100°C, sous air.
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E.1.2. Morphologie de la surface de I’échantillon sgY.re600 oxydé a 1100°C

60 um

Figure VI-11 : Micrographie de la surface obtenue sur 1’échantillon sgY.re600, oxydé 150h, a
1100°C, sous air.
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Figure VI-12 : Analyse EDS obtenue sur la surface de 1’échantillon sgY.re600, oxydé 150h, a
1100°C, sous air.
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E.1.3. Morphologie de la surface de I’échantillon sgY.re800 oxydé a 1100°C

60 um -
Figure VI-13 : Micrographie de la surface obtenue sur 1’échantillon sgY.re800, oxydé 150h a
1100°C sous air.
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Figure VI1-14 : Analyse EDS obtenue sur la surface de I’échantillon sgY.re800, oxydé 150h, a
1100°C, sous air.
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E.1.4. Morphologie de la surface de I’échantillon sgY.re1000 oxydé a 1100°C

60 um

Figure VI-15 : Micrographie de la surface obtenue sur 1’échantillon sgY.re1000, oxydé 150h, a
1100°C, sous air.
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Figure VI-16 : Analyse EDS obtenue sur la surface de 1’échantillon sgY.re1000, oxydé 150h a
1100°C sous air.
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E.2. Morphologies de la surface de I’échantillon FeCrAl-Y oxydé

6 um
Figure VI-17 : Micrographie de la surface obtenue sur le FeCrAl-Y oxydé a 1100°C, sous air,
pendant 2 mois.
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Figure VI-18 : Analyse EDS obtenue sur la surface de 1’échantillon oxydé FeCrAl-Y a 1100°C,
sous air, pendant 2 mois.

Figure VI-19 : Micrographie de la surface obtenue sur le FeCrAl-Y oxydé a 1100°C sous air,
pendant 4 mois.
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Figure VI-20 : Analyse EDS obtenue sur la surface de 1’échantillon FeCrAl-Y oxydé a 1100°C,
sous air, pendant 4 mois.

Les couches d’oxyde développées sur 1’alliage FeCrAl-Y aprés 2 ou 4 mois d’oxydation
présentent une trés bonne adhérence. La surface des couches est plane et on ne note pas la

présence de whiskers. Les analyses EDS n’ont pas permis de détecter la présente de I’yttrium.

F. Coupe transversale des couches d’oxyde

F.1. Coupes transversales des échantillons recouverts d’un dép6t sol gel de Lanthane

Les figures VI-21, VI-23, VI-25, VI-27 représentent respectivement les coupes transversales
observées apres oxydation isotherme pendant 150h sur les échantillons : sgY.ssre, sgY.re600,
sgY.re800, sgY.rel000. Les couches d’oxyde développées sur ces échantillons sont trés
convolutées. Il est alors assez difficile d’identifier la couche qui est décollée du substrat. Les

analyses EDS montrent que le lanthane est trés présent a I’interface externe de la couche.
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F.1.1. Coupe transversale de I’échantillon sgY.ssre, oxydé a 1100°C

Alliage

' 20 ym :

Figure VI-21 : Coupe transversale observée apres oxydation isotherme de 1’échantillon sgY .ssre
a 1100°C, sous air, pendant 150h.

¢ (S1) Spectre 1
Y
(o) Al
Cr
Y
Fe Cr cr Fe Fe
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
KeV
Al (S2) Spectre 2
(o]
‘:Jl
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
KeV
Al
(S3) Spectre 3
(o]
ﬁﬁ
0 1 2 3 4 5 <] 7 3 9 10
KeV

Figure VI-22 : Analyse EDS de la couche formée sur 1’échantillon sgY.ssre oxydé 150h, a
1100°C.
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F.1.2. Coupe transversale de I’échantillon sgY.re600 oxydé a 1100°C

Résine

Alliage
30 pm

Figure VI-23: Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme de 1’échantillon
sgY.re600 a 1100°C, sous air, pendant 150h.
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Figure VI-24 : Analyse EDS de la couche formée sur 1’échantillon sgY.re600 oxydé 150h a
1100°C.
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F.1.3. Coupe transversale de I’échantillon sgY.re800 oxydé a 1100°C

Résine

Alliage
10 um

Figure VI-25: Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme de 1’échantillon
sgY.re800 a 1100°C, sous air, pendant 150h.
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Figure VI1-26 : Analyse EDS de la couche formée sur 1’échantillon sgY.re800, oxydé 150h, a
1100°C.
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F.1.4. Coupe transversale de I’échantillon sgY.re1000 oxydé a 1100°C

20 pm )
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Figure VI-27 : Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme a 1100°C sous air

pendant 150h de 1’échantillon sgY.re1000.
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Figure VI-28 : Analyse EDS de la couche formée sur 1’échantillon sgY.re1000 oxydé 150h a

1100°C.
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F.2. Coupe transversale de I’échantillon FeCrAl-Y oxydé

Alliage

10 um
Figure VI-29 : Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme du FeCrAl-Y a 1100°C,
sous air, pendant 2 mois.
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Figure VI-30 : Analyse EDS de la couche formée sur le FeCrAl-Y oxydé a 1100°C sous air
pendant 2 mois.
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Alliage

10 um
Figure VI-31: Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme sur le FeCrAl-Y a
1100°C, sous air, pendant 4 mois.
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Figure VI-32 : Analyse EDS de la couche formée sur le FeCrAl-Y a 1100°C, sous air, pendant 4
mois.

Sur I’alliage FeCrAl-Y oxydé a 1100°C pendant 2 ou 4 mois, aucune cavité n’est observée a

I’interface métal/oxyde. La couche d’oxyde est plane et ne présente pas de convolutions. Les

analyses EDS permettent de trouver les régions contenant de 1’yttrium avec des concentrations

¢levées, dans la partie centrale de la couche.
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G. Morphologie des Fractographies des couches d’oxyde

G.1. Morphologie des fractographies obtenues sur des échantillons recouverts d’un dépot
sol gel d’yttrium

Les figures VI-33(a, b, ¢, d) représentent les morphologies des fractographies observées aprés
oxydation isotherme pendant 150h sur les échantillons: sgY.ssre, sgY.re600, sgY.re800,
sgY.re1000. Avec cette analyse, nous pouvons mieux caractériser la couche qui est décollée du
substrat. Dans les quatre cas les couches sont convolutées, I’épaisseur des couches est d’environ

2,5um.

(©) (d)

Figure VI1-33: Fractographies observées aprés oxydation isotherme a 1100°C sur les
¢chantillons : (a) sgY.ssre; (b) sgY.re600; (c) sgla.re800; (d) sgY.re1000, sous
air, pendant 150h.
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Ainsi, aprés la méme durée d’oxydation (150 heures), I’épaisseur des couches d’oxyde
développées sur les échantillons recouverts d’un dépot sol gel d’yttrium est plus faibles que dans
le cas de I’échantillon FeCrAl FeCrAl (épaisseur de la couche de I’ordre de 4 a 5 um). Or, les
prises de masses enregistrées lors de 1’oxydation isotherme des échantillons recouverts de dépots
sol gel d’yttrium sont plus fortes que celle de I’échantillon FeCrAl modéle.

Ceci montre que les couches d’oxyde formées sur des échantillons recouverts d’yttrium se
développent latéralement et augmentent leurs surfaces en formant des ondulations, tandis que la
couche d’alumine formée sur 1’échantillon modele se développe en augmentant son épaisseur. Le
dépbt sol gel d’yttrium a donc pour effet d’augmenter le développement latéral de la

couche d’alumine.

G.2. Morphologie des fractographies observées sur I’échantillon contenant I’yttrium dans
la masse

10 um

20 um

Figure VI-34 : Fractographies observées aprés oxydation isotherme du FeCrAl-Y, a 1100°C,
sous air pendant (a) 2 mois ; (b) 4 mois.
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La figure VI-34 montre les fractographies des couches d’oxyde formées a 1100°C pendant 2
mois et 4 mois sur I’alliage FeCrAl-Y. Pour I’échantillon de FeCrAl-Y oxydé¢ pendant 2 mois, la
couche d’oxyde montre une épaisseur totale de 10 um dont 1,5 um de grains équiaxes et 8,5 um
de grains colonnaires. L’échantillon FeCrAl-Y oxydé pendant 4 mois révele que la couche
d’oxyde a une épaisseur de 15 pm qui se compose de 1,5 um de grains équiaxes et 13,5 um de
grains colonnaires. Dans les 2 cas, la couche externe de grains équiaxes garde une épaisseur
constante. Au cours du temps c’est I’épaisseur de la couche de grains colonnaires qui

augmente.

La couche d’oxyde développée sur 1’alliage FeCrAl-Y montre une bonne adhérence, une
structure plus colonnaire que celle obtenue dans le cas du FeCrAl modele et une interface
oxyde/métal plane. Cela montre que I’addition de I’yttrium dans la masse de 1’alliage FeCrAl a

pour effet de modifier le mode de diffusion des especes formant la couche d’oxyde.
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H. Résumé des résultats

H.1. Echantillons recouverts d’un dépéts sol gel d’yttrium

Dans le cas de I’alliage FeCrAl recouvert d’un dépot sol gel d’yttrium, les analyses nous donnent

les résultats suivants :

- Le dépot sol gel d’yttrium avec ou sans recuit n’a pas pour effet d’améliorer I’adhérence de la

couche d’oxyde.

- Les recuits sous argon réalisés aux températures de 600, 800, 1000°C ont toujours pour effet
d’augmenter la vitesse d’oxydation. Pour les échantillons recouverts d’un dépot sol gel
d’yttrium, la cinétique d’oxydation se compose de deux étapes ayant différentes valeurs de
constantes paraboliques. Entre ces deux étapes d’oxydation, on observe un gain de masse

relativement important.

- La nature des oxydes contenant 1’yttrium, se formant au cours du recuit et pendant 1’oxydation

des échantillons, est récapitulée dans le tableau VI-4:

sgla.ssre Sgla.re600 sgla.re800 sgla.re1000
Avant Y-,03 Y-,03
oxydation (Oh) néant YAIO; YAIO; YAIO;
lh Y103 Y103 Y103
YAIO; YAIO; YAIO; YAIO;
Y3Al50p;
5h Y203
YAIO; YAIO; YAIO; YAIO;
Y3A15012 Y3A15012 Y3A15012 Y3A15012
10h YAIO; YAIO; YAIO; YAIO;
Y3A15012 Y3A15012 Y3A15012 Y3A15012
30h YAIO; YAIO; YAIO; YAIO;
Y3A15012 Y3A15012 Y3A15012 Y3A15012
150h Y3Al501, Y3Al501, Y3Al501, Y3Al5012

Tableau VI-4 : Nature des oxydes, contenant le lanthane, détectés sur la surface des échantillons

apres recuit sous argon ou au cours de 1’oxydation.
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Au cours du temps, 'oxyde Y,0O; se transforme assez rapidement en YAIOs;. Ce dernier se
transforme lentement en Y3;AlsOp,. Plus la température initiale du recuit sous argon est

élevée plus les transformations sont rapides lors de I’oxydation.

- Apres oxydation, I’yttrium est surtout présent a I’interface externe de la couche d’oxyde.

- Il n’y a jamais de whiskers d’alumine sur la surface des échantillons recouverts d un dépo6t sol
gel d’yttrium.

- La couche d’oxyde développée sur les échantillons recouverts d’un dépdt sol gel d’yttrium est
généralement trés convolutée. Les échantillons n’ayant pas subi de recuit et ceux recuits a 600°C
présentent des niveaux de convolution moins importants que dans les cas des dépdts sol gel de
lanthane et de cérium. Dans le cas de I’échantillon sgY.ssre, nous observons une structure
duplex.

- La plupart des rides de la couche s’alignent parallelement aux traces de polissage.

- Les couches d’oxyde formées sur des échantillons recouverts de dépdts sol gel d’yttrium se
développent latéralement, tandis que la couche d’alumine formée sur 1’échantillon modéle se

développe en augmentant son €paisseur.

H.2. Echantillon contenant I’yttrium dans la masse

Dans le cas de I’alliage FeCrAl-Y nous avons obtenu les résultats suivants :

- La couche d’oxyde développée sur le FeCrAl-Y montre une bonne adhérence.

- Les fractographies montrent une structure beaucoup plus colonnaire que celle obtenue dans le
cas du FeCrAl modéle. La couche externe de grains équiaxes garde une épaisseur constante. Au
cours du temps, c’est 1’épaisseur de la couche sous forme de grains colonnaires qui augmente.
L’interface oxyde/métal reste plane et exempte de cavités.

- L’addition d’yttrium dans la masse a pour effet de diminuer considérable la vitesse d’oxydation
et de conserver une cinétique parabolique.

- Les tests d’oxydation de longue durée montrent que I’yttrium est présent dans la couche
d’oxyde sous la forme de phase Y3;Als0O;,. Suivant la profondeur, I’alumine a-Al,O; présente
deux orientations cristallines différentes. Ceci correspond aux structures colonnaires ou equiaxes

observées sur les fractographies.
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DISCUSSION

A. Meécanismes de croissance des couches d’alumine

L’ensemble de la bibliographie et de nos résultats expérimentaux, nous permet de décrire le
processus d’oxydation a 1100°C de I’alliage modéle Fe-20Cr-5Al et des alliages en présence
d’¢léments réactifs (ER) FeCrAl-ER. [Golyghtly 80, Hiramatsu 99, Engkvitst 04, Hou 04, Pint
96, Quadakkers 93, Liu 00].

Il est généralement admis qu’au stade initial de I’oxydation, la formation de la couche d’oxyde

stable sur le FeCrAl mode¢le se compose de 3 stades :

— Le stade initial d’oxydation (t =t;) : dés que le substrat est expos¢ a I’environnement, les
oxydes de chrome, de fer et I’alumine se forment sur la surface de I’alliage FeCrAl.

— Le stade de formation d’une couche d’oxyde dite de « transition » sur toute la surface t (t
= t,) : le potentiel de I’oxygene a I’interface métal/oxyde diminue a une valeur telle que
seule I’alumine peut se développer. Une couche continue d'alumine se forme alors sous
les oxydes formés initialement.

— Le stade de croissance de la couche d’alumine (t = t3) : la couche d’alumine se développe
par la diffusion mixte. Les nouveaux oxydes se retrouvent en dessous et au dessus de la

Héme

couche d’oxyde transitoire du stade.
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Figure VII-1: Schéma de croissance d’une couche d’alumine pendant I’oxydation de I’alliage
FeCrAl mod¢le et des alliages FeCrAI-ER a 1100°C sous air [Quadakkers 93].

Les résultats que nous avons obtenus lors de I’oxydation de FeCrAl mode¢le montrent que la
composition de la couche formée n’est pas en accord avec ce qui est proposé par Quadakkers.

Les figures VII-2 et V1I-3 montrent que le fer et le chrome n’ont pas été détectés dans les couches

formées sur le FeCrAl Modéle.
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Figure VII-2: Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme sur I’alliage FeCrAl
modele sous air, pendant 150h, a 1100°C.
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Figure VI1I-3 : Analyses EDS de la couche formée sur I’échantillon FeCrAl modé¢le.

La figure VII-2 montre la coupe transversale observée aprés oxydation isotherme du FeCrAl
modele a 1100°C, pendant 150h. La couche d’oxyde possede une épaisseur d’environ 5 pm, et la
plupart de la couche est décollée du substrat. Les analyses EDS des parties : externes, internes et
centrales de la couche montrent que la couche d’oxyde est composée uniquement de 1’alumine,

figure VII-3.

Dans le cas des alliages FeCrAl-La et FeCrAl-Y certains auteurs proposent que 1’¢lément réactif
diffuse lentement depuis l'alliage au travers de 'oxyde jusqu’a l'interface oxyde/gaz. Au cours de
la diffusion vers l'interface oxyde/gaz, les ions des éléments réactifs ségrégent aux joints de
grains dans la couche d’alumine. Ces ions empéchent le transport externe des cations le long des

joints de grains dans la couche d’oxyde. Donc, la présence de 1’¢élément réactif a pour effet de
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modifier le mode de croissance de la couche d’alumine. Dans ce cas, la croissance de la couche
d’oxyde est principalement due a la diffusion d’oxygéne. Au cours de la phase de croissance
de la couche d’alumine (t = t3), les nouveaux oxydes se forment sous la couche d’oxyde de

"transition".

Pour les alliages FeCrAl recouverts de dépots sol gel de La, Ce et Y, le mode de croissance de la
couche d’oxyde est généralement difficile a déterminer par 1’analyse SNMS parce que la couche
d’oxyde présente souvent un aspect convolutée. Il y a alors de fortes incertitudes quant a
I’épaisseur de la couche et 1’épaisseur analysée. Les résultats obtenus par Chevalier et al sont en
accord avec le modele de Rhines-Wolf [Rhines 70]. Selon ces auteurs, le processus comporte une
conjonction de deux phénomenes : la diffusion interne de 1'oxygene et de la diffusion externe des

cations.

Quand le nouvel oxyde se forme le long des joints de grains qui se trouvent perpendiculaires a
l'interface métal/oxyde, une contrainte latérale se produit et conduit & une ondulation de la
couche d’oxyde. Dans le cas des alliages FeCrAl recouverts d’un dép6t sol gel de La, Ce ou Y,
les convolutions dans la couche d’alumine seraient donc dues aux contraintes de croissance
latérale. La croissance de la couche d’oxyde sur les alliages FeCrAl recouverts de dépots sol gel

de La, Ce ou Y serait donc due a une diffusion mixte au sein de la couche.

B. Effets du recuit sous argon des dép6ts sol gel (La, Ce, Y) sur la cinétique
d’oxydation isotherme

Pour tous les échantillons recouverts de dépdts sol gel de La, Ce ou Y, nous notons que les
recuits sous argon réalisés aux températures de 600, 800, 1000°C ont toujours pour effet

d’augmenter la vitesse d’oxydation (Figures VII-4, VII-5 et VII-6).
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Figure VII-5: Lanthane - Courbes de prise de masse a 1100°C des échantillons FeCrAl,
sgla.ssre, sgla.re600, sglLa.re800, sgl.a.re1000, FeCrAl-La.
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Figure VII-4: Cérium - Courbes de prise de masse a 1100°C des échantillons FeCrAl,
sgCe.ssre, sgCe.re600, sgCe.re800, sgCe.re1000.
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Figure VII-6 : Yttrium - Courbes de prise de masse a 1100°C des échantillons FeCrAl,
sgY.ssre, sgY.re600, sgY.re800, sgY.re1000, FeCrAl-Y.

Nos analyses par DRX in situ montrent que les recuits sous argon aux températures de 600,
800, et 1000°C provoquent la formation des oxydes : La;,O3 ou/et LaAlOs; CeO,; Y,0;3 et/ou
Y AIlO; sur la surface des échantillons (figures 1V-5, V-4 et VI-4). Nous avons aussi observé que
les vitesses d’oxydation de ces échantillons sont plus grandes que celles enregistrées dans le cas
des échantillons qui n’ont pas subi de recuit préalable : sglLa.ssre, sgCe.ssre, sgY.ssre et FeCrAl
(Figures VII-4, VII-5 et VII-6).

Ces résultats sont en accord avec ceux de Hou [Hou 92] pour qui les oxydes d’¢léments réactifs
présentent principalement des défauts ponctuels d’oxygeéne. L’oxygene a donc la possibilité de
diffuser au travers de ces particules d’oxyde d’¢léments réactifs. Le gain de masse important
observé peut étre dii a une diffusion accélérée de 1’oxygene au stade initial d’oxydation pendant
lequel la surface de 1’alliage est recouverte d’oxyde d’élément réactif en grande concentration.
Mennicke et al [Mennicke 98] ne pensent pas que la présence des précipités de Y3;Als012 (YAG)
aux joints de grains dans la couche d'oxyde ait une influence significative sur les propriétés de
diffusion parce que leur densité est trop faible. Par contre ces auteurs ont observés la ségrégation
d’yttrium aux joints de grains dans la couche. De plus, ils sont d’accord avec 1’hypothése qui
suppose que la ségrégation des éléments réactifs réduit la diffusion externe des cations et

provoque le changement du mécanisme de croissance en faveur d’une diffusion anionique.
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I est aussi possible d’expliquer I’augmentation de la vitesse d’oxydation par le fait que selon
Forest trop de cérium accélére 1’oxydation des alliages FeCrAl a 1100°C. Ce phénoméne peut

étre alors rattaché a un effet de surdopage [Forest 95].

Dans le cas des dépdts sol gel, recuits ou non, la présence des oxydes mixtes des éléments
réactifs aux joints de grains de la couche d’alumine n’a pas été mise en évidence. De plus les
¢léments réactifs sont retrouvés a I’interface externe de la couche d’alumine. I semble donc que
I’interprétation de Hou soit la plus appropriée pour expliquer les vitesses d’oxydation plus
¢levées en présence des dépots sol gel. Un gain de masse important peut étre dd a une
diffusion accélérée de I’oxygene au stade initial de I’oxydation alors que la surface de

I’alliage est recouverte d’oxyde d’élément réactif en grande quantité.

C. Etude du processus d’oxydation accélérée apparaissant au cours de
I’oxydation en présence des dép6ts sol gel d’yttrium

Les courbes de prise de masse enregistrées dans le cas des échantillons recouverts d’un dépot sol
gel d’yttrium sont trés particulieres. La cinétique d’oxydation se compose de deux étapes ayant
différentes valeurs des constantes paraboliques. Entre ces deux étapes d’oxydation, on observe

une prise de masse rapide (Figure VII-7).
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Figure VII-7 : Courbes de prise de masse a 1100°C des échantillons recouverts des dépdts sol
gel contenant I’yttrium : sgYssre, sgla.re600, sgY.re800, sgY.re1000.
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Chevalier et al [Chevalier 04 (2)] ont trouvé un phénoméne identique lors de 1’oxydation
d’alliages FeCrAl recouverts d’un dépdt sol gel d’yttrium, figure VII-8. Selon ces auteurs, 1’
¢chantillon de FeCrAl recouvert de dépot sol gel d’Y,O; présente une prise de masse tres
importante apres les 24 premicres heures d’oxydation. Elle est suivie par un régime d’oxydation

dont la vitesse est plus faible.
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Figure VI1-8 : Cinétique d’oxydation isotherme de 1’alliage FeCrAl, sous air a 1100°C suivant
les différents modes d’apport de I’yttrium [Chevalier 04 (2)].

Afin d’expliquer I’allure de ces courbes, Hou et al [Hou 92] proposent qu’au cours de
I’oxydation, les ondulations de la couche d’oxyde peuvent provoquer des microfissurations. Ces
microfissurations permettent alors a la pression partielle de I'oxygene dans les cavités présentes a
I’interface interne d’étre supérieure a celle de la pression de dissociation de l'alumine. En
conséquence, une couche mince d’alumine peut se former sous la couche initiale a la surface de
’alliage mis a nu dans les cavités interfaciales.

Tolpygo [Tolpygo 98] a aussi observé que si le décollement de I’oxyde est accompagné de la
fissuration, alors I'oxygéne peut pénétrer dans l'espace interfacial entre la couche d’oxyde et le

métal et former une couche d'oxyde secondaire, figure VII-9.
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Figure VII-9 : Illustration schématique de la formation de la couche d’oxyde secondaire
[Tolpygo 98 (2)].

Dans notre étude, nous considérons que le phénomene d’accélération transitoire de la prise
de masse est attribué aux ondulations de la couche d’oxyde qui s’accompagnent de
microfissurations.

Nous pouvons rappeler ici que nos résultats de cyclage thermique montrent que les dépdts sol gel
d’yttrium conduisent toujours a des décollements de couche importants ce qui indique bien que
la couche ne présente pas une bonne adhérence en présence de cet élément. Au stade initial de
I’oxydation isotherme, la couche d’oxyde contenant I’élément réactif (yttrium) se forme, les
contraintes de compression dues a la croissance latérale de la couche augmentent et provoquent
un phénomeéne de convolution de plus en plus développé. Pendant ce stade, le comportement
d’oxydation se conforme a la loi parabolique. L’énergie élastique stockée dans la couche
d’oxyde est libérée par le décollement et la fissuration de la couche. La prise de masse brusque
intervient au moment ou I’oxygene pénetre dans 1'espace interfacial entre la couche d’oxyde et le
métal. L’oxygene entre alors directement en contact avec le substrat mis a nu et occasionne une
augmentation brusque de la vitesse d’oxydation. La couche d’oxyde secondaire se forme tres
rapidement. Lorsque la couche secondaire est complétement formée les fissures sont comblées et
la vitesse d’oxydation redevient plus faible. Par la suite, de petites ondulations sont encore
visibles sur la courbe et traduisent certainement des phénomeénes de fissurations périodiques

spontanées avec une amplitude plus faible.
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D. Mécanisme de formation des oxydes mixtes contenant les éléments
réactifs déposés sur le FeCrAl modele par la méthode sol gel

D.1. Formation de I’alumine sur I’alliage FeCrAl modéle

A 1100°C, nos analyses DRX montrent que 1’on ne forme pas d’alumines de transition. Ces
résultats sont en accord avec les études qui montrent que la principale alumine qui se forme au-
dessus de 1100°C est I’alumine a.. C’est a cette alumine que 1’on attribue les propriétés les plus
protectrices. En effet, a des températures plus faibles, des alumines de transitions (y, 0 ou 0)
peuvent se former mais n’apportent pas une bonne stabilité a la couche d’oxyde [Jedlinski 93,
Cueff 01, Kadiri 05, Prasanna 96]. En oxydant les alliages a 1100°C, nous évitons la transition
de phase, des alumines v, 6 ou 6 en alumine a. Ces transitions de phase sont néfastes car elles

peuvent provoquer les contraintes de contraction dans la couche d’alumine et des fissurations

[Kadiri 05, Stott 95, Huntz 08].

D.2. Mécanisme de formation des oxydes mixtes contenant le lanthane déposé sur I’alliage
FeCrAl modéle

Les figures IV-5 (a, b, ¢, d) montrent respectivement les diffractogrammes in situ lors de
I’oxydation des échantillons sgla.ssre, sgla.re600, sglLa.re800 et sgla.rel000. Les
diffractogrammes in situ montrent que pendant les 2 premiéres heures d’oxydation, l'intensité des
pics de La,O; diminue rapidement alors que celle des pics de LaAlOs; augmente. Ceci signifie
qu'une transformation compléte de La,O3; en LaAlO; se produit selon la réaction (1) [Barrera 99,

Barrera 07, Zhang 00, Adak 97].

La,0, + Al,O, — 2LaAlO, (1)

Par ailleurs, les analyses DRX sous incidence rasante obtenues sur les échantillons qui ont été
oxydés pendant 150 h montrent que LaAl;;O,g se forme de fagon importante (figure 1V-6). Cela
montre que LaAlOs se transforme progressivement au cours de 1’oxydation en un oxyde mixte

plus riche en aluminium, LaAl;;0;gselon la réaction (2):
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LaAlO, +5AL,0, — LaAl, 0, )

L’oxyde mixte LaAl;;O;5 a été décrit par les autres auteurs [Barrera 99, Barrera 07, Haack 92,
Wu 01]. Selon R.C. Ropp et B. Carroll [Ropp 80], la transformation de La,O; en LaAlO;
s’effectue rapidement, alors que la transformation de LaAlOs; en LaAl;;O;5 se fait plus
lentement. Aprés 150 h d’oxydation, nos résultats montrent que la réaction (2) a eu le temps de
se produire de fagon appréciable. Selon T.S. Key [Key 05], le mélange La,O; — Al,O3 peut
donner deux phases a I’équilibre : une phase pérovskite LaAlO; et un oxyde LaAl;;O,5. D'autres
auteurs ont proposé que différents facteurs influencent la formation préférentielle de LaAlOs
et/ou de LaAl;10,5 a partir du mélange La,Os3 - Al,Os. La formation relative de ces deux oxydes
dépend de : la proportion entre La,O; et Al,O3 [Nair 00], la durée de réaction [Zhang 00], la
température [Key 05], la pression d’oxygene [Zhang 00] et de la méthode de préparation des
précurseurs des deux oxydes [Ropp 80]. Selon nos résultats, nous pensons que la formation
prédominante de chaque oxyde contenant le lanthane est régie par la température, le temps et la

proportion entre La,Os et Al,Os sur la surface des échantillons.

Dans le cas de I’échantillon sgla.ssre (sans recuit) (figure 1V-5(a)), les oxydes La,Os3, LaAlOs et
Al,Oj3 se forment en méme temps au début de 1’oxydation a 1100°C sous air. L’alumine se forme
trés vite a cause de la pression partielle en oxygeéne relativement élevée dans ’air. Ainsi, la
proportion d’alumine formée dans la couche est assez ¢élevée pour induire directement la

formation de LaAl;1O;s.

Pour les échantillons recuits sous argon, La,Os et Al,O3 se forment grace a la pression résiduelle
en oxygene présente dans I’argon (2 ppm O; et 3 ppm H»O). L’alumine se forme sur la surface
des échantillons par la réaction d’oxydation de I’aluminium et I’oxyde La,O; se forme par la
cristallisation du dépot sol gel. Nous observons que la température de recuit sous argon a une
grande influence sur la composition des oxydes revétus (figure 1V-6 b, ¢, d). La température de
recuit a2 1000°C favorise la formation de LaAlO; grace a la réaction (1) qui est rapide a haute
température [Barrera 99, Zhang 00]. A plus basses températures de recuit sous argon (600 et 800

°C), nos résultats montrent que La,O3 ne se transforme pas complétement en LaAlO; et reste
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présent sur la surface. Les plus basses températures de recuit ne sont pas favorables a la
formation de LaAlOj3; parce que la vitesse de la réaction (1) est plus faible.

Nos résultats indiquent que les échantillons revétus d’un dépot sol gel de lanthane et recuits sous
argon ont les valeurs des constantes paraboliques plus élevées que celles obtenues dans le cas
du FeCrAl modéle et de ’échantillon revétu non recuit. La formation LaAl;;0;5 est détectée
aprés une longue durée d’oxydation. Ces résultats sont en accords avec ce qui a été propos¢ par
Jalajakumari Nair et al [Nair 00] qui indiquent que la formation de LaAl;;015 dans le mélange
La,0s5 - Al,O5 provoque la croissance de la taille des grains d’oxyde et de la porosité de la
couche d’oxyde ce qui augmente la vitesse d'oxydation.

Nos résultats montrent ¢galement que 1'augmentation de la température du recuit sous argon a
pour effet de réduire la quantité initiale de La,Os sur le substrat et d’améliorer I'adhérence de la
couche. Néanmoins, les résultats de la DRX sous incidence rasante montrent qu’a la suite des
oxydations de longue durée il y a toujours une augmentation continue de la quantité de Al,O3
dans la couche. Au cours du temps, ceci favorise la transformation de LaAlO; en un oxyde mixte
LaAl;;0;g qui est considéré comme un oxyde moins protecteur.

Par contre, la bonne adhérence des couches d’alumine aprés un recuit a 1000°C semble

étre bien liee a la présence de LaAlOj3 sur la surface initiale.

D.3. Interprétation de I’absence de formation des oxydes mixtes contenant le cérium sur le
FeCrAl modeéle

Pour les échantillons recouverts de dépodts sol gel de cérium : sgCe.ssre, sgCe.re600, sgCe.re800
et sgCe.rel000, les résultats de DRX in situ et les analyse effectuées aprés 150 heures
d’oxydation a 1100°C montrent que le cérium ne forme pas un compos¢ avec I’aluminium ni
avec les autres ¢léments de 1’alliage. Seul I’oxyde de cérium CeO, (JCPDS 43-1002) se forme a
la surface et reste localisé a I’interface externe. Cet oxyde est connu pour avoir trés peu de
possibilité de former des oxydes mixte lors des oxydations sous air [Buscail 1995]. Nos résultats
sont aussi en accord avec ceux de Paul et al [Paul 2001] qui ont montré qu’en présence de dépots
sol gel de lanthane, LaAlOs se forme sur les alliages d’alumino-formeurs alors que les dépots de

cérium conduisent uniquement a la formation de CeO..
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Des dépdts d’oxyde de cérium CeO, ont aussi été testés en tant que revétements d’alliages
alumino-formeurs oxydés a haute température. Les dépdts ont été réalisés sur les alliages par
microémulsion dans le but d’obtenir des nanoparticules de cérine dans la gamme des 5 nm en
utilisant le bis-(2- ethylhexyl) sulphosuccinate de sodium (AOT) comme tensioactif. Il a été
montré que les particules nanocristallines de cérine non agglomérées sont plus efficaces que
les particules agglomérées dans le cas d’une protection contre 1’oxydation a haute température.
Ceci pourrait expliquer pourquoi les recuits sous argon aux plus hautes températures semblent
étre plus mauvais qu’avec le recuit a 600°C dans la mesure ou les températures de recuit plus
¢levées conduisent a un grossissement des grains d’oxyde et a une plus grande porosité [Patil

2002].

D.4. Mécanisme de formation des oxydes mixtes contenant I’yttrium sur le FeCrAl modéle

Pour les échantillons recouverts de dépdts sol gel d’yttrium : sgY.ssre, sgY.re600, sgY.re800 et
sgY.re1000, les analyses par DRX in situ (figure VI-4) ou sous incidence rasante (figure VI-5)

montrent les transformations de la phase Y,O, sous la forme d’oxydes mixtes: YAIO, et

Y3Als0; selon la réaction (3) [Cueff 04, Issartel 03 (2)] :

Y203 + A1203 - 2YA103 (3)

YAIO, presente une structure de type pérovskite (YAP). Il se transforme progressivement au
cours de I’oxydation en un oxyde mixte plus riche en aluminium, Y, AlLO,, de structure grenat

(YAG) selon la réaction (4) [Cueff 04, Issartel 03 (2)]:

3YAIO; + ALO; — Y3Al504, 4)

La présence de ’oxyde Y3Als0;, a été souvent décrite par de nombreux auteurs dans des études
relatives a 1’oxydation d’alliages métalliques dopés a D’yttrium [Mennicke 98, Amano 02,

Loudjani 96].
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Pour tous les alliages recouverts de dépdts sol gel, y compris dans le cas des éléments La, Ce et
Y, les analyses DRX sous incidence rasante montrent également que les éléments réactifs se
trouvent sur la surface externe de la couche d’alumine de ces alliages aprés 150 heures
d’oxydation isotherme. Les analyses DRX sous incidence rasante sont en accord avec les
observations MEB — EDS des coupes transversales qui montrent aussi la présence des éléments

réactifs a I’interface externe.

Les analyses par DRX sur la surface des échantillons qui ont été oxydés durant 50 cycles
thermiques ont également été réalisées. Ces résultats ne montrent aucune présence d’éléments
réactifs sur la surface. Cela montre que les éléments réactifs présents dans les dépots ont été
perdus a I’occasion de ’écaillage progressif de la couche d’alumine.

Par ailleurs, I’analyse par DRX de la surface des échantillons aprées 50 cycles thermiques (figures
VI1I-13, 14 et 15) montre généralement la présence de la chromine. La formation d’une couche de
chromine lors de I’oxydation cyclique des alliages FeCrAl, a été abordée dans les études de Ishii
et Hiramatsu [Ishii 00, Hiramatsu 99].

Selon ces auteurs, ’oxydation des feuilles fines d’alliages FeCrAl se compose de 3 stades.
Pendant le premier stade, une couche de Al,O; se forme, s'épaissit, et la feuille d’alliage est
appauvrie en aluminium ; dans le second stade, une couche de Cr,O; se forme sous la couche de
Al,O;. Le troisieme stade correspond au "breakaway".

Dans notre cas, I’oxydation catastrophique "breakaway" ne s’est pas produite car les échantillons
sont épais, mais le taux de perte d’aluminium dans I’alliage est trés variable suivant les différents
modes de traitement de surface. Le phénoméne de perte d’aluminium sera décrit dans la section

prochaine.

E. Influence de la température du recuit sous argon des dépots sol gel sur
I’adhérence des couches d’oxyde

Dans le cas de nos échantillons recouverts des dépots sol gel, les études par EDS et DRX sous
incidence rasante montrent que les éléments réactifs se trouvent a I’interface externe de ces
couches. Il est alors possible que lorsque ces couches d’oxyde s’écaillent, la surface des

¢chantillons ne soit plus dopée. Ainsi I’oxydation de I’alliage ne devrait plus étre plus influencée
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par les ¢léments réactifs. Toutefois I’existence de ces couches initiales influence tout de méme le

caractere protecteur méme quand la couche subit des écaillages importants.

L’étude de I’'influence des cycles thermiques nous montre ’effet des différentes méthodes de

traitement de surface sur le caractére protecteur de la couche d’oxyde (figures VII-10, 11 et 12).
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Figure VI11-10 : Cinétiques d’oxydation cyclique (20h + 4h) a 1100°C. Variation de masse des
¢chantillons : FeCrAl modele, sgla.ssre, sgla.re600, sgla.re800, sgla.re1000,
FeCrAl-La.
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Figure VII-11: Cinétiques d’oxydation cyclique a 1100°C. Variation de masse pour les
échantillons : FeCrAl modéle, sgCe.ssre, sgCe.re600, sgCe.re800, sgCe.re1000.
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Figure VII-12 : Cinétiques d’oxydation cyclique (20 + 4h) a 1100°C. Variation de masse

pour les

¢chantillons : FeCrAl modele, sgY.ssre, sgY.re600, sgY.re800,

sgY.re1000, FeCrAl-Y.

A partir de ces courbes

nous prenons en compte la perte de masse des échantillons comme le

témoin de ’effet protecteur des modes de traitement de surface : plus la perte de masse est faible,

plus I’alliage est protégé.
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E.1. Cas des couches peu adhérentes

Dans le cas des trois éléments étudiés (La, Ce et Y), tous les courbes cinétiques de cyclage

thermique (a I’exception des cas sgla.re1000 et sgCe.re600) se composent de trois étapes :

— la prise de masse initiale : du début de 1’oxydation jusqu’au cycle a partir duquel la
masse de I’échantillon commence a diminuer. C’est le stade de formation et de croissance
de la couche d’alumine en présence de la couche d’oxyde initiale contenant I’¢lément

réactif.

— les pertes de masse : période a partir du premier cycle qui induit les pertes de masse
jusqu’au cycle pour lequel la masse la plus faible est atteinte. C’est le stade au cours
duquel la couche est le sicge de décollements. Durant ce stade on assiste a la formation
de la couche d’alumine et & un écaillage de celle-ci apreés chaque cycle thermique. Au

cours de ce stade, la masse perdue par cycle diminue réguliérement.

— un palier: ce stade débute a compter du cycle pour lequel la masse minimale de
I’échantillon est atteinte. On observe alors une stabilité¢ de la masse de 1’échantillon ou un
léger gain de masse de 1’échantillon. Cela peut étre dii 2 une compensation des pertes de
masse par un gain ou a un arrét des décollements de la couche d’alumine qui n’est plus

formée par épuisement de 1’aluminium du substrat.

La longueur du 1 stade est typique de la durée de vie de la couche d’oxyde initiale contenant
I’¢lément réactif. C’est le témoin de I’effet bénéfique des différents modes de traitement de
surface.

Le 2°™ stade est typique de la vitesse de perte de masse de I’échantillon, ou la vitesse de
diffusion externe de I’aluminium. Plus cette vitesse est élevée et plus la pente est négative moins

I’échantillon est protégé.

Dans le cas de I’alliage Fe-20Cr-5A1 modele, les ¢éléments Al, Cr, Fe ont différentes affinités

pour I’oxygene, donc, I’oxydation sélective de chaque élément dépend de deux facteurs: la
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concentration de chaque ¢lément dans 1’alliage [Hiramatsu 99] et leur affinité pour I’oxygéne en
présence [Golightly 80]. L’aluminium est 1’élément qui a I’affinité la plus élevée pour I’oxygene,
c’est pourquoi méme avec la concentration la plus faible de 1’alliage (5% en masse) il est
toujours oxydé en priorité. Différents auteurs [Golightly 80, Hiramatsu 99, Quadakkers 91 (2)]
proposent qu’au stade initial de I’oxydation, le substrat est exposé a 1’environnement, les oxydes
de fer, la chromine et I’alumine se forment sur la surface de l’alliage FeCrAl. Apres la
germination de ces oxydes, la formation des oxydes riches en fer est rapidement contrari¢e par la
diffusion de chrome vers la surface externe qui favorise le développement de Cr,0O;. Cela
provoque la diminution du potentiel de 1’oxygéne a D’interface métal/oxyde et favorise

I’oxydation sélective de 1’aluminium.

Toutefois, en oxydation cyclique, I’alumine qui se forme subit des décollements a chaque cycle.
L’oxydation de 1’aluminium sur les surfaces de 1’alliage mises a nu provoque la diminution de
la concentration de I'aluminium a I’interface métal/oxyde et dans 1’alliage lui méme. Par
ailleurs, la diffusion du chrome vers la surface externe [Golightly 80] pourrait provoquer une
concentration en chrome a I’interface métal/oxyde plus élevée que celle présente au sein
d’alliage. De plus, la partie de la surface de 1’alliage qui est mise a nu se trouve exposée a 1’air
libre ce qui permet a la chromine de se former et de s’épaissir sur les zones appauvries en
aluminium.

Nos résultats montrent que la présence de la chromine est effectivement observée sur les
figures de DRX obtenues sur les échantillons qui ont subi 50 cycles thermiques et qui présentent
une mauvaise adhérence de la couche d’alumine (figures VII-13, 14 et 15). Dans le cas ou les
cycles thermiques ne conduisent pas a des décollements de couche, seule I'alumine est

observée par DRX apres 50 cycles thermiques (sgCe.re600 et sgla.re1000).

Les tableaux VII-1, 2 et 3 donnent les valeurs calculées des pertes d’aluminium apres 50 cycles
thermiques. Ces calculs supposent que seule I’alumine se décolle lors de la phase de perte de

masse.

Les calculs montrent que la perte d’aluminium dans 1’alliage est importante et que quand la

concentration en aluminium diminue, elle ne conduit plus a la formation d’une couche
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d’alumine. A ce moment 13, I’alliage atteint un stade ou la masse de 1’échantillon devient stable.

La couche d’alumine ne se formant plus, elle ne subit plus non plus de décollements.

M, (m M, (m AM =M, -M, _AM
Echantillons o (Me) or (M8) (mg) %Al = M, (%)
FeCrAl (1) 1027,0 1002,5 24,5 2,4
FeCrAl (2) 967,8 9431 24,7 2,5
sgla.ssre (1) 1137,4 1116.1 21,3 1,9
sgla.ssre (2) 994 975 19,0 1,9
sgla.re600 (1) 1657.1 1619.6 37.5 2,2
sgla.re600 (2) 1383.9 1352.7 31.2 2,2
sgla.re800 (1) 1033.9 1019.2 14.7 1,4
sgla.re800 (2) 1214.2 1195.8 18,4 1,5
sgla.re1000 (1) 1463.2 1463.5 -0.3 --
sgla.re1000 (2) 979.5 981.5 -2,0 --

Tableau VI1.1 : Masse d’aluminium perdue calculée a la fin du deuxiéme stade de la courbe de
cyclage thermique des échantillons recouverts de dépdts sol gel de lanthane.
M, est la masse initiale de 1’échantillon, My est la masse de 1’échantillon qui a
perdu sa couche d’oxyde.

M, (m M, (m AM =My -M AM
Echantillons o (me) (me) (mg) %Al = M, (%)
FeCrAl (1) 1027,0 1002,5 24.5 2,4
FeCrAl (2) 967,8 943,1 24,7 2,5
sgCe.ssre (1) 1651,4 1614,6 36,8 2,2
sgCe.ssre (2) 1658.2 1620.8 37.4 2,2
sgCe.re600 (1) 1280.1 1284.3 -4.2 --
sgCe.re600 (2) 1583.3 1582.5 0.8 --
sgCe.re800 (1) 1353,4 1336,9 16,5 1,2
sgCe.re800 (2) 1169.5 1154.4 15.1 1,3
sgCe.re1000 (1) 971,2 963 8.2 0,8
sgCe.re1000 (2) 1128.6 1116.7 11.9 1,0

Tableau VI1.2 : Masse d’aluminium perdue calculée a la fin du deuxieme stade de la courbe de
cyclage thermique des échantillons recouverts de dépots sol gel de cérium. M,
est la masse initiale de 1I’échantillon, My est la masse de 1’échantillon qui a
perdu sa couche d’oxyde.
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M, (m M, (m AM =M, -M, AM
Echantillons o (me) (me) (m;) %Al = M, (%)
FeCrAl (1) 1027,0 1002,5 24,5 2,4
FeCrAl (2) 967,8 943,1 24,7 2,5
sgY.ssre (1) 991,3 970,0 21,3 2,1
sgY.ssre (2) 1365,8 1335,0 30,8 2,2
sgY.re600 (1) 1129,3 1102,8 26,5 2,3
sgY.re600 (2) 1531,9 1492 .4 39,5 2,6
sgY.re800 (1) 1563,5 1523,7 39,8 2,5
sgY.re800 (2) 1396,8 1360,3 36,5 2,6
sgY.re1000 (1) 1828,3 1779,5 48,8 2,6
sgY.re1000 (2) 1510,8 1472,4 38,4 2,5

Tableau VI1.3 : Masse d’aluminium perdue calculée a la fin du deuxieme stade de la courbe de
cyclage thermique des échantillons recouverts de dépots sol gel d’yttrium. M,
est la masse initiale de 1I’échantillon, My est la masse de 1’échantillon qui a
perdu sa couche d’oxyde.

Les résultats de la DRX, que nous avons obtenu sur la surface des échantillons aprés 50 cycles
thermiques sont présentés sur les figures VII-13, VII-14 et VII-15. Elles montrent que quand la
couche d’alumine s’est décollée, une couche de chromine se forme a sa place sur la surface des
échantillons.
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Figure VI1I-13 : Analyse par DRX aprés 50 cycles thermiques d’oxydation (20 + 4h) a 1100°C
sur le FeCrAl modéle en présence de lanthane.
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Figure VII-14 : Analyse par DRX aprés 50 cycles thermiques d’oxydation (20 + 4h) a 1100°C
sur le FeCrAl modé¢le en présence de cérium.
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Figure VI11-15 : Analyse par DRX aprés 50 cycles thermiques d’oxydation (20 + 4h) a 1100°C
sur le FeCrAl mode¢le en présence d’yttrium.
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E.2. Couches adhérentes (sgCe.re600 et sglL.a.re1000)

Par contre, dans le cas des échantillons sglLa.re1000 et sgCe.re600 les tests d’oxydation cyclique
montrent un comportement particuliecrement bon. La quantité d’aluminium perdue lors de
I’oxydation cyclique de ces échantillons est négligeable apres 50 cycles thermiques car les pertes
de masse sont tres faibles. Les analyses DRX effectuées aprés 50 cycles (figures VII-13 et VII-
15) montrent que la couche d’alumine est seule présente ou trés majoritaire a la surface de

I’échantillon.

Dans le cas de I’échantillon sgCe.re600, les observations microscopiques montrent que la
couche d’oxyde développée sur cet échantillon aprés 150 heures d’oxydation isotherme est trés
convolutée. La formation continue des nouveaux oxydes aux joints de grains développe les
contraintes de croissance dans la couche. Dans ce cas, la bonne protection n’est pas liée pas a
la réduction du niveau de convolution dans la couche. Dans le cas des échantillons
sgCe.re600, si la bonne adhérence de la couche d’alumine ne peut pas étre attribuée a la
présence d’un oxyde mixte formé avec le cérium, il est possible que la relaxation des
contraintes thermiques soit favorisée dans la couche trés convolutée. En effet, selon Golightly
[Golightly 80] I’ondulation de la couche est un mode de déformation par lequel les contraintes
peuvent étre réduites. Par conséquent elle peut servir en tant que processus de relaxation,
menant & une diminution de la contrainte moyenne dans la couche d’oxyde.

Par ailleurs, il a ¢ét¢ montré par Patil que les particules nanocristallines de cérine non
agglomérées sont plus efficaces que les particules agglomérées dans le cas d’une protection
contre I’oxydation a haute température. Ceci pourrait expliquer pourquoi les recuits sous argon
aux plus hautes températures semblent étre plus mauvais que le recuit a 600°C dans la mesure ou

les températures ¢€levées conduisent a un grossissement des grains de cérine [Patil 2002].

Dans le cas du lanthane les analyses DRX in situ ont montré que les plus basses températures
de recuit ne sont pas favorables a la formation LaAlO; parce que la vitesse de la réaction (1) est
alors trop faible [Barrera 99, Zhang 00]. Nos résultats montrent également que I'augmentation de

la température de recuit sous argon (1000°C) a pour effet de réduire la quantité initiale de La,Os
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sur le substrat et d’améliorer I'adhérence de la couche. La corrélation que nous pouvons faire
entre la bonne adhérence de la couche et la présence majoritaire de LaAlO3 sur la surface
obtenue apres recuit sous argon a 1000°C montre que cette phase apporte une bonne
protection.

Par contre au cours du temps LaAlOs se transforme lentement en un oxyde mixte LaAl;;05 qui
est considéré comme un oxyde moins protecteur car la formation LaAl;;015 provoque la
croissance de la taille des grains d’oxyde et de la porosité de la couche d’oxyde, et donc

augmente la vitesse d'oxydation [Nair 00].

F. Meécanismes d’action des éléments réactifs (La, Y en tant gu’éléments
d’alliage) sur la diffusion dans les couches d’oxyde

Selon la théorie de la ségrégation dynamique, les ions des éléments réactifs qui ségrégent aux
joints de grains diffusent vers I’extérieur plus lentement que les cations aluminium et empéchent
ainsi le transport externe des cations le long des joints de grains dans la couche d’oxyde. Ce
blocage de la diffusion des ions aluminium provoque la diminution de la constante parabolique
de la réaction d’oxydation [Pint96]. Cette interprétation a été avancée par d’autres auteurs. Lors
de I’oxydation I’alliage FeCrAl contenant I’yttrium dans la masse, Mennicke et al [Mennicke 98]
montrent que la ségrégation des ions yttrium aux joints de grains de I’oxyde et a I’interface
métal/oxyde, modifie les propriétés de transport de 1’aluminium (blocage de la diffusion
cationique et réduction de la vitesse d’oxydation de 1’alliage). Pour le lanthane, les études de
Ishii et Hiramatsu [Ishii 00, Hiramatsu 99] montrent également 1’effet de cet élément réactif sur
le blocage de la diffusion d’aluminium. Selon ces auteurs, ce blocage a pour effet d’augmenter la
durée de vie d’une feuille fine (50um) de FeCrAl-La avant I’oxydation accélérée « breakaway »
qui se produit lors de 1’oxydation cyclique a haute température, sous air.

Ces résultats sont en accord avec nos observations qui montrent que la présence du lanthane
ou de I’yttrium en tant que I’élément d’alliage, a pour effet de diminuer la vitesse d’oxydation
isotherme. De plus, I’observation des coupes transversales (figure VII-16) montre que le lanthane
et I’yttrium se concentrent a des niveaux élevés, localisés dans la couche d’alumine apres des

tests de longue durée. Ceci indique également que le mécanisme implique une diffusion lente de
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ces ¢léments réactifs vers I’interface externe et leur ségrégation aux joints de grains de 1’alumine

formée sur les alliages FeCrAl-La et FeCrAl-Y.

Lors des essais de cyclage thermique, les alliages FeCrAl-La et FeCrAl-Y présentent des
couches d’alumine trés adhérentes. Il n’y a aucune perte de masse apres 50 cycles thermiques.
Cela montre que I’addition de 1’élément réactif dans la masse de I’alliage a pour effet
d’améliorer nettement I’adhérence de la couche. Cet effet a été étudié par un grand nombre

d’auteurs [Mennicke 98, Amano 00, Huntz 08, Pint 02, Deakin 95]

Du point de vue morphologique, les alliages FeCrAl-La et FeCrAl-Y montrent toujours des
surfaces planes, les couches sont uniquement constituées d’alumine. Nos analyses montrent que
les ¢éléments réactifs La et Y se concentrent dans la couche d’oxyde d’une facon tres localisée et

a des niveaux parfois élevés (figure VII-16).

FeCrAl-La oxyd¢ 2800 heures FeCrAlY oxydé 2800 heures

Alliage :
Alliage

T 10pm ' 10 pm

Figure VII-16 : Coupe transversale observée aprés oxydation isotherme sur 1’échantillon
FeCrAl-La et FeCrAl-Y a 1100°C sous air pendant 4 mois (2800 heures). Les
taches blanches sont riches en lanthane ou en yttrium.

Cela montre que le lanthane et I’yttrium diffusent lentement en direction de 1’interface oxyde/gaz
et ségrégent aux joints de grains de la couche d’alumine. Sur les fractographies, on observe que

la couche d’alumine développée sur ces alliages se compose de deux parties : une couche de
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grains équiaxes a l’interface externe et une couche formée de grains colonnaires du co6té de

I’interface métal/oxyde.

FeCrAl-La oxydeé FeCrAl-Y oxydé
2 mois 4 mois 2 mois 4 mois

Figure VI1-17 : Fractographies observées aprés oxydation isotherme des alliages FeCrAl-La et
FeCrAl-Y a 1100°C sous air pendant (a) 2 mois ; (b) 4 mois.

Apres avoir effectué des oxydations de longue durée sur ces alliages (2 mois et 4 mois), nous
avons montré que 1’épaisseur de la couche de grains équiaxes développée sur ces alliages reste
constante, alors que celle de la couche colonnaire s’épaissit au cours du temps.

Ceci traduit un mécanisme de croissance de la couche d’oxyde dominé par la diffusion

interne de I’oxygéne.
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2000 heures 2800 heures 2800 heures

PR s T
f_. 7y ,:“ _‘* '.' =Signtoy

L R R N e
< - - e - g

. N/
{ (NN
D~ e
AN

20 um ) 20 um

Figure VII-18 : Fractographies observées aprés oxydation isotherme des alliages: FeCrAl
modele pendant 2000 heures; FeCrAl-Y et FeCrAl-La pendant 2800 heures (ou
4 mois), a 1100°C, sous air.

La figure VII-18 montre que sur I’alliage FeCrAl modéle, la couche comporte une partie externe
de grains équiaxes sur plus de la moitié de 1’épaisseur, la partie interne étant constituée de grains
collonaires. La comparaison avec les fractographies des couches obtenues sur les alliages
FeCrAl-La et FeCrAl-Y montre que la partie colonnaire occupe une plus grande proportion de
I’épaisseur en présence des éléments réactifs.

Ces résultats sont en accord avec ceux énoncés par Mennicke et al [Mennicke 98]. Ces auteurs
proposent que la croissance des grains colonnaires est due a la formation d’oxyde a l'interface
métal/oxyde, tandis que la croissance des grains équiaxes se produit par la formation d'oxyde
dans la couche entiére, ce qui exige une conjonction de la diffusion interne de I'oxygene et de la
diffusion externe de I’aluminium. La suppression de la diffusion externe de I’aluminium
empéche la formation des lacunes a l'interface en métal/oxyde sur I’alliage FeCrAl-Y. Ces
auteurs ont aussi observé la ségrégation d’yttrium aux joints de grains de la couche d’alumine. Ils
proposent donc que la ségrégation des ¢léments réactifs réduit la diffusion externe des cations et

provoque le changement du mécanisme de croissance.
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Une analyse par diffraction des rayons X sous incidence rasante nous apporte des
renseignements complémentaires (figure VI-10). Elle a été faite sur un échantillon oxydé 4 mois.
Nous observons alors que I’alumine a-Al,O3 n’est pas le seul oxyde formé. En effet, I’analyse 0-
20, pour laquelle la profondeur de pénétration des rayons X dans I’échantillon est la plus
importante, montre la présence des pics de Y3AlsO;, (JCPDS 33-0040). L’intensité des pics de
Y3Als0;, diminue avec la diminution de I’angle d’incidence rasante ce qui indique que cette
phase se trouve dans la couche ou a I’interface interne. Ces résultats sont en accord avec ceux
de Issartel [Issartel 03] qui a montré que sur 1’alliage FeCrAl-Y (0,1%), les tests d’oxydation de
longue durée induisent la présence de I’yttrium dans la couche d’oxyde sous la forme de phase

Y;AlL50,.

De plus, nous observons une différence entre I’analyse effectuée en profondeur (6/20) et celle
réalisée sous incidence rasante 2,5°. L’intensité du pic d’alumine a 20 = 61,3° diminue
rapidement, tandis que celle des pics d’alumine a 26 = 52,5 et 66,5° augmente rapidement. Ceci
montre que suivant la profondeur, I’alumine a-Al,O3 est présente avec deux orientations
cristallines différentes. Ceci correspond bien a la différence d’organisation des cristaux
d’alumine sous forme colonnaire ou sous la forme de grains équiaxes qui est observée sur les

fractographies.

G. Meécanisme de formation des ondulations de la couche d’oxyde

Sur I’alliage FeCrAl modele oxydé a 1100°C, nos résultats montrent que la surface de 1’oxyde
présente peu de circonvolutions mais des décollements importants. Par contre 1’observation du
substrat métallique découvert montre des régions rugueuses et des surfaces lisses, figure VII-
19.
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60 um ' ' 60 pm

Figure VII-19 : Micrographie de la surface obtenue sur le FeCrAl modéle, oxydé 150h a
1100°C sous air; (a) partie de la couche d’oxyde restante; (b) le substrat
découvert montrant des surfaces lisses.

Selon certains auteurs [Hindam 80, Chevalier 04 (1)], les régions rugueuses sont attribuées aux
endroits ou la couche d’oxyde reste adhérente sur le substrat au cours de I’oxydation isotherme.
Ces régions se présentent sous la forme de petites indentations dont la taille correspond a la taille
des grains d’oxyde présents sous la couche [Hou 92]. Pendant le refroidissement, la couche
d’oxyde se décolle mais les marques des grains d’oxyde restent imprimées sur la surface du
substrat. Ces auteurs indiquent aussi que les régions lisses sont les régions ou la couche d’oxyde
a perdu le contact avec le substrat au cours de 1’oxydation isotherme. Ces régions lisses se
localisent au niveau des cavités formées sous la couche d’oxyde (figure VI1I-20).

Initial scale detachment avity

Alloy
@

Convoluted scale

Movement of
oxide across
interface

m

/Flow of alloy
toward ridges

(b)
Figure VII-20 : Représentation schématique du développement progressif de la couche

d’alumine (Al,O3) convolutée sur le Fe-27Cr-4Al lors de 1’oxydation a haute
température. [Stott 87].
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Selon Hindam et Smeltzer [Hindam 80], les régions lisses sont dues a 1’évaporation de
I’aluminium du substrat qui permet a la couche de continuer a se développer méme sans contact

entre I’interface interne de la couche et la surface métallique.

Pour les échantillons recouverts de dépdts sol gel de La, Ce et Y, nos observations
microscopiques montrent que les couches d’alumine sont généralement convolutées a des degrés

divers.

Cette morphologie se développe en fonction du temps pendant 'oxydation a haute température.
Ce phénomene a été abordé par un grand nombre d’auteurs [Stott 87, Stott 95, Miner 81,
Tolpygo 98, Golightly 80], toutefois le mécanisme de la convolution n’est pas complétement
compris. Golightly énonce que les convolutions se forment quand 1'oxyde croit dans la direction
latérale par rapport a I’interface métal/oxyde pendant 1'oxydation [Golightly 80]. Cette croissance
latérale, contrairement a la croissance normale sur la surface externe ou interne, peut étre le
résultat de la formation des nouveaux oxydes dans la couche existante. Elle peut aussi se
produire en raison des changements volumiques quand le métal se transforme en oxyde. Ou bien,
une contrainte de croissance de compression se développe dans la couche d’oxyde paralléelement
a l'interface et de 1'énergie stockée dans la couche d’oxyde provoque la déformation plastique du
métal. La convolution est un mode de déformation par lequel 1'énergie élastique peut étre réduite.
Par conséquent, elle peut servir en tant que processus de relaxation, menant a une diminution
nette de la contrainte moyenne dans la couche d’oxyde.

L’épaisseur des couches d’oxyde développées sur les échantillons recouverts d’un dépot sol gel
est plus faible que dans le cas de I’échantillon modéle FeCrAl. Or, les prises de masses
enregistrées lors de 1’oxydation isotherme des échantillons recouverts de dépots sol gel sont plus
fortes que celle de I’échantillon modéle FeCrAl.

Ceci montre que les couches d’oxyde formées sur des échantillons recouverts d’éléments
réactifs se developpent latéralement et augmentent leur surface en formant des ondulations,
tandis que la couche d’alumine formée sur 1’échantillon modele se développe en augmentant son
épaisseur. Les dépdts sol gel ont donc pour effet d’augmenter le développement latéral de la

couche.
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60 pm

Figure VI11-21 : Micrographie de la surface obtenue sur 1’échantillon sgla.re600, oxydé 150h a
1100°C, sous air.

Les niveaux de convolution des échantillons sont variés. Tous les échantillons qui ont été recuits
sous argon aux températures les plus élevées de 800 et 1000°C ont des niveaux de convolution
plus faible que ceux « sans recuit » ou recuit a 600°C. II est possible qu’une température plus
¢levée de recuit initial du dépdt conduise a une couche d’oxyde dans laquelle le processus de
diffusion mixte laisse place a un meécanisme de diffusion plus marqué en faveur de la
diffusion interne de I’oxygéne. 1l n’y a effectivement jamais de whiskers d’alumine sur la
surface des échantillons recouverts d’un dépot sol gel de lanthane. La contribution de la
diffusion cationique externe dans I’alumine doit étre plus faible que sur le FeCrAl modeéle.
La déformation plastique du métal lors des recuits effectués aux températures plus élevées est
aussi un facteur qui peut étre pris en compte dans la baisse du niveau de convolution.

Par ailleurs, Miner et al [Miner 81] proposent qu’une augmentation de teneur en chrome dans
I’alliage pourrait diminuer le développement de convolutions sur la couche d’alumine mais nous

n’avons pas de données qui montrent cet effet pour 1’instant.
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H. ROle de la rugosité de I’échantillon sur les ondulations de la couche
d’oxyde

L’observation microscopique, de la surface des échantillons recouverts des dépdts sol gel de
lanthane, cérium ou yttrium, montre que des rides de la couche s’alignent parallelement aux
traces de polissage. Cela nous montre que la formation des rides de la couche d’oxyde peut étre
liée a la rugosité de la surface des échantillons avant oxydation. Ce phénomeéne a également été
rapporté dans les travaux de Tolpygo [Tolpygo 99], Golightly [Golyghtly 80], Hou et Stringer
[Hou 92]. Tolpygo [Tolpygo 99] a observé la morphologie des couches d’oxyde développées sur
I’alliage Fe-20Cr-5Al, polis a différents degrés, lors de 1’oxydation a 1100°C. Les polissages ont
¢été réalisés aux grades 400 SiC, 9 um, 15 um, et 1 um sur pate de diamantée. Il remarque que sur
les échantillons polis aux grades : 400 SiC, 9 et 15um, les rides de la couche d’oxyde s’alignent
parallélement aux traces de polissage, tandis que 1’échantillon polis au niveau 1 pm présente des
rides orientées au hasard. L’auteur a montré que la formation des cavités interfaciales est liée
directement a la préparation de la surface initiale. Golightly et al [Golightly 80] ont montré
que la rugosité de la surface initiale de 1’alliage augmente la surface de contact entre 1’oxygene et
le métal et favorise aussi la pénétration de I’oxygéne dans 1’alliage.

Dans notre cas, pour les échantillons polis sur papier abrasif SiC, les aspérités se présentent sous
la forme de droites, les rides de la couche s’alignent alors parallelement aux traces du polissage.
En somme, ce phénomene montre que les rides de la couche sur 1’alliage Fe-20Cr-5Al se forment
initialement sur les imperfections de la surface de 1’alliage.

Par contre, il ne semble pas y avoir de corrélation entre une température de recuit sous argon plus
¢levée et une atténuation possible des aspérités du métal et des rides dans la couche d’alumine
formée a 1100°C. En effet, alors qu’il n’a subi aucun recuit sous argon, nous observons peu
d’ondulations sur le FeCrAl mod¢le oxydé. Nous pouvons en conclure que la présence des rides
sur nos échantillons doit dépendre principalement du mécanisme de diffusion dans la

couche d’oxyde.



Conclusion
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CONCLUSION

Généralités :

Lors de I’oxydation de I’alliage Fe-20Cr-5Al nous n’avons pas observé la formation des
alumines de transition: y, 8, 6. Ceci est d0 au fait que la température de 1100°C est
suffisament élevée pour ne former que I’alumine o au cours de I’oxydation et d’éviter ainsi

des transformations de phase connues pour provoguer des contraintes de contraction dans la

couche d’alumine.

Influence du lanthane déposé sur I’alliage FeCrAl modeéle sur la nature des oxydes
formés

Nos résultats cinétiques indiquent que les échantillons revétus d’un dépdt sol gel de lanthane
et recuits sous argon ont des valeurs des constantes paraboliques plus élevées que celles
obtenues dans le cas du FeCrAl modéle et de I’échantillon revétu non recuit. Ceci peut étre
dd a la formation de LaAl;;0;g a partir de Al,O3 et de LaAlO3 au cours de I’oxydation, qui
induirait une augmentation de la porosité de la couche d’oxyde et/ou une augmentation de
la diffusion.

Les basses températures de recuit sous argon ne sont pas favorables a la formation
initiale de LaAlO3; parce que la vitesse de la réaction entre La,O3 et I’alumine est trop
faible.

Influence du cérium déposé sur le FeCrAl modéle sur la nature des oxydes formés

Le cérium ne forme pas un composé avec I’aluminium ni avec les autres éléments de
I’alliage. Seul I’oxyde de cérium CeO, se forme a la surface et reste localisé a I’interface
externe.

Les vitesses d’oxydation sont toujours plus élevées en présences d’un dépét sol gel recuit
sous argon. Ceci peut étre d au fait que les recuits sous argon aux plus hautes températures
(800 et 1000) conduisent a une plus grande porosité, a un effet de surdopage ou a une

diffusion anionique favorisée.
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Influence de I’yttrium déposé sur le FeCrAl modeéle sur la nature des oxydes formés

D’un point de vue cinétique, un dépbt sol gel d’yttrium conduit & un phénomeéne
d’accélération transitoire de la prise de masse qui est attribué aux ondulations de la
couche d’oxyde qui s’accompagnent de microfissurations.

Pour les échantillons recouverts de dép6ts sol gel d’yttrium : sgY.ssre, sgY.re600, sgY.re800
et sgY.rel000, les analyses par DRX in situ et sous incidence rasante montrent la

transformation de la phase Y,O, sous la forme d’oxydes mixtes : YAIO, puis Y3AlsO1,,

Influence de la température du recuit sous argon des dépots sol gel sur I’adhérence des
couches d’oxyde.

Couches peu adhérentes :

En oxydation cyclique, I’alumine qui se forme subit des décollements a chaque cycle.
L’élément réactif présent dans le dépdt initial est aussi perdu a I’occasion de I’écaillage
progressif de la couche d’alumine car il est situé a sa surface. L’oxydation de I’aluminium
sur les surfaces de I’alliage mises a nu provoque la diminution de la concentration de
I’aluminium a Iinterface métal/oxyde et dans I’alliage lui méme. Suite aux pertes
importantes d’aluminium on note la présence de la chromine sur les figures de DRX
obtenues sur les échantillons qui ont subi 50 cycles thermiques. Les pertes de masse
s’arrétent quand la teneur en alumine devient trop faible pour reformer une couche d’alumine.
Lors des paliers, nous pouvons envisager que les gains de masse liés a I’oxydation du chrome

compensent les pertes de masse.

Couches adhérentes (sgCe.re600 et sgLa.re1000) :

Dans le cas de I’echantillon sgCe.re600, les observations microscopiques montrent que la
couche d’oxyde développée sur cet échantillon apres 150 heures d’oxydation isotherme est
tres convolutée. Dans ce cas, si la bonne adhérence de la couche d’alumine ne peut pas
étre attribuée a la présence d’un oxyde mixte formé avec le cérium, il est possible que la

relaxation des contraintes thermiques soit favorisée dans la couche trés convolutée.
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Dans le cas du lanthane les analyses DRX in situ ont montré que les plus basses
températures de recuit ne sont pas favorables a la présence initiale de LaAlO3 parce que sa
vitesse de formation est alors trop faible. Nos résultats montrent également que
l'augmentation de la température de recuit sous argon (1000°C) a pour effet de réduire la
quantité initiale de La,O3 sur le substrat et d’améliorer I'adhérence de la couche. La
corrélation que nous pouvons faire entre la bonne adhérence de la couche et la présence
majoritaire de LaAlOj3 sur la surface obtenue aprés recuit sous argon a 1000°C montre que

cette phase apporte une bonne protection en favorisant le diffusion interne de I’oxygene.

Meécanisme de formation des ondulations de la couche d’oxyde.

Les dépdts sol gel ont pour effet d’augmenter le développement latéral de la couche
d’alumine.
Les recuits sous argon aux températures les plus élevées ont pour effet de diminuer le

niveau de convolution développé dans la couche d’alumine lors de I’oxydation a 1100°C.
Il semble bien qu’une température plus élevée de recuit initial du dépdt conduise a une

couche d’oxyde dans laquelle le processus de diffusion mixte laisse place a un mécanisme de

diffusion un peu plus marqué en faveur de la diffusion interne de I’oxygeéne.

Meécanismes d’action des éléments réactifs (La, Y en tant qu’éléments d’alliage) sur la

diffusion dans les couches d’oxyde.

La présence du lanthane ou de I’yttrium en tant qu’élément d’alliage, a pour effet de
diminuer la vitesse d’oxydation isotherme. De plus, le lanthane ou I’yttrium se concentrent a
des niveaux élevés et localisés dans la couche d’alumine aprés des tests de longue durée. Ceci
indique également que le mécanisme implique une diffusion lente de ces éléments réactifs
vers I’interface externe et leur ségrégation aux joints de grains de I’alumine formée sur
I’alliage FeCrAl.
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Les alliages FeCrAl-La et FeCrAl-Y présentent des couches d’alumine trés adhérentes. Il
n’y a aucune perte de masse apres 50 cycles thermiques.
Les analyses montrent que la couche d’alumine croit suivant un mécanisme dominé par la

diffusion interne de I’oxygéne.



Perspectives
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PERSPECTIVES

Ce travail constitue une étape dans I’étude développée sur le theme de I’effet protecteur des
éléments réactifs déposés par voie sol gel sur I’oxydation des alliages alumino-formeurs de type
FeCrAl. Les résultats obtenus a I’issue de cette étude laissent présager des mécanismes
d’oxydation trés complexes. La compréhension de ces mécanismes passe par I’utilisation d’outils
de caractérisation adaptés et la mise au point d’analyses complémentaires. Nous envisageons

donc pour la suite de cette étude le plan expérimental suivant :

— Vérifier la concentration en chrome et en aluminium dans le métal proche de I’interface
interne apres les recuit sous argon. Ceci dans le but de comparer avec les données de la
littérature qui propose que la concentration en chrome dans le métal peut étre liée a une
diminution des convolutions [Miner 81].

— Etudier un alliage FeCrAl contenant le cérium dans la masse. Il faut étre conscient que
I’élaboration de ce type d’alliage est extrémement complexe.

— Voir si il y a une influence de la température de recuit sur la porosité du dépdt et de la
couche d’oxyde qui se forme par la suite.

— Tenter d’identifier le type d’alumine formé lors du recuit sous argon des dépdts sol gel.
Détecter I’éventuelle présence d’alumines de transition en fonction de la température
utilisée et de relier ces résultats au caractére protecteur de la couche.

— Optimiser le traitement de recuit des dépots sol gel (durée de recuit, vitesse de montée et
de descente en température lors du recuit).

— Vérifier le mode de diffusion des ions dans la couche d’oxyde par des marquages
isotopiques & I’oxygéne *°0/*®0 (dans le cas du lanthane et du cérium).

— Modifier le mode d’introduction du lanthane : tester I’implantation ionique a la surface de
I’alliage modele.

— Afin de suivre les décollements des depdts sol gel en cours de cyclage thermique, il
faudrait faire des analyses DRX au cours du cyclage et pas seulement a la fin du test (50
cycles).

— Essayer de réaliser des co-déepdts alumine et oxyde d’élément réactif.
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RESUME : Ce travail s'inscrit dans un cadre de recherches qui a pour objectif essentiel I'étude de I'effet
des éléments réactifs sur l'oxydation a haute température (1373 K) d'alliages alumino-formeurs de type
FeCrAl. Un alliage modeéle, ne contenant pas d’éléments mineurs d’addition, a été utilisé pour cette étude.
L’originalité de cette étude réside dans I’utilisation de la technique de revétement sol-gel contenant le
lanthane, le cérium ou I’yttrium. Les échantillons revétus de sol-gel ont été recuits sous argon aux
températures de 600, 800 et 1000°C. Les tests de cyclage thermiques montrent que les dépots sol-gel de
lanthane recuits a 1000°C et de cérium recuits a 600°C apportent une protection efficace a I’alliage. Le
dép6t sol-gel d’yttrium n’a pas d’effet bénéfique sur le comportement a haute température méme apres
recuit sous argon. L’analyse par la thermogravimétrie (ATG) montre que les recuits sous argon
provoquent les prises de masse les plus importantes. Ceci est di a I’augmentation de la diffusion
anionique au stade initial de I’oxydation. L utilisation de la DRX in situ nous permet de suivre I’évolution
des réactions d’oxydation en identifiant les phases formées sur la surface des alliages. Apreés recuit ou
exposition a 1100°C, le lanthane peut former des oxydes mixtes avec I’aluminium: LaAlO; et LaAl;;0s,
le cérium ne forme aucun oxyde mixte avec les éléments d’alliages. L’yttrium est I’élément qui a
I’affinité avec I’alumine la plus élevée. Pendant les recuits ou expositions a 1100°C, il peut former des
oxydes mixtes avec I’aluminium: YAIO; et Y3Als04,. Les micro-observations montrent que la couche
d’alumine développée sur I’alliage recouvert des dépdts sol-gel est généralement convolutée. Cette
morphologie est le résultat de la formation des nouveaux oxydes dans la couche existante d( a un
processus de diffusion mixte. Cette étude montre que les éléments réactifs lanthane, cérium et yttrium se
localisent toujours a I’interface externe de la couche d’oxyde.

ABSTRACT : This work deals with the effect of reactive elements on the high temperature (1373K)
oxidation of a model FeCrAl alloy. The originality of the approach lied in using sol gel coatings
containing Lanthanum, Cerium, or Yttrium. After coating the specimens were annealed under Argon at
600, 800 or 1000°C. The cyclic-oxidation tests show that the lanthanum coating annealed at 1000°C and
cerium coating annealed at 600 °C improve the scale adherence. The yttrium sol-gel coating does not
have a beneficial effect at high temperature even after annealing. The thermogravimetric analysis (TGA)
indicates that the argon annealing always leads to mass gain increases. This is due to an increase in the
anion diffusion at the initial oxidation stage. The use of in situ X-ray Diffraction allowed us to follow the
growth of the oxides by identifying the phases formed on the alloy surface. After annealing or exposure
at 1100°C, lanthanum can form mixed oxides with aluminum: LaAlO; and LaAl;;01g, the cerium does not
form any mixed oxide with the alloying elements. Yttrium is the element which has the highest affinity
with alumina. During annealing or exposures at 1100°C, it can form mixed oxides with aluminum: YAIO;
and Y3AlsO4,. The micro-observations show that the alumina scale developed on the lanthanum, cerium
and yttrium sol-gel coated alloys are generally highly convoluted. This morphology can be the result of
the formation of new oxides in the existing scale due to an anion and action mixed diffusion process. This
study shows that the reactive elements: lanthanum, cerium and yttrium are always located in the external
interface of the oxide scale.

DISCIPLINE : Chimie-Physique

MOTS CLE: FeCrAl, alumina-forming, high temperature oxidation, reactive element, Lanthanum,
Cerium, Yttrium, sol gel, in-situ X-ray diffraction.
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