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TENUE A LA CORROSION DES
METAUX EXOTIQUES

I - INTRODUCTION

Les métaux des groupes IV A (TI, Zr et Hf) et V A (V, Nb et Ta) de la classification périodique
des éléments sont parfols appelés métaux exotlques, notamment du fait que leurs propriétés sont assez
diftérentes de celles des métaux dits usuels. Cette différence est particulidrement marquée dans leur
comportement vis-A-vis des gaz et notamment de l'oxygdne.

Un certain nombre de métaux peuvent parfois dissoudre l'oxygdne, mals le plus souvent en trds
n;1té; dans le cas des métaux IV A et V A, la dissolution de 1'oxygdne est trds grande

gt est un facteur important de l'oxydation de ces métaux 3 haute température. Dans tous

0xydation résulte simultanément de la formation superficielle d'une couche comprenant un

ou plusieurs oxydes et de 1la dlssolution d'oxygdne dans le métal sous-jacent (1). Cette dissolution

affecte fortement les propriétés mécaniques de ces métaux et de leurs alllages et limite blen souvent

leur durée de vie et ainsi leur utilisation A haute température.

(t

It - SOLUBILITE DE L'OXYGENE

Lt*importance de la solubilité de 1‘'oxygdne varie sulvant les métaux et celle-ci peut &tre plus
ou moins relide A la position des métaux dans la classification périodique. Aussi, comme nous l'avons
indiqué précédemment, 1'oxygdne est alsément soluble dans les métaux IV A et V A, tandis qu'il 1'est
trds peu dans les métaux appartenant au groupe VI A, Les solubilités de l'oxygdne dans un grand nombre
de métaux ont été rassemdblées par HANSEN et ANDERKO (2).

.1 - Métaux 1V A

Les métaux T1, Zr et Hf présentent deux formes allotropiques. La forme & de basse température
possdde la structure hexagonale, tandls que la forme 5 de haute température est de structure cubique
centrée. La température de transformation a — 3 est respectivement de 882°, 8682° et 1760°C pour le
titane, le zirconium et le hafnium.

Les paramdtres A 25°C de ces trols métaux sont :

T1 a = 2,960 4 ¢ = 4,683 A et c/a = 1,687 -
r a8 = 3,2323 é 9 = 55,1477 °A et C/a = 1,5826
Hf a= 3,1833 A c = 5,0422 A et c/a = 1,588

L'oxygdne se dissout pour former une solution solide interstitielle, 1'oxygdne occupant les
interstices octaédriques.

Blen que quelques divergences existent entre les valeurs proposées par différents auteurs, la

solubilité en phase a est dtenvi es % pour le titane, de 29 atomes % pour le zirconium et
de 20 atomes % pour le harnium((tableau 1)3(2).

Lé figure 1 p}éaente les dlagrammes de phase des systdmes Ti-0 (3}, 2Zr-0 (4) et Hf-0 (6). La
solubily e dans la phase @ est sensiblement indépendante de la température, sauf pour les
températures les plus élevdes ol elle augmente faldblement. L'oxygine stabllise la phase a. La solu-
bilité est plus petite dans la phase ﬁ que dans la phase a et augmente avec la température.
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En ce qui concerne les alliages, les systdmes ternaires entfe deux métaux du groupe IV A et
1'0xygdne ont été beaucoup moins étudiés; citons toutefrois, ) titre d'exemple, les travaux de Hoch
et al. (8) et de Dubertret et al. (7) concernant le systime Ti1-Zr-0.

11.2 - Métaux V A

Les métaux V, Nb et Ta ont une structure C.c.. La solubilité de l'oxygtne y est plus faibdble
que dans le cas des métaux IV A (tableau I) et elle augmente avec la température,

I1 faut noter que les solubllités indiqQuées par les difrérents auteurs sont loin de présenter
un partait accord (1). Ce désaccord est 11lustré par la figure 2 correspondant aux deux systdmes
Nb-0 et Ta-0. L'existence de sous-oxydes alnsl que d'oxydes volatils au-dellk de certaines températu-
res fausse bien souvent les déterminations.

Les paramdtrks cristallins de 1a maille ¢lémentaire de ces métaux IV et V A augmentent avec la
teneur croissante en oxygdne. Les figures 3, 4 et § 1llustrent ces variations pour les systémes Ti1-0
(17), 2r-0 (18) et Ta-0 (14, 15 et 18). Dans ce dernier cas, les variations sont linéaires alors
qu'elles sont plus complexes dans le cas des deux autres systdmes.

- i1.3 - Phénoménes d'ordre

Les solutions solides métal-oxygdne peuvent présenter des phénomdnes d'ordre. En ce qui con-
cerne le systdme Ti-0, pour des teneurs supérieures 2 T100.35. des pics de diffraction supplémental-
res ont été observés; 118 traduiralent un arrangement des atomes d'oxygéne dans une couche sur deux
des interstices octaddriques, couches qui constituent des plans normaux 3 l'axe ¢ - Dubertret (22)

a proposé une lol générale de la distribution ordonnée des atomes d'oxygdne, 1ol qui permet de décri-
re 1l'ensemble des surstructures observées, b savolir (17, 22 et £8) : T160. T130 et T120 -z Cette loi
s'applique également au systdme Zr-0 pour lequel les surstructures effectivement observées par dif-
fraction de rayons X (19, 20 et 21) sont : eroi_x. ir;0 et Zr301+ . Dfautres travaux ont montré que
lt'existence de ces surstructures s'accompagne souvent d'une anomalfe dans les variations de certaines
propriétés physiques (résistivité électrique (24, 25 et 28), microdureté (26), pouvoir thermoélectri~
que (26), expansion de la maille (18)) et chimiques (26 et 27) avec la teneur en oxygdne. Notons
qu'aucune raje de surstructure n‘a été mentionnée pour la composition Zreo qui présente pourtant ces
anomalies.

Dans le cas des métaux V A, les études sont moins nombreuses., Des interactions entre les atomes
interstitiels d'oxygine dans le niobium et dans le tantale (29) ont été proposés pour rendre compte
des résultats de frottement intérieur, et notamment des complexes ordonnés comprenant des doublets
et des triplets oxygdne. D'autres interactions entre atomes interstitiels et atomes gubstitutionnels
ont également été proposés.

[il - OXYDES HETAUX IV & ET V R (30)

{11.1 - Oxydes des métaux 1Y A

a) Le dlagramme Zr-0 ne présente qu'un seul ozxyde, la zircone, de formule Zroz (tadleav II).
Cet oxyde présente un domalne de non-stoechjométrie par défaut d'oxygdne; sa formule s*écrit alors
2r0,_y. Cet oxyae existe sous trols formes allotropigues (figure 1b). La forme stable i température
ordinaire est de structure monoclinique, les deux autres sont de structure quadratique et cubique.

b) Les oxydes stables du titane sont T1,0, T10, leoa. T1305. Ti, Opp-1 €t T10, (30) (tableau
II). Le plus important est le rftile T10_ quil possdde une structure quacdratique (a = 2,950 iet

¢ = 4,683 A); 11 peut présenter un écart important & la stoechiométrie et sa formule s'exprime alors
sous la forme T10,_xs» S8 teneur en oxygdne pouvant varier de 65,6 A 66,7 atomes %.

T10 cristallise dans le systdme cubique A faces centrées, type NaCl et peut exlster avec des
lacunes de titane ou d'oxygdne dans le réseau (31). Le domalne de la phase Ti0 est particul idrement
étendu : entre 42 et 54 at % d'oxygdne. T10 est un conducteur métallique, ce qul indique l'existence
d'une bande 3 4 partiellement remplie (32). :

T4 0. possdde une structure hexagonale, type corindon. Son domalne d'existence est compris
entre 59,9 et 60.80 at % d'oxygine (33).

Tisos a é1.4 observéd par Enrich (33) dans le domaine compris entre 62,3 et 64.3 at % d'oxygdne.,
Sa structure est orthorhombique.
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Anderson (34) a établil l'existence de sept phases dites phases de Magnell, entre 63,8 et 65,6 at
dtorxyrdne. Les compositions des phases obtennes correspondent A la formule générale Tl Opp.q (ob 1 <t
< 10, avec n entier) dont le monoxyde Ti0 constitue le premier terme, La structure de ces sept phases
se rapproche de plus en plus de celle du rutile quand n crolt (31).

¢) Comme dans le cas du systime 2Zr-0, le systdme Hf-0 ne présente qu'un seul oxyde Hf0y. Par
analogle avec la dénomination de *Zircone" donnde 3 1l'oxyde de girconium Zroz. 1'oxyde HfO, est parfois
appeld la *hafnone® (36).

La hafnone présente plusleurs variétés allotropiques :

-~ 1la forme monoclinique stable A la température ordinaire
- la forme quadratique stable 3 haute température
- une forme cubiqueade type fluorine qui auralt été mise en évidence A trds haute température

(38).
Lés valeurs les plus récentes des paramdtres de la hafnone monoclinique sont les sulvantes (37) :
° ° L]
= 65,119 A b = 65,1890 A c = 5,290 A ,3= 99° 25'

La température de transition monoclinique-quadratique seralt comprise entre 1700 et 1680°C (37).

&

L] [
Les paramdtres de la phase quadratique sont (38) : & = 5,14 A ¢ = 5,26 A.

i11.2 - Oxydes des métaux V A

a) Le systime V-0 comprend un grand nombre dtoxydes (39, 40) parmi lesquels une phase quadrati-
que ﬁ c.c. dont la composition en oxygine varie de 15 & 25 at %, une phase § avec une composition
V04 gz* V0o V203, une série homologue Vy°2n-1' VOz, Vg0y3z et Vo0g. Notons que le point de fusion de
ce aernler oxyde est assez falble : 870°C (30).

b) Les trols principaux oxydes du systdime Nb-0 sont NbO, NbO, et Nb,0g. Au cours de l'oxydation
4 température inférieure & 700°C, 11 se forme d'autres Dhases (41, 1) : NbOy, NbOys NbsO et NbOg. Il
8 été suggéré que les formules possibles pour NbOy peuvent 2tre NbgO ou Nbso (42). Notons que, du
point de vue structural, NbO, et Nb0O, sont quadraciques tandis que NbOy est orthorhomblque (30). De
nombreux oxydes ont été 1dentifiés dans le domaine de composition NbO, - NbpOg (43, 44); selon cer-
tains auteurs, 11 ne formerait d'allleurs une série homologue de formule générale Nbzh 4y oan_2 (43).

L'oxyde NbO, a une structure rutile déformée jJusqu'd 795 t 5°C, température 3 partir de laquelle
11 adopte alors la structure rutile classique (30).

Quant A 1l'oxyde NbyOg 1, 11 posstde la structure monoclinique (46, 30).

¢) L'oxyde Tazo est le seul oxyde thermodynamiquement stable du systdme Ta0. La forme cristal-
lographique de cet oxyde 3 température inférieure 3 1320 t 20°C (Tas0g B) est orthorhombique (48).
Comme dans le cas du niobium, pilu3leurs sous-oxydes métastables se forment au cours de l'oxydation du
tantale (1,47) : Ta0 x* Ta0o, et Tao qQuil correspondraient aux compositions respectives Taso. Ta4o et
Tazo. TaOy a une struccure orcnornombique tandis que Tao et Tao sont quadratiques.

IV - DEFAUTS STRUCTURAUX ET OIFFUSION_DANS LES OXYDES OES METAUX IV A ET V A

D'une fagon générale, la connaissance précise du mécanisme de transport des ions A travers
1'oxyde est nécessalire pour interpréter le mécanisme d'oxydation des métaux (48). Or, ce transport
des ions est directement 11€ 4 1la nature des défauts structuraux de l'oxyde.

Le coefficient de diffusion de l'oxygdne dans les oxydes des métaux des groupesS IV A et V A
est élevé A cause de la présence d'un nombre Important de lacunes d'oxygdne {1).

{¥.1 - Oxydes des métaux iV A

a) Dans le cas du rutile Tloz. ltexistence de cations interstitiels seralt cependant possible
(49, 50), ce qul permettrait, dans certaines conditions expérimentales, la diffusion cationique. Les
défauts structuraux de 1'oxyde Tio2 .x Don stoechlométrique ont été étudiés A 1'alde de dirrérenceu
méthodes expérimentales.,
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Kofstad (51) a ainsi mesuré le changement de poids de TI10 -x 8u cours de 1'oxydation en fonction
de la pression partlelle d'oxygdne pour des pressions PO, comprises entre 10718 et 1078 atm, et pour
le domaine de température 977° - 1227°C. En supposant qué le changement de poids étalt proportionnel
au nombre de défauts, Kofstad a montré que ce changement de poids, en conditions 1sothermes, était
proportionnel 2 Pozn avec n m-1/6.

Ce résultat indiquerait que les défauts dans Tloz_x sont des lacunes d'oxygdine. Des expériences
analogues faltes par Buessem et al. (62) ont condult 2 des valeurs de n comprises entre - 1/6 et - 1/4.
Hauffe (14) en étudtant la conductivité électrique a montré que 1'exposant n étaft compris entre = 1/4,6
ev - 1/56, Ceci suggdre l'existence de catiohs trivalents en position interstittielle. L'existence de ces
fons T13* en position interstitielle a été confirmée par Che et ses collaborateurs (63) A 1'aide de la
méthode de la R.P.E, Selon Hurlen (49), la structure du rutile possdde des positions interstitlelles
octaédriques favorables pour 1'ion titane. Ces sites pourralent d'allleurs 8tre occupés de manidre
ordonnée et condulre A la formule Tinozn_l. Par contre, selon Yahta (54) 1'ion Ti13* pourrait résulter
de 1'lonisation aux dépens d'un ion Tid+ d'un centre hélium neutre constitué de deux électrons piégés
dans une lacune avec formation d'un centre F,

Le rutile e¢st un semi-conducteur de type n, mais 11 ¥ a désaccord sur la nature des défauts, les
ions interstitiels ou les lacunes d'oxygdne.

I1 a également été proposé que lds dérauts seralent plus complexes et ne seralent pas, comme
nous l'avons envisagé précédemment, corstitués uniquement de défauts ponctuels simples dissociés.

Selon Kofstad (1), on peut retenir de cette description qu'il y a vralsemblablement & lia fois
diffusion de 1l'oxygdne et du titane & travers l'oxyde au cours de l'oxydation. Les énergles d'acti-
vation de ces deux phénomdnes sont probablement différentes, d'od 11 résulte que l'importance rela-
tive de tel ou tel processus va dépendre de la température considérée. Les résultats des différentes
expériences de marqueurs inertes suggdrent qQue c'est l'oxygdne qul diffuse 4 température inférieurec
& environ 900°C et que par contre, 3 température plus élevée, la diffusion du titane est également
Importante.

Dornelas (66) a apporté une contribution originale A la connalssance de la diffusion dans Ti0
en soumettant celui-ci A l'action d'un champ électrique A haute température, Selon cet auteur, la
nature de 1'espdce diffusante dont la mobilité est la plus Importante n'a pu toutefols 2tre précisée.

Haul et al. ont étudié 1a diffusion de l'oxygdne dans T10.. Selon ces auteurs, entre 860° et
1026°C et pour une pression d'oxygine de 450 torr, le coefflclent de dlffusion est donné par la rela-
tion (56) :

73.000 )

D= 1,1 exp (—
RT
Des travaux ultérieurs, effectués entre 710° et 1300°C, mirent en évidence une énergle c’acti-
vation plus faible (57) :

-3 60.000
D=2,0x 10 exp {- wm—ee————
RT

Quant aux autres oxydes qui, en général, ne se forment pbas au cours de l'oxydation, leurs ,ro-
priétés ont été moins étudides que celles de T10,. Mentionnons simplement que T10 présente une conduc-
tivité métallique et que T1,03 esy semi-conducteur A basse température et conducteur métallique &
haute température. :

b) La zircone monoclinique est considérée comme un oxyde déficitaire en oxygdne (4,58); sa
formule est Zroz_x. Plusfeurs travaux ont porté sur la valeur de l'écart x A la stoechiométrie. Les
résultats en sont rassemblés dans le tableau III. L'écart A la stoechiométrie x, en supposant que les
lacunes d'oxygdne sont doublement chargées, varie avec la pression dtoxygdne selon la lol x a 902' 1/8
(figure 6) (30). Cette relation permet d'estimer que la concentration en lacunes 3 1200°C sous 1 at-
mosphdre d'oxygdne est de 10-8,

En ce qui concerne les défauts ponctuels dans cet oxyde, selon 1'étude de la variation de la
conductibilité électrique avec la pression partielle d'oxygdne (64), la zircone avait un semi-conduc-
teur de type n pour les faibles pressions d'oxygine et de type p pour les fortes pressions, ce qui
indiquerait 1'existence respective des lacunes d'oxygine et des lacunes de zirconium. Cependant, les
impuretés substitutionnelles peuvent influencer considérablement ces défauts (30).
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Néanmoins, & partir des expériences de marqueurs inertes, Chirigos et Thomas ont conclu Qque
seuls les ions oxygéne diffusent dans la zircone au cours de 1'oxydation (85). Les essals d'électro=-
transport et d'électrolyse & 1'état solide dans la zircone A haute température ont également montré -
que ce sont effectivement les anlons 0 qui diffusent 3 travers 1'oxyde Se.on .. mé:anisme lacunairs

(86).

¢) D'aprds 1l'étude de la varlation de la conductibiiité électrique et ae 1la varjiation de poids
de 1l'oxyde de hafnium Hroz (67), cet oxyde seralt essentiellement déficitaire en métai£ Sa formule
s'écriralt Hf _ oz\et les défasuts prédominants seralent des lacunes de hafnium chargéés (68). Cepen=-
dant, ce résuit{t n'est pas en accord avec les observations faites au cours de 1l'oxydation du hafnium
A haute température; en effet, dans de telles conditions, la croissance de la couche cdmpacte de HfO,
s'effectue par diffusion de 1l'oxygkne (1). Ceci indiquerait, comme dans le cas de la zircone, que
Hr02 est déficitaire en oxygine; les défauts prédominants seralent alors des lacunes d'oxygdne.

A l'encontre du premier moddle proposé, la chaleur estimée de formation des lacunes de métal
(4 charges effectives) A HVH est de 2,6 eV (67,6 kcal/mole) ce qui est beaucoup trop faible pour un

r -
oxyde présentant une telle stabilité. Selon Kofstad (30), la concentration en défauts intrinsdques
serait trds faible au volsinage de la pression atmosphérique et, par conséquent, l'influence des impu-
retés cationiques substitutionnelles seralt trés grande.

A partir des considérations sur la solution solide métal-oxygine et sur les oxydes, un moddile a
été proposé pour rendre compte plus particulidrement du mécanisme d'oxydation des métaux IV A, et plus
particulidrement du Zr et du Hf pour lesquels les essals d'oxydation ont clalrement montré que la dif-
fusion de 1'oxygdne A travers 1'oxyde est prépondérante. Ce mécanisme est 1llustré dans le cas parti-
culler du hafnium (figure 7).

De nombreux auteurs ont étudié l'autodiffusion dans les oxydes précédents. En général, les
résultats sont en accord avec les conclusions concernant les défauts.

Dans le cas de Tioz. les coefficients d'autodiffusion de lfoxygdne (69, 70) et du titane (71)
sont de m@me ordre de grandeur (figure 8); mais la diffusion du titane paralldlement & 1'axe ¢ est
Plus rapide que la diffusion de 1'oxygine. A titre d'exemple, les coefficlents de diffusion du titane
et de l'oxygdne peuvent 8tre exprimés par les relations respectives : ‘

D_= 6,4 x 1072 exp (- 61.400/RT)

n

D, =2 x 10™% exp (- 60.000/RT)

Les résultats concernant le coefficient de diffusion de l'oxygdne dans la zlrcone sont asses
dispersés (figure 9). Cependant, comie nous l'avons indiqué précédemment, un moddle fondé sur 1l'effet
des impuretés pourrait rendre compte des défauts dans cet oxyde. Donc, suivant la composition de 1'o="
xyde, les résultats peuvent 8tre trds différents. Aussi, Debulgne et Lehr ont déterminé, A partir de
1tétude de la croissance de la zircone A la surface du zirconium soumis & l'oxydation, l'expression
suivante (74) : |

D= 1,06 x 10™° exp (- 29.000/RT)

alors que Madeyski et Smeltzer, en mesurant le coefficient de diffusion dgfl'oxygéne par une techni-
que de tragage & 1'alde de 018 dans la zircone en équilibre A une pression donnée d'oxygine, ont
trouvé (77) :
D= 9,7 x 1073 exp (- 56.000/RT)
-~

Il est important de remarquer, de plus, que des études a8sez récentes effectudes 3 1'aide des
1sotopes 017 (72) et 018 (78) ont montré que les gradients de diffusion de ces traceurs dans la gire
cone au cours méme de sa crolssance sont relativement complexes.

iVe2 ~ Oxydes de métaux V A

a) Les seuls oxydes qul se forment au cours de l'oxydation du vanadium sont V203 et vzos (30) .
Les conditlions de formation de ce dernier sont d'ailleurs limitées puisqu’il fond & 878°C.

La non-stoechiométrie de Vz°3' entre 1400 et 1700°C (79), peut ¥tre exprimée, solt par un défi-
clt de métal (Vx-y 04,5)s 801t par un excds d'oxygine (V°1.6+y); l'inrlyence de la pression peut ¥tre
exprimée par la 101 y a p,,3/4. Les défauts ponctuels prédominants peuvgnt dtre, soit des lacunes de
métal, soit des Interstitiels d'oxygdne. Ce premler type de défaut expliquerait mieux 1'influence de
la pression sur 1l'écart A la stoechiométrie. Il est important de noter que 1a concentration en défauts
tugmente quand 1a température diminue & pression d'oxygine donnée. :
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L'oxyde Vo0g seralt un semi-conducteur de type n (30). Mais les différents résultats sont blen
souvent contradictoires et 11 est difficile actuellement de connaltre les propriétés de cet oxyde.
D'aprds les études optiques, la bande interdite seralt de 2,5 eV (80).

b) Le monoxyde NbO a une structure du type NaCl avec 25 % des sites cationiques et anioniques
qul sont vacants. Mals comme les lacunes sont ordonnées, la non-stoechiométrie peut Btre considérée
comme faible. NbO serait plut8t un conducteur métallique Qu'un semi-conducteur. La diffusion du
radiotraceur Nb®6 a été étudide entre 900 et 1100°C, l'énergle d'activation seralt de 29,6 kcal/mole
et le mécanisme serait de type lacunalre (82).

L'écart 2 la stoechiométrie dans le cas de NbO, est faible, {1 serait au maximum de 0,003.
Selon certains auteurs, NbQOp serait défricitaire en oxygdne, tandls que pour d'autres 11 serait excé-
dentaire en métal (83, 84 et 85). Cependant, 11 semble bien que les défauts prédominants solent des
interstitiels de métal, hypothdse qui seralt d'ailleurs en accord avec le fait que la couche de NbO,
crott au cours de ltoxydatlon du niobium par diffusion cationique., L'énergle d'activation pour la
diffusion du nioblum est de 52 kcal/mole entre 900 et 1100°C (82).

Ltoxyde Nb,Og est déficitaire en oxygdne (84, 86 et 87). Kofstad (30) a proposé que les défauts
seralent constitués par des ions interstitiels de niodblum pour x >~ 0,05 et par des lacunes d'oxy-
géne pour x <A 0,01. De plus, au-dessus de 900°C, les termes supérieurs de la série homologue
Nbgi,q Ogn-z n'ont pas été détectés (87).

Les études de diffusion A 1l'atde de 1'isotope 018 entre 850° et 1200°C ont montré que le coef-
ficlent d'autodiffusion augmente quand la pression diminue de 1 & 10”2 atm (88). A 0,23 atm d'oxygine
49.400 t 3.300 )

RT

Dy = 1,72 x 1072 exp (-

L'orientation cristallographique a une grande influence sur ce coefficient (89). Alnsi A 900°C:

10 cm2/sec

p 4 [o10]

2,1 % 1C”

pl [a10] = 1,1 x 10718 cm®/sec

Le coefficient de diffusion est donc deux cents fois plus grand sulvant l'axe [010] que perpen-
diculairement 3 cet axe.

¢) L'oxyde Ta 0g est déficitaire en oxygene par rapport A la composition stoechiométrique. Les
essals tentés pour étudier la non-stoechiométrie de Tag0g en fonction de la pression partlelle d'oxy-
gine n'ont pas permis d'établir une lol de variation, les changements de polds étant trop failbles
(90). I1 a été conclu que la croissance des couches compactes de Tas0g au cours de 1'oxydation du
tantale est assurée par diffusion de l'oxygdne, Les défauts les plus importants seraient ainsi pro-
bablement des lacunes d'oxygdre. Cependant, dfautres travaux ont montré que, pour les forts écarts
3 la stoechiométrie, les interstitiels de tantale prédomineralent (91). Notons que les résultats des
études de conductivité électrique (figure 11) ont souvent été interprétés 2 l'alde d'un modtle fail-
sant intervenir des lacunes d‘oxygéne.

Bien que plusieurs travaux portent sur la diffusion de l'oxygdne, mesurée 3 partir de la
croissance parabolique de 1la couche de Ta,0g, aucune mesure directe de 1'autodiffusion de ltoxygdne
dans cet oxyde n'a été rapportée A ce Jour.

¥ - MODELE DE C. WAGKER

Wagner a proposé un moddle pour rendre compte de l'oxydation, Impliquant simultanément la for-
mation d'une couche d'oxyde et la dissolution d'oxygdne (92), ce qul est le cas de 1'oxydation des
métaux IV A et V A,

Supposons que nous ayons 3 la surface du métal considéré une couche d'oxyde d'épalsseur suffi-
sante pour appliquer la théorile de Wagner. Nous savons que dans ce cas l'oxydation est contrdlée par
la diffusion des ions A travers le film d'oxyde. Le moddle est représenté sur la figure 37, 2
laquelle on applique les calculs relatifs & la diffusion dans une phase homogdéne avec formation d'une
geconde phase se développant A partir de la surface.
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Le développement mathématique complet a éué développé par plusieurs auteurs (92, 93) :

(1) C=Co+ B (1-ert Jpour x > e e=2Y V Dyt (1)
2V Dyt
m _ B by .
(11) (--;): [z ¥ (cq - cz)\rx-)'; +2 D, exp (- )Z—JD g
2

n 1
(111) (f:4= [Kn (formation oxyde) + K® (ais. oxygéne)] \f;.= KpV?T
P

(IV) K

1
p =27 (C - ) \Dy

D

2 B 1
(V) Ky = 2 —— \[D, exp (- )
Iy D2
€2 -C
(I) + (1I) B =

1 - ert Y\D,/0,

Le paramtre f est introdult par Wagner en supposant que le plan de l'interface métal-oxyde se
déplace proportionnellement A 1a racine carrée du temps e = 2‘7\/D1t

Les - énergies d'activation correspondant & D, et D, ne sont pas les mémes. I1 résulte que suivant
la température, l'un des processus prédomine sur l'autre. Ainsl, A bassé¢ température, c'est la forma-
tion de l'oxyde qui est le phénom2ne le plus Important, tandls qu '} haute température, c'est la
‘dissolution d'oxygdne dans le métal (1).

VI - DIFFUSION DE L'OXYGENE DANS LES METAUX IV ET V A

Selon le moddle mathématique proposé précédemment pour rendre compte de l'oxydation des métaux
IV A et V A, la distribution de la concentration d'oxygdne ayant diffusé dans le métal sous-jacent &
l'oxyde est représentée par l'expression :

X
erft ——————
c(x) - ¢, 2\ oE
Cs - Cp X,
erfe
2Vt

: concentration 3 1'abscisse x mesurée par rapport 3 la surface initlale de 1t*échantillon

..

concentration Initiale en oxygéne du métal

g ¢ concentration de la solution saturée métal-oxygdne en équilibre avec 1'oxyde

>
.

distance de l'interface A la surface initiale du métal
(xg = épajsseur réelle de l'oxyde multipliée par 1'inverse du rapport d'expansion de Pilling et
Bedworth de 1lt'oxyde)

D : coefficient de diffusion de l'oxygeéne dans le métal; on suppose ce coefficlent indépendant de
la concentration en oxyg2ne (cme » gec-1)

t ¢ temps (exprimé en secondes).
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La détermination de la concentration en oxygdne dissous dans le métal sous-jacent est donc an
nécessaire pour vérifier si la lo!l proposée s'applique au cas étudié, Mais cette détermination est
délicate du fait qu'elle revient 4 effectuer une série d'analyses ponctuelles en fonction de la pro-
fondeur. Peu de méthodes analytiques permettent une telle détermination, Aussi pendant longtemps, i
les travaux sur ce probl2me ont porté plus particulidrement sur des méthodes indirectes. Parmi cel-
les-cl, nous pouvons citer la mesure de la microdureté qul a été la plus utiliséde dans le cas des

métaux IV A par exemple.

En effet, l'oxygdne dissous dans le titane, le zirconium et le hafnium a un effet durcissant,
I1 en résulte qu'on observe une nette augmentation de la dureté en fonction de la teneur crolssante
en oxygdiie. Ce falt intéressant permet donc¢ uhe premidre abpproche de 1a détermination du gradient de
difrustion €tud1é s1 lton possdde un étalonnage microdureté-concentration en oxygdne. La figure 12
11lustre A titre d'exemple les résultats de quelques déterminations du gradient de microdureté effec~
tuées sur le titane (94), sar le zirconium et sur le hafnium (95) oxydés. Ces gradients de dureté
permettent de visualiser la dissolution d'oxygdne dans le métal sous-jacent A 1'oxyde. Les premiers
travaux sur la relation dureté-concentration en oxygdne ayant rapporté ‘dans le cas du zirconium une
relation 1inéaire (96), quelyues chercheurs purent traduire leurs résultats sur le gradient de dureté
directement en gradient de concentration en oxygdne (97). Cependant, Qquelques travaux plus récents
mettent en évidence, contralrement aux précédents, une variation non linéaire de la dureté en fonc-
tion de 1a concentration en oxygéne dlssous dans le zirconium (98, 99). De mme que dans le cas du
titane (94), certalns gradlents de dureté déterminés sur des échantillons de zirconium oxydés pendant
de longues durées (plusieurs centalnes & quelques milliers d*heures), présentent des paliers (93, 97,
99, 100) (figure 13). Le probl2me qul se pose alors est donc de savoir si ces pallers de dureté core~
respondent & des palliers de contentration ou traduisent une anomalie de structure, voire une distri-
bution ordonnée de 1'oxygdne (1D1). Il était donc nécessaire de déterminer la concentration en oxy-
gine en fonction de la profondeur 3 1'alde d'une méthode analytique convenable. Le microanalyseur
A sonde électronique permet en principe d'analyser l'oxygeéne. Mais la difriculté de mener correcte-
ment le calcul des corrections d'absorption sur les résultats expérimentaux rend trés difficile et
treés imprécise l'analyse directe de l'oxygdne. Il est toutefols possible de déterminer la concentra-
tion en zirconium et par différence d'atteindre la concentration en oxygeéne. Une telle détude a été
réalisée par Ostberg et al. (102). Selon ces auteurs, la concentration en oxygéne varie effective-
ment sulivant la relation théorique précédente. :

Des travaux récents effectués 4 1l'alde d'une technique originale dé dosage des éléments légers
par utilisation de réactions nucléaires a permis d'apporter une contribution nouvelle 3 la connals-
sance de ce probldme de Aiffusion de l'oxygdne (103). Quelques résultats ainsi obtenus &4 l'alde de
l1a réaction 016 (d,p)0l7* sont 1llustrés sur la figure 14 dans le cas du zirconium (26) et du tigane
(94). L'exploitation de ces résultats montre que les gradients expérimentaux ainsi obtenus dans le
cas du zirconium ne vérifient pas exactement la relation précédente, ‘

En falit, on peut interpréter les courbes Obtenues en supposant qu'd partir d'une certalne dis-
tance x, de 1'interface métal-oxyde, le coefficlient de diffusion D de 1! oxygéne dans le zirconium est
constant (26). La formule précédente doit Btre modifiéde et devient (103) :

X + xo
- erfc ———

¢ (x) cO ZV Dt
€ -G WDt Xy

erfc

2\t

la concentration au point se trouvant & la profondeur xl

X ¢+ D et t ayant la m@me signification qué précédemment.

Dans tous les cas, on constate que, pour une profondeur inférieure A la profondeur L Y 11 est
impossible de falre correspondre la couche expérimentale avec une fonction erreur complémentalire. Les
hypothdses proposées pour rendre compte de l'allure du profil de concentration dans ce domaine ne
sont pas totalement satisfalsantes mals on peut toutefols supposer que le coefficlent de diffusion
de 1'oxygdne dans la solution solide Zr-0 n'est plus constant lorsque l'on s'approche de la satura-

tion.

Nous avons indiqué précédemment que les paramdtres cristallins augmentent avec la teneur en
oxygdne; 11 faut donc tenir compte de la variation résultante de la longueur du saut élémentaire
effectué par 1'atome de zirconium dans la solution solide Zr-0 avec la teneur en oxygdne dissous.
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Cette remarque a permis d'interpréter plus compldtement les prorils de diffusion et de calculer la
variation du coefficlent de diffusion de l'oxygdne avec la conceritration (104). I1 faut remarquer
que cette variation est assez falble; elle est au maximum de 4 % en valeur relative (figure 15).

I1 est intéressant de remarquer que, toujours dans le cas du zirconium, tous les profils de
concentration tracés concourrent & l'interface métal-oxyde vers la valeur de 28,0 atomes ¢ (172.1020
atomes/cms). quellds que solent les conditions expérimentales. Cette valeur obtenue au cours de 1l'o-
xydation est identique 3 celle donnée par le diagramme d'équilibre zirconium-oxygdne. Par contre,
dans le cas du titane (figure 16}, 11 n'en est pas de m%me : A 1'intefface métal-oxyde, la concen-
tration en oxyghne dissous est bier intérieure & celle indiquée par le dfagramme d'équilibre Ti-0
(94). De plus, cette valeur & 1'interface varie avec la température d'oxydation mais séemble 8tre
1ndépendante du temps.

I1 est intéressant de connattre le coefficient de diffusion de l'oxygdne dans le métal. En
effet, comme 11 a été montré par Wagner, cette grandeur Intervient dans la constante de vitesse
dtoxydation. Aussi beaucoup de travaux ont porté sur ce probldme. De nombreuses méthodes ont été
utilisées pour aboutir A ce résultat et 11 serait fastidleux de les énumérer. Notons toutefols parmi
celles~cl, une méthode relativement simple fondée sur l'utilisation des données thermogravimétriques.
En effet, si on adopte, comme cela a été falt par de nombreux auteurs, le moddle théorique proposé
par Wagner, 11 est alors possible en connaissant 1a masse totale d'oxygéne ayant diffusé dans le
métal, pour un essal donné, d'artzindre directement le coefficlent correspondaht. Cette méthode,
utilisée par Debuigne et Lehr (74), est donc relativement commodé pmals elle présente 1'inconvénient
de ne fournir qu'un coefficlent moyen qui ne tient pas compte des éventuelles variations du coeffi-
clent de diffusion avec la concentration.

A titre d'exemple, une partie des valeurs obtenues par certains auteurs sont représentées gra-
phiquement sur la figure 17. Il faut noter sur ces représentations graphiques, dans le cas du zirco-
nium pour lequel les études sont nombreuses, une dispersion relativement grande des résultats expé-
rimentaux, ce qul tradult la difficulté d'effectuer une telle étude. Malgré cette dispersion, on ~
constate, dans le cas du zirconium, qQue l'énergie d'activation que 1l'on peut assocler au mécanlgme
de diffusion, est différente sulvant le domaine de température considéré. De plus, l'énergle dlacti-
vation correspondant au domalne des basses températures est nettement plus faible que celle corres-
pondant au domalne des hautes tempéraCUres. Ce résultat suggdre un processus de diffusion selon un
chemin préfrérentiel & basse température et notamment les joints de grains. A haute température, par
contre, 1a diffusion intéresseralt le volume. Quelques falts expérimehtaux sont en faveur d'une telle
interprétation. En effet, la grosseur du grain a une influence marquée sur 1la vitesse d'oxydation 2
basse température alors qu'elle n'en a aucune 3 haute température : plus le graln est petit, plus la
vitesse d‘'oxydation est grande (112). Ce fait appuleralit nvlen l'interprétation proposée. Des expé-
riences faltes 4 1'aide de la technique autoradiographique aprds activation de 1ltoxygdne O 18 suivant
la réaction 018 (p,n)ri8, ont également permis A Doerffler d'apporter de nouveaux arguments en faveur
de la diffusion intergranulaire de l'oxygdne dans le zirconium (111). Notons qu'une étude.récente,
effectuée & 1'alde de l'analyseur & émission lonique secondalre et appuyée par des observations au
microscope & balayage, est en accord avec les conclusions précédentes (113).

A notre connalssance, aucun falt similalire n'a été rapporté dans le cas du titane.

Parmi les méthodes classiques de détermination des coefficlents de diffusion, 11 est intéres-
sant de signaler qu'il est possible d'atteindre ces coefficients m&me quand ceux-ci sont trds fai-
bles, ce qul est le cas A basse température i partir des études de frottement intérieur (114) et de
vielllissement aprds déformation (116). Ces méthodes permettent, en outre, de mesurer les coeffi-
cients de diffusion en volume m8me si 1a diffusion en volume est le mécanisme prépondérant.

I1 faut en outre remarquer que les phénomdnes d'ordre Intervenant dans les solutions solides,
notamment dans le cas des systdmes Ti~0 et Zr-0, n'ayant été clairement mis en évidence que récemment,
aicun travaill n'a encore porté sur 1'influence de ces phénoménes d'ordre sur la diffusion de 1‘'oxy-
gdne,

YI1 - OXYOATION DU TITANE, OU ZIRCONIUN ET DU HAFNIUM

Vil.l - Oxydation du titane

La couche d'oxyde formée sur le titane pour des températures inférieures A 800°C sous pression
atmosphérigue d'oxygdéne et pour des durées d'oxydation pas trop grandes est uniquement constituée de
rutile (1, 94, 116). Cependant, A température supérieure & 800°C et pour des longues durées d'oxyda-
tion, on observe des oxydes intermédiaires tels que Ti O au votsinage de 1'interface oxyde-métal,
Ti1503 dans la réglon intermédiaire de la couche d'oxyde et T102 4 1'extérieur de l'oxyde (117, 118).
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Les épaisseurs relatives de ces différentes couches dépendent de leurs vitesses de formation, donc
de 1a dirfusion jonique dont chaque oxyde est le sitge par l'intermédiaire des défauts ponctuels
(119). 11 faut remarquer que ces oxydes intermédiaires se forment sussi A haute température lorsque
1a couche d'oxyde n'est plus adhérente au métal (120).

Les cinétiques d'oxydation du titane ont été étudiées par plusieurs auteurs dans différentes
conditions expérimentales (tableau IF). On constate que l'oxydation du titane suit différentes lois
quil dépendent de la température et du temps. On peut dire que la cinétique d'oxydation serait loga-
rithmique aux basses températures (t < 500°C), parabolique apr2s une certaine période perturbée aux
plus hautes températures (500 < t < 1000°C), puls linéaire au~-dessus de 1000°C (1). Ces résultats
cinétiques sont représentés schématiquement sur la figure 18. Décrlvons dbridvement ces différentes
lois.

a) Oxydation & température inférieure & 500°C

A basse température, 1a cinétique est logarithmique comme cela a été observé par Alexander et
al. (121) sous pression atmosphérique d'oxygdne, et par Hurlen (1168) sous une presslon comprise entre
105 et 1'atmospnire.

Plusieurs hypothtses ont été formulées pour expliquer le processus d'oxydation d'un métal sule-
vant 1a loi logarithmique. Parml celles-ci, la théorle de Cabrera et Mott (48), mais gul ne peut
expliquer la lol logarithmique que pour des films trds minces de l'ordre de 60 & 100 A. Or, dgns le
cas du titane, cette 1ol a été observée pour des couches dont l'épalsseur était environ 1500 A (118).

La théorle proposée par Unhlig (124) suivant laquelle 1la vitesse initlale de 1l'oxydation des
métaux est contrdlée par le flux des éléctrons passant du métal dans 1'oxyde et qui condult, soit A
une lol logarithmique, soit & une lol cubique, n'a pas été vérifiée de manidre précise dans le cas
du titsne,

Hurlen (118) a suggéré que la théorie basée sur la formation de pores, proposée par Evans (1256)
gserait applicable au c¢as du titane. Selon cet auteur, les lacunes cationiques qui diffusent vers
1'interface oxyde-métal pourralent donner naissance 3 des pores réduisant ainsi la surface efficace
pour le transport des ions.

b) Oxydation a température comprise entre 500 et 1000°C

1) Au~-dessus du domaine od on observe la loi logarithmique (figure 19), queiques auteurs (1,
126) ont mis en évidence une 1ol cubique. Le mécanisme de cette lol n'est pas clairement défini.
Selon Kofstad (1), ce régime cubique pourrait provenir de la transition lol logarithmique — loi para-
bolique., I1 faut noter que la durée de cette période cubique est d'autant plus courte que le titane
présente un gradient d‘'oxygdne avant 1l'oxydation.

La diffusion A 1'état solide est généralement considérée comme étant un phénomdne de diffusion
#n volume. Cependant, pour les températures relativement basses, il faudrait tenir compte de la dif=-
fusion intergranulaire et des courts-circuits de diffusion. Smeltzer et al. (127) ont proposé un
toddle pour décrire dans ces conditions le comportement & ltoxydation du titane. Hurien et al. (118,
328) ainsi que Markall (129) ont apporté des arguments en faveur de la diffusion Iintergranulaire;
les cristallites dtoxyde auralent quelques centaines d'gngstrbms.

2) Au-dessus de 800 A 700°C, on observe la 1ol parabolique (94). La dimension des grains étant
plus grande, c'est la diffusion en volume qui prédomine. Selon Erlich (130)s c'eat l'oxygine qui dif-
tuse de fagon prépondérante. Cependant, Hurlen (49) a proposé un moddle basé sur la diffusion des
tons métalliques. Cette 1dée peut Btre supportée par plusleurs effets tels que :

~ effet de coins

« déplacement de la surface de l'échghtillon par rapport 3 sa position initlale au cours de l‘*oxyda-
tion -

~ mise en évidence de cations interstitiels dans le rutile.

La figure 20 4 représente 1l'aspect général de la couche d'oxyde formée au cours de 1l'oxydation
du titane. On voit que 1'épaisseur de la couche d'oxyde est minimale aux coins de 1l'échantillon. 8elon
Hurlen (1168), les lacunes métalliques qui arrivent A& l'interface métal-oxyde précipitent sous forme de
pores; aux coins de 1'échantillon, le mouvement des pores est entravé par les contraintes qul sont
importantes au niveau des coins, ce quil ralentit la migration des cations et retarde ainsi la forma-
tion de la couche dtoxyde.

Wallwork et Jenkins (120) ont montré qu'a 1000°C la couche d'oxyde crolt A la fois par sa sur-
face externe et par sa surface interne, De plus, Kinna et Knorr (131) ont observé que .les marqueurs
de platine placés inftialement 3 la surface de 1l'échantillon se retrouvent dans la couche d'oxyde.
Cet ensemble de faits seralt en faveur de la diffusion simultanée de 1'oxygine et du titane.
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Il y a dans la bibliographlie un assez grand désaccord entre les différentes déterminations de
la proportion d'oxygine dissous par rapport 4 la quantité totale d'oxygene. Ce désaccord peut selon
Kofstad (1) 8tre en partie expliqué par des différences dans 1la pureté des matériaux utilisds alnsi
que dans les traltements thermiques appliqués, La varlation de la constante de vitesse parabolique
en fonction de la température comprise entre 800° et 1000°C vérifie la 1lo! d'Arrhénius k = k, exp(:_Q
L'énergle d'activation de l'oxydation calculée & partir de cette loi est d'environ 50 &
65 kcal/mole (1).

Lorsque la teneur en oxygene initialement présent dans le titane augmente, la vitesse d'oxyda-
tion diminue mais 1a lol cinétique demeure parabolique (94).

La phase @ du titane se transforme en phase ﬁ 4 882°C. Selon Kofstad (1), l*oxygdine diffuse

" probablement plus vite dans la structure cubique centrée que dans la structure hexagonale; mals 1'oxy-

gdne stablilise la phase a., Aussi 3 température‘supérieure 3 882°C, la couche métallique proche de
1'oxyde est de structure a. Il a donc été suggéré que le changement de structure peut n'avoir qu'une
faible influence sur le mécanisme d'oxydatlon si ce n'est au cours des premiers stades (132).

3) Pour les longues durées d'oxydation, on constate une perte du caractdre protecteur de 1'oxy-
de; 1la lo!l d'oxydation devient linéalre (132) (figure 19). Cette transition se produit d'autant plus
rapidement que la température est élevée (figure 21).

Cette 10! linéaire refldte principalement une plus grande vitesse de formation de 1'oxyde (1).
Quant au processus de dissolution de 1'oxygdne, 11 se poursulit shns modification. L'oxyde est cons-
titué de lamelles paralldles aux interfaces et 1a couleur de 1'ox§de passe du jaune au blanc (132).
La couleur uniforme de l'oxyde sur presque la totalité de son épalsseur laisse penser qu'il n'y a pas
de variation de la composition 3 travers le flux, 1l'oxyde est certalnement poreux i 1'oxygdne gazeux
et la 101 linéaire refldte probablement un processus dont la vitesse est limitée par les réactions
aux interfaces (par exemple, le phénomdne de nucléation et de crolssance de l'oxyde).

Plusieurs hypothdses ont été proposées pour interpréter ce changement de cinétique. Selon cer-
tains auteurs, la perte du caractre protecteur pourrajt Btre expliquée par la desquamation (*break~
down") du film d'oxyde sous le jeu des contraintes importantes développées dans 1l'oxyde au cours de
sa formation. Pour d'autres, notamnent Wallwork et Jenkins (120), ains! que Kofstad (1), on pourrait
assocler 1la transition 3 la saturation en oxygdne de la zone métallique proche de l'interface métal-
oxyde. Wallwork et Jenkins (120) concluent de plus que le processus d'oxydation seralt, m¥me avant
la desquamation, sous la dépendance de la dirffusion de ltoxygine dans le métal,

c) Oxydation a température supérieure a 1000°C

Au-deld de 1000°C, on observe une lo!l linéaire. Mals aprds cette période lindaire, on constate
que la vitesse d'oxydation diminue de nouveau avec le temps. La durée de 1a période linéaire diminue
quand la température augmente et méme A 1200°C le stade linéalire n'est pas détecté (1, 133). Plusieurs
hypothtses ont €té avancées pour interpréter ce phénomdne. Selon Stringer (122, 133), ce ralentisse-
ment est 11é & la dirfusion gazeuse de l'oxygdne A travers les pores de 1la couche d'oxyde. Kofstad et
al. (132) proposent un mécanisme différent qul serait étroitement 116 au frittage et 3 la croissance
du grain dans l'oxyde formé au début et qul est situé 4 la surface externe. Il en résulterait que
cette couche externe, qul auralt tendance 3 8tre plus compacte, joueralt alors le rBle de barridre de
diffusion ralentissant le processus. La grosseur du grain augmente au fur et 3 mesure qu'on s'approche
de 1'interface oxyde-oxygtne. Selon Kofstad (1), cette croissance traduirait une mobilité assez impor-
tante du titane A4 haute température. Les expériences effectuées i 1'aide de marqueurs inertes confir-
ment cette mobilité du titane (132).

L'oxyde initialement formé dans ces conditions est le rutile. Lorsque le métal est suffisamment
saturé en oxygdne, on ocserve successivement trols oxydes T1,0, Ti10, T1,0,, Cce dernier étant situé A
la surface de l'échantillon. Kofstad {123) a également étudié l'oxydation du titane A haute température
et sous pression réduite d'oxygdne (2 x 10-¢ 3 2 x 10-3 torr). Dans ces conditions, l'oxydation obéit A
une cinétique linéaire. Pendant cette période, aucun oxyde ne peut 8tre décelé, par diffraction X, & la
surface. Aussi Kofstad (123), en a conclu que l'absorption d'oxygdne d'une part et la dissolution
d'oxygtne dans le titane d'autre part contrdleraient 1a vitesse d'oxydation, Aprds cette période, 11 se
forme 1'oxyde T102 en surface et on observe alors une diminution de la vitesse d'oxydation.

Vil.2 « Oxydation du zirconium

Une revue des différents travaux effectués sur l'oxydation de ce métal a été publide par Rosa
(165) et plus récemment par Douglass (141).

a) De trds nombreux travaux ont été consacrés 3 1'étude de la cinétique d'oxydation du zirconium
(74, 97, 108 et 135 3 140). S1 on considdére la période pendant laquelle 1'oxyde reste adhérent au métal,
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on constate que l'ensemble des résultats pour une température donnée peut &tre exprimé par la rela-
tion :
n? = k¢

: augmentation de masse kK ¢ constante de vitesse ) o
n : exposant caractérisant la 1o1l cinétique. - ¥

Leés principaux résultats sont rassemblés dans le tgbleauw V. I1 apparalt que les résultats les
plus récents semblent montrer que la lol d'oxydation est parabolique aprd®s une période initiale per-
turbée (figure 22) (66 et 139). ’ )

Nouns savons qu'il est important de séparer les deux phénomdnes élémentaires compétitifrs qui
interviennent au cours de 1'oxydation, & savolr, la formation de 1l'oxyde superficiel et dissolution
d'oxygdne dans le métal sous-jacent A l'oxyde, Il est possible de résoudre ce probldme en mesurant
avec précision 1'épaisseur du film d'oxyde et en calculant la masse d'oxygdne correspondante m;. La
masse m, d'oxygdne dissous dans le métal peut alors 2tre alsément calculée 3 partir de 1'augmentation
totale m de la masse de 1'échantillion :

] My =m=-m

Les variations des masses my et M, en fonction du temps pour différentes l1sothermes d'oxydation
sont représentées dans le tableau VI et sur la figure 23. On constate une analoglie étrolte entre 1a
lo1l cinétique globale et la lol de formation du film d'oxyde. Dans les deux cas, la cinétique est
parabolique aprds une période perturbde observée 2 l'origine (35) et qul correspond A une vitesse
plus grande. Cec! indlquerait que la période perturbée est due A une caractéristique de 1'oxyde. Plu-
sleurs nypothdses ont été proposdes pour interpréter ce résultat (102). L'hypothdse la plus souvent
retenue est 1l'existence prépondérante de la phase cubique ou quadratique (35 et 99) de la zircone au
dédbut de l'oxydation; cette phase qui comporte plus de défauts ponctuels entrafneralt une vitesse
d'oxydation plus grande.

Par contre, la dissolution d'oxygdne dans le métal sult une 101 parabolique pour tout le domaine
sang présenter de déviation i l'origine (66).

On constate donc que le moddle proposé dans le cadre de la théorie de Wagner, et qui ne tient
compte que des phénomdnes de diffusion en volume, rendrait bien compte des cinétiques observées expé-
rimentalement % conditlon d'éliminer la période perturbée au débvut de 1'oxydation.

On constate que la variation de la constante de vitesse k en fonction de la température vérifie,
comme dans le cas du titane, la 101 d'Arrhénius (668, 74, 97):

- Q
kK = k, exp [e——r
0 ‘m)

De nombreux auteurs ont déterminé 1ia valeur de l'énergie d'activation Q. Les différentes valeurs
de Q présentent une grande dispersion. En fait, on ne peut, comme nous 1'avens déJd remarqué, artribuer
aucun serns physique a Q. ‘

Pdndant cette période caractér!sée bar une lol parabolique d'oxydation, le métal est recouvert

d'un film d'oxyde de couleur noire et d'aspect brillant. A la surface de l'échantillon, on observe .
souvent des pustules d'oxyde blanc (142). Cet oxyde, tw~1 qu'1l peut @tre observé sur une section polie,
est compact et blen adhérent au métal (figure 20 BJ. 11 est en falt constitué d'un ensemble de petits
cristaux colonnalres disposés paralldlement & la direction de croissance (93, 86, 143). Cet oxyde est

~ constitué de zircone (Zr °2-x ) de gcructure monoclinique (68). Toutefols, on note également la pré-
sence en faible quantité de la phase cublque qui seralt principalement localisée & 1'intertace métal-
oxyde (93, 144).

b) Au-del2 d'une certalne durde d*oxydation (de l'ordre de Quelques centaines d'heures), 1la
réaction s'accélire (141). On constate que la lol devient linéaire : 1'oxyde n'est donec plus protec-
teur. L'observation micrographique correspondante de 1'échantillon confirme ce résultat, En effet,
1'oxyde a tendance & se séparer de 1*'échantillon et de plus {1 change de couleur : 1'oxyde initfale-
ment noir devient blanc. Ce phénomdne de desquamation est généralement appeld "break-away®". Il n'est
pas 11¢ A une modification de la structure cristalline qul est toujours monoclinique. Le changenent
de couleur indique que 1l'oxyde a changé de composition : 1'oxyde noir est sous-stoechiométrique
{Zr © -x ) tandis que 1'oxyde blanc est stoechiométrique. L'origline de ce phénomdne est attridbude A
la prSsence de flssures dans 1l'oxyde qu! perturbent les mécanismes de diffusion de 1'oxygdne (142).
La cause de cette dégradation est donc essentiellement mécanique. Le phénomdne de dégradation peut
devenir catastrophique.

A la difrérence du titane (cf. VII.1.b) lorsque la teneur en oxygdne dans le zirconium augmente,
la vitesse d'oxydation augmente fortement et de plus la transition lol parabolique = lo1l linéaire appa-
ralt plus tBt (112). ’
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¥)1.3 - Oxydation du hafnium

I1 faut tout d'abord remarquer que l'oxydation du hafnjum a été moins étudide que celle de see
homologues, titane et zirconium. Parmi les Quelques travaux que nous 8sllona décrire, ciltons une étude
récente de'Pieraggi et Dabosi (95).

§ ) dxydat:on dans le domaine de température (300 - 1200°C)

Selon Smeltzer et Simnad (145), 1l'oxydation du narnium sous pression atmosphérique d'oxygéne

-obdit A une 101 initialement logarithmique puls parabolique et enfin linéaire dans ce domaine de tem~
péracure. Pemsler (147) qul a plus particulidrement étudié la vitesse de formation de la couche d'o-
xyde, a montré que cette croissance obéit entre 850° et 1400°C toujours sous pression atmosphérique
d'oxygdne pur, 3 une 1ol parabolique mals avec un certain écart A4 la lol parabollque pendant la
période initlale. Cecl a d'allleurs été confirmé par Pleraggl et Dabosl (95) qui ont étudiéd 1'oxyda-

. tion du hafnium dans l*air et qul ont, de plus, mentré que la pérliode linéaire apparalt d'autant plus

Jt8t que la température est élevée. D'aprds les résultats de ces derniers auteurs qul ont étudié, en

*plus de 1a cinétique globale (figure 23), les ~1ndétiques élémentaires de croissance de 1'oxyde et de
dissolution de 1'oxygdne dans le hafnium (figure 2¢ a et b), on remarque l'analogle trds grande entre
le comportement du zirconium et celul du hafnium au cours de l'oxydatlon. Notons que l'oxydation du
hatnium auant une structure & gros grains dépend de l'orientation (148).

_L'oxyde formé dans ces conditions est uniquement constitué de HfO, (95).

Le mécanisme de l'oxydation est probablement trds semblable & celul du zirconium (148); les
expériences de marqueurs Inertes et radlocactifs préalablement déposés A4 la surface du hafnium ont
4 montré que ces traceurs Se retrouvent A l'interface oxyde-gaz (145). Cecl seralt donc en faveur de
la migration de 1'lon oxygdne 4 travers la couche d'oxyde. La présence de lacunes anioniques dans
HfO, est d'allleurs en faveur de ce mécanisme {(30).

La représentation dans un dlagramme A'Arrhénius de la varlation de la constante parabollique
d'oxydation du hafnium en fonction de la température montre cependant que l'énergie d'activation
est plus élevée que pour le zirconium (figure 25) (95). Cependant, les résultats rapportés sur la
figure 25 ont été effectuds dans l'air, et 11 semble que l'énergle d'activation obtenue dans le cas
de 1l'oxydation dans l'oxygdne solt plus raible (36.000 kcal/mole) (1). ‘

b) Oxydation a haute température (1000 - 1700°C)

Les seuls essals rapportés pour ce domaine de température ont été effectués par Kofstad et
Espevik (149) sous pression rédulte d'oxygdne (5.10"3 - 5.10~% torr). Dans ces conditions, la ciné-
tique est linéaire. En falt, deux périodes successives A cinétique linéaire ont 4té observées
(figure 26); aprts une premidre période pendant laquelle 1a cinétique est linéaire, ces auteurs ont
observé une courte transition caractérisée par une diminution de la vitesse, puls de nouveau une
période 3 cinétique linéaire. Pendant la premidre période linéalire, aucun oxyde n'a été détecté au
moyen des rayons X (149).

11 était alors raisonnable de penser que la vitesse d'oxydation étalit alors régle par la dlsso-
lution d'oxygdne. Cependant, la vitesse calculde A partir d'une telle hypothdse est alors plus grande
Que la vitesse observée expérimentalement. Kofstad et Espevik (149) ont donc proposé que la vitesse
d'oxydation est en rait gouvernée 3 la fols par le processus d'adsorption de 1l'oxygdne sur la surface
du métal et par la dissolution de l'oxygdine dans le métral.

Apre¢s cette premidre périlode A cinétique linéajre, les auteurs précédents ont observé au moyen
des rayons X que 1'oxyde commengalt i se former 4 la surface du hafnium.

VIIT - OXYDATION DU VANADIUM, DU NIOBIUM ET DU TANTALE

Yiil.| - Oxydation du vanadium

Les études correspondantes sont trds peu nombreuses et ont été effectuées, en général, 2 basse
température. L'oxydation du vanadium est directement comparable A celle du nioblum et du tantale (48):;
d'ajlleurs, les vitesses d'oxydation sont du m2me ordre de grandeur,

Dans l'intervalle 400-800°C et pour des durédes de deux heures, l'oxydation dans l'oxygdne pur
sous des pressions comprises entre 0,78 et 7,8 cm Hg obéit & la 1ol parabolique (150) sauf pendant
une courte période initiale pendant laquelle 1la cinétique est plus raplde. L'énergle d'activatlion
est de 30.700 cal/mole et 1'oxyde présente des cculeurs d intertérences (151). Dans ces conditions
d'essal, l'oxyde est composé de V 03 (160).
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Dans le gaz carbonique sous une pression de 8 atmosphdres A 500°C pendant des durées s'étendant
Jusqu'h 68 jours, la 1ol est par contre cubique et 1l'oxyde est alors constitué de Vzo6 (152). Au bout
de 80 Jjours environ, l'oxyde a tendance & se décoller.

VIl11.2 -~ Oxydation du niobium
a) Oxydation a température inférieure 3 650°C

Lt'oxydation & basse température comprend une période dite de "pré-transition® sulvie d'un stade
de "break-away" (desquamation) i cinétique plus raplde (figure 27).

La durée de la premidre période diminue quand la température augmente (153)., Cette premidre
période est caractérisée par la dissolution de 1'oxygdne dans le métal et par la formation des phases
NbO_ et NbO, (42, 154). De plus, des couleurs d'interférences sont observées A la surface des échan-
t11fons (158, 155, 158).

La cinétique est parabolique (155, 156, 157, 15¢) mais un stade initial linéalre est parfols
signalé par quelques auteurs (153). La pression n'a aucune influence sur la vitesse parabolique
(153). I1 est de plus possible de rendre compte d'une fagon satisfalsante des augmentations de polids
uniquement A partir de l'oxygdne dissous. Cecl signifie que la contribution Imputable & NbO, et NbOg
et autres oxydes éventuels est trds raible (1). D'atlleurs, 1'énergle d'activation (22,8 kcal/mole)
(158) est en assez bon accord avec l'énergle d'activation de 1la diffusion de l'oxyg:ne dans le nio-
bium. Les observations micrographiques suggdrent que NbOz et sous forme de plaguettes qul croissent
paralldlement 3 certains plans cristallographiques (154).

La durée de cette période "pré-transitoire® est d'autant plus courte que la température et la
pression sont élevées. Au cours de la transition falsant suite A cette période, on observe les pre-
miers germes de Nzo5 (figure 27); le stade de "break-away" seralt lul-m2me associé i la formation
de Nbp0g mais 11 a également été proposé que ce stade résulterait de la fissuratlon du film protec-
teur d'oxyde (159, 180). La cinétique au cours de ce dernier stade est approximativement linéaire,
mais de nombreux écarts i cette lo! ont été mentionnés par plusieurs auteurs (153, 156).

b) Oxydation dans le domaine de température 650°C - 1000°C

A 850°C environ, un changement intervient dans le mécanisme réactionnel, En effet, A tempéra-
ture supérieure 3 650°C, 1'oxydstion présente tout d'abord un stade protecteur i cinétique parabo-
lique, puls devient ensuite approximativement lindalre (figure 28).

Le mécanisme proposé par Kofstad (1) implique les étapes suivantes :
Nb =* Nb-0 (solution solide) — NbO — Nb02 ind szos

Bardolle et al, ont étudté systématiquement les phases formées en fonction des conditions
d'oxydation (183;. Remarquons que contrairement 4 l'oxydation & température inférieure i 650°C, 1la
dissolution d'oxygine dans le nloblum devient un phénnmdne mineur par rapport au gain de poids
total (figure 28). Donc, s1 A passe température la période parabolique est contrdlée par la diffu-
slon de l'oxygine, A plus haute température la périnde parabolique est contrdlée par le processus
de diffusion & travers le film d'oxyde. Ce film contient la phase NbO_ qu!l forme une couche compacte
et protectrice. S1 la présence de Nb,O. n'a pas été dtablie de fagon %1atre au cours de ce stade,
par contre la cinétique linéaire ultsr?eure est associée en génédral A la formation de Nb,0c poreux.
La constante de vitesse dans ces conditions dépend de la pression d'oxygdne et fortement de la tem-
pérature (figure 29) (1 et 183).

¢) Oxydation a température supégieure 3 1000°C \

Les études dans cette gamme de température ont été effectudes sous falble pression d'oxygdne
(10-1 3 2.10-4 torr). On observe tout Ad'abord un stade cd 1a cinétique est linéaire et dont la durde
est d'autant plus courte que la pression est plus élevée (183). Au cours de ce stade, la réaction
est contrdlée uniquement par 1'adsorption. Aprds le stade linéalre, l'oxydation devient parabolique
(figure 30); la formation d'une couche protectrice de NbO, est alors observée et la croissance de
la couche est probablement limitée par la diffusion des 10ns niobium (164). Simaltanément NbO crolt
dans le métal. Pour des durées plus grandes, on observe la formation de szo5 poreux,

Au-dessus de 1500°C, Nb,O_. est liguide et 1'édvaporation d'oxyde devient importante. On observe
alors une perte de poids quanﬁ ?'oxyde se forme (figure 30).

¥111.3 - Oxydation du tantale

L'oxydation du tantale entre 300 et 1300°C pour des pressions d'oxygine comprises entre 10 et
760 Torr présente plusieurs types de 1lois cinétiques qu!l dépendent essentliellement de la température
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dtoxydation (figure 31). Nous allons briéyement passer en revue les différentes lois cinétiques
observées en fonction de la température crolssante.

a) Oxydation a température inférieure a 800°C

A basse température, on observe une loi logarithmique (166 & 169). Selon certains auteurs,
1'oxyde formé serait Tazo amorphe (166), et 1ls loi cinétique peut 2tre Interprétée dans le cadre
de la théorie de Mott-Cabrera en supposant que les ions rantale migrent 3 travers le film dtoxyde.
Cependant, Korstad (168), dans les m8mes conditions, alnsi que d'autres auteurs (14, 42, 47, 170,
171, 172) observent seulement la formation des phases TaQ, et Taoz. accompagnée de la dissolution
d'oxygéne dans le tantale. Le schéma réactionnel seralt le sulvant ¢

Ta + oads -+ Ta - 0 solution solide — Taoy — 'raoz

La phase Tal, crolt sous forme de plaquettes paralldlement aux plans [320] du tantale (170); le nom-
bre de ces plaquettes varle d'un grain 3 un autre., En fait, la dissolutlon d'oxygéne serait de moin-
dre importance par rapport a4 la formation des sous-oxyHdes et la lol logarithmique seralt gouvernée
par la germination et la croissance des plaquetted (168).

Entre 450 et 600°C, l'oxyuation obéit Initlalement & une 1ol parabollique (figure 32) (168, 173).
Les réactions mises en Jeu correspondent sensiblement au schéma proposé précédemment pour les tempé-
ratures Inférleures; cependant, i1 est vralsemblable que Ta0, ne se forme plus au-dessus de 500°C.
La dissolution de 1'oxygdne dans le tantale devient importan%e et contribue pour une large part &
ltaugmentation de poids observée. Aprds cette cinétique parabollique, on observe une 1loi linéaire.
La durée de 1'étape parabolique est d'autant plus courte que la température est plus élevée. La
transitlon (figure 32) assoclée & 1'apposition de la phase Ta,Og et 1a lol linéaire non protectrice
observée ultérieurement correspond & la formation d'une couche poreuse de Tazos. Par diffractométrie X
en continu (173) et par observation directe de la surface & haute température, Kofstad et Krudtaa
(174) ont montré gu'au cours d'un essal dtoxydation & 500°C, sous une pression d'oxygdne de 0,1 Torr,
on peut distinguer trols étapes principales : la dissolution d'oxygine dans le tantale sans qu'aucun
oxyde ne soit décelé ¥ la surface, la formation de plaquettes de Ta0, et enfin pour des durées plus
grandes, la crolssance de Ta205 sur Tao0, (173). La formation de Tazos serait gouvernée par la germi-
nation et la c¢rolssance de l'oxyde sur Taoz. Mals 11 a aussi été proposé que la cinétique non pro-
tectrice résulterait d*une fissuration de la couche d'oxyde (1756). La constante de la 1ol linéaire
dépend non seulement de la température, mgls aussi de la pression partielle d'oxygine (figure 33).
Ce résultat peut s'expliquer en falsant intervenir un équilibre d'adsorption de 1l‘toxygdne pour don-
ner nalssance ensulte & Tay0g selon la réaction :

Ogqg + T80, = Tay0 B

Notons qu'au cours de la période linéaire, 11 y a toujours dissolution d'oxygéne mals que sa
contribution au galn de polds total devient mineure par rapport 3 celle correspondant 3 la formation

de T52°5°
b) Oxydation dans le domaine de température 800°-1200°C

A environ 800°C, un changement se prodult dans le mécanisme d'oxydation (178) (figure 3u). Les
études par diffraction des rayons X ont montré que, au lieu de Taoz. c'est maintenant Ta0 qui devient
le produit intermédiaire de réaction suivant le schéma :

Ta - 0 solution solide = Ta0 ~ Ta,0g B

Au cours de 1la cinétique parabolique, la concentration maximale en oxygdne dans le tantale
correspond & la solubilité de l'oxygdne dans le tantale en équilibre avec Ta.0 B . L'étape parabo-
lique représente la formation d'une comche compacte de Tazos ﬁ% la vitesse de diffusion de l'oxygdne
dans cet oxyde déterminant la vitesse d*oxydation.

Entre §00° et 1100°C, la constante de vitesse dépend de la pression d'oxygdne (figure 3uJ;
cette dépendance est en accord avec la théorle de Wagner (1). Ltoxydation parabolique est également
suivie par une étape & cinétique 1lindalre (figure 34). Cecil a été attribué A une perte du caractdre
protecteur de 1'oxyde due 3 une fissuration répétée de la couche d'oxyde (170). Une étude détaillée
de la morphologie de la couche d'oxyde et de sa relation avec la géométrie de 1'échantillon a été
réalisée par Stringer (182). A plus haute température (1100-1200°C), une amélioration des propristés
plastiques et le frittage de l'oxyde diminuent le caractdre poreux de la couche d'oxyde; 11 en résulte
que pour des durées importantes dans la période post-parabolique, la vitesse d'oxydation 3 1000° et
1060°C est plus raplde qu'd 1100° et 1200°C (177).

c) Oxydation a température supérieure a 1200°C .

La vitesse de réaction pour des pressions d*oxygdne de 1 stmosphdre devient alors trds rapide
et 11 est trds difficile de mesurer 1a cinétique par les moyens thermogravimétriques classiques.
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Afin de ralentir la vitesse de réaction, les essais ont donc été 1imités aux pressions d'nxygdne
inférieures & 1 Torr. Au-dessous de 1200°C, selon Kofstad (18), trols stades peuvent 8tre distin-
gués (figures 35 et 36) :

- Un stade inltial linéaire pendant lequel on observe la dissolution d'oxygine dans le tantale. La
vitesse est toutefols déterminée par 1'adsorption de l'oxygine,

- Un second stade ol la vitesse diminue avec le temps. La vitesse de diffusion de 1'oxygtne dans le
tantale diminue par sulte de la saturation progressive de la solution solide.

- Un stade final caractérisé par une augmentation de la vitesse d'oxydation avec le temps. Ce stade
est caractérisé par 1a formation de T9,206 8.

Entre 1200° et 1300°C, 13 y a un changement de mécanisme d'oxydation associé ) la transforma-
tion Ta,0g ﬁ'* Tas0g Q. Le mode de formation de 1l'oxyde dépend de la température et de la pression
d'oxygdne. A 1200°C et sous une pression de 0,01 Torr d'oxygdne, on observe des cristallites. Lors-
que la température augmente, le nombre de germes augmente pour former une couche continue,

Au=-dessus de 1700°C, 1'évaporation de 1'oxyde devient Importante et entralne une perte de poids
-de 1'échantillon au cours de 1'oxydation (18). Les espices qul s'évaporent sont composées d'un mélan-
ge de Ta0 et de Taoz (178 & 181). Cecl permet d'allleurs de purifier le tantale contaminé par ltoxy-
gdne. A 1900°C, Tas0g fond et ceci cause une accélération de l'oxydation.

IX - CONCLUS | ONS

Les métaux IV A et V A présentent vis-i-vis de 1'oxydation un certaln nombre de points communs,
mals aussl quelques différences. En effet, ce type d'oxydation est caractérisé par la formation d'une
couche superficielle contenant un ou plusleurs oxydes et par la dissolution d'oxygine dans le métal
sous~jacent pour former une solution solide Interstitielle. Mals on note déJa 1A une différence entre
les différents métaux considérés : dans le cas des métaux IV A, cette solubllité est grande (20 A
34 at %) et est toujours un facteur important, alors qu'elle est nettement plus faible dans le cas
des métaux V A et qu'elle n'est pas toujours un facteur déterminant. Une autre différence apparalt
dans la composition de la couche superficielle.

En général, pour les métaux IV A, cette couche est composée d'un seul oxyde (le rutile T10
pour le titane, la z2ircone Zroz pour le zirconium et la hafnone Hf0, pour le hafnium); par contre,
sa composition est beaucoup plus complexe dans le cas des métaux V A, la présence de tel ou tel
oxyde dépendant des conditions de l'oxydation. Cette différence pourrait,. en partie, s'erpliquer par
le rait que les systimes V-0, Nb-O et Ta-0 comportent plusieurs oxydes alors que les systimes Zr-0
et Hf-0 n'en comportent qu'un seul; mals cette explication n'est pas totalement satisfalsante puis-
que le systdme titane-oxygdne possdde lu!l aussi plusleurs oxydes.

Les lols d'oxydation observées pour ces deux groupes de métaux sont différentes; en particulier,
elles sont plus complexes dans le cas des métaux V A. Cependant, 11 est possible de dégager quelques
analogies :

a) Aux basses températures, lec ¢inétiques dtoxydation sont logarithmiques ou cubiques,
-~

b) Aux températures moyennes, la séquence en fonction du temps est 1la sulvante :

. Dériode perturbée au début de l'oxydation la vitesse d'oxydation étant assez grande;

. période parabolique qui correspond & la diffusion des lons A travers 1'oxyde adhérent et
protecteur;

. période linéalre : 1*oxyde n'est plus protecteur.

¢) Aux hautes températures, la vitesse d'oxydation augmente avec le temps.

Notons que 1'étroite similitude observée dans le cas du zirconlum et du hafnium pour la COMmpo-
sition de la couche d'oxyde se retrouve également pour les lols cinétiques.

L'analogle observée aux températures basses et moyennes pour ces différents métaux pourrait
8tre schématiquement représentée par la figure 37.

le6. BRRANGERR



Etant donné 1a grande rdactivité de ces métaux vis-h-vis des gaz et en particuller de 1'oxy-
géne, 11 est impossible d'utliliser en pratigue ces métaux A 1'état pur. Il faut donc recourir A des
alliages. Cependant, le cholx A priori de 1'addition favorable est délicat dans la mesure o) cette
ad&ition peut jouver sur plusieurs facteurs essentiels : la diffusion dans l'oxyde, la diffusion de
l1'oxygdne dans le métal ou 1'alliage, la plasticité de l'oxyde et du métal, Cette dirfficulté de
cholx explique le nombre important d'études A caractdre systématique pour tenter de trouver des
alltages résistant convenablement 3 1'oxydation. Ceci a toutefols permis de remettre au polnt des
alllages pour des conditions d'utilisation blen définles (zircaloys par exemple), Cependant, pour
des conditions plus sévdres d'emplol, 11 est nécessalre, notamment pour le nloblum (184), d'avolr
recours A des rev@tements protecteurs (1).
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TABLEAUY

Iy A Y A
SOLUBILITE SOLUBILITE
Ne ATOMIQUE ELEMENT ATOMES & N® ATOMIQUE ELEMENT ATOMES
22 Ti 34 23 v 3.2
Ura - 775°C
4 Zr 29 4t Nb L
0 5.5 & 1100°C
22 a 2000°C 2,0 4 800°C
2 Hf 7 Ta ’
7 20 & 700°C 3 5,5 & 1500°C
TABLEAU i
. H DOMAINE DE COMPOSITION
FORMULE DE L'OXYDE SYSTEME CRISTALLIN PARAMETRES (A) (ATOMES % D°'DXYGENE)
Ti0 c.f.C. type NaCl a = U,17 42,0 - 54
T1,0 hexagonal . - 12’235 59,9 - 60,8
2 c = ’, ] - [
3 type corindon c/a = 2.6
‘ a = 3,747
Ti305 orthorhombigue b = 9,465 62,3 - 64,3
c = 9,715
Tio, quadratique A 65,5 - 66,7
= »
a = 5,147
zr0, monoc ! inlque b g'gig 6601 = 66,7
- »
B = gous*
TABLEAU (Il
MODE OE PREPARATION D0f L OXYDE X REFERENCE
Recult sous vide & 900°C de 1a zircone amorphe 0,02 » 0,048 59
Frittage sous pression 3 2000°C 0,006 60
Oxydation de films de zircone & haute température 0,025 1}
Fusion de zircone stoechiométrique au four A bombardement
électronique 0,05 + 0,01 61
Frittage sous vide secondaire A 1850°C 0,005 62
Recuit dans 1*hydrogane A B800°C 0,03 63
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L TABLEAU IV
TEMPERATURE PRESSION O°OXVGENE LO§ CINETIQUE REF.
T = 350°C sz = 1 atm Cubique ou logarithmique 121
T < §50°C 1,3 % 107°< P, <1 atm Logar I thmique 116
T > 550°C 107 <P, <1 atm Parabol Ique 116
250 < T < 600°C P02 = 1 atm Parabol ique 134
T = 600°C yo < Po2 < 700 torr Cubique ou logarithmique 1
puis parabolique
620 < T < 850°C P°2 =1 atm Parabol ique 9
350 < T < 1200°C P02 = 1 atm Parabol Ique puis lindaire 120
850 < T < 1000°C P°2 =1 atm Parabolique puls linéaire 122
1000 < 7 < 1500°C 2 x 1074 < P02 <2 x 1072 torr Linéaire puls parabolique 123
%( TABLEAU V
VALEURS LOI CINETIQUE TEMPERATURE |  OUREE
AUTEURS DE n DCOXYOATION D°OXYOATION |D°OXVDATION PRESSION
BELLE et MALLET (138) 3 Cubique 575 -~ 950°C - 1 atm
GULBRANSEN et 2 Cubique (ou parabolique | 400 - 750°C 6 h 1 atm
ANDREW (136) avec déviation initiale)
PORTE et al, (135) 3 Cubique 700°C 24 h 0,25 atm
DEBUIGNE et LEHR (7&) 2,3 Quasi parabolique 600 - 850°C 100 h 1 atm
PEMSLER (139) 2 Lol parabolique aprés 550 - 850°C 100 h 1 atm
croissance rapide )
1*origine
BERANGER et LACOMBE 2 Lot parabolique avec 550 - 850°C 100 h 1 atm
(66 et 108) déviation & 1'origine
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Figure 22 - Verifations du gain de
masse total m en fonction de la
racine carrée du temps d'oxydation
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Figure 36 - Effet de la température (1000°C - 1800°C) sur la cinétique
d'oxydation du tantale (Po, = 5 x 10-4 torr)(16)
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