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Résumé 

Les phénomènes influençant les dépôts cermets ont été étudiés en co-projetant de 

l’alumine et de l’acier inoxydable par plasma. Après optimisation des paramètres d’injection 

et de projection, l’oxydation en vol des particules d’acier a été examinée. Les oxydes, dont la 

formation en vol est liée aux paramètres de la projection, ont été caractérisés par des analyses 

chimiques. La mouillabilité de l’acier sur l’alumine, examiné par la méthode de la goutte 

posée, est largement améliorée du fait de cette oxydation en vol. Le préchauffage du substrat 

(573K) avant projection améliore la morphologie et l’étalement des splats. De même, 

l’oxydation qui résulte de ce chauffage modifie la morphologie de la surface du substrat et 

apparaît comme un élément très important dans le processus d’étalement des lamelles. Des 

dépôts d’acier, d’alumine et de cermets Al2O3/acier ont été réalisés en utilisant les conditions 

optimales. Il a été montré que les cermets contant 25% d’alumine en masse ont donné des 

dépôts présentant une distribution très homogène des phases, alliée à d’excellentes propriétés 

mécaniques. 

Mots clés : Plasma d’arc, Alumine, Acier inoxydable, Oxydation en vol, Mouvement 
convectifs, Mouillabilité, Etalement des splats, Dépôts composites –céramiques -métaux. 
 
Abstract 

The phenomena influencing plasma sprayed cermet deposits were studied by co-

spraying alumina and stainless steel. After optimization of particle injection and spray 

parameters, the in-flight steel particle oxidation was examined. Formed oxides chemical 

composition was determined and their formation mechanisms and dependence on spraying 

conditions were established. The alumina-steel wetting behavior, analyzed by sessile drop 

method, indicated an improvement due to steel particle oxidation. Optimal splat morphology 

and flattening of single and co-sprayed particles were obtained on substrates preheated at 

573K. The topography modifications, induced by oxide layer on surface of preheated 

substrates, influenced strongly the splat morphology and flattening. The deposits of stainless 

steel, alumina and co-sprayed cermets were developed using optimized spraying conditions 

varying metal and ceramic content. Cermet deposits, composed of 25 wt% alumina-stainless 

steel having homogeneous phase distribution, demonstrated optimal mechanical properties. 

Keywords: Plasma Jet, Alumina, Stainless Steel, In-flight Oxidation, Convective 
Movements, Wettability, Splat Flattening, Ceramic Metal Composite Deposits. 

 





 

i 

TABLE DES MATIERES 
 

 

 

 

 

INTRODUCTION.................................................................................................................... 1 

1. CHAPITRE I 

ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE .............................................................................................. 3 

1.1. DEPOTS CERMETS........................................................................................................ 5 

1.1.1. Applications et composition de dépôts cermets ..................................................... 6 

1.1.2. Techniques d’élaboration des dépôts cermets par projection thermique ............... 7 

1.2. PROJECTION PLASMA................................................................................................. 10 

1.2.1. Fonctionnement d’une torche plasma d’arc soufflé ............................................. 12 

1.2.2. Caractéristiques de jets plasmas........................................................................... 15 

1.2.3. Injection et co-injection des particules dans le jet plasma ................................... 17 

1.2.4. Interactions plasma-particules.............................................................................. 19 

1.3. CONSTRUCTION DES DEPOTS ..................................................................................... 21 

1.3.1. Ecrasement des particules sur le substrat ............................................................. 22 

1.3.2. Empilement des lamelles et construction des dépôts ........................................... 25 

1.4. REACTIONS CHIMIQUES EN PROJECTION PLASMA....................................................... 26 

1.4.1. Engouffrement de l’atmosphère ambiante dans le jet .......................................... 26 

1.4.2. Différentes étapes de l’oxydation......................................................................... 28 

1.4.3. Corrélation entre les phénomènes d'oxydation et la formation des lamelles ....... 32 

1.5. ETUDES DES PROPRIETES AUX INTERFACES NON-REACTIVES ..................................... 34 

1.5.1. Notions théoriques de mouillabilité et de tension superficielle ........................... 34 

1.5.2. Paramètres influençant le mouillage .................................................................... 35 

1.6. CONCLUSIONS ........................................................................................................... 38 

 



 

ii 

2. CHAPITRE II 

STRATEGIE ET PROCEDURE EXPERIMENTALES ................................................... 41 

2.1. MATERIAUX DE DEPART ............................................................................................ 43 

2.1.1. Poudres projetées.................................................................................................. 44 

2.1.2. Substrats ............................................................................................................... 50 

2.2. PROJECTION PLASMA ................................................................................................. 51 

2.2.1. Torche à plasma d’arc .......................................................................................... 51 

2.2.2. Collecte des poudres en vol.................................................................................. 52 

2.2.3. Etude de l’écrasement des particules ................................................................... 56 

2.2.4. Réalisation des dépôts .......................................................................................... 58 

2.3. MOUILLABILITE......................................................................................................... 61 

2.3.1. Méthode de la goutte sessile................................................................................. 61 

2.3.2. Dispositif expérimental ........................................................................................ 63 

2.4. TECHNIQUES D’ANALYSE ET DE CARACTERISATION .................................................. 65 

2.4.1. Microscopie.......................................................................................................... 65 

2.4.2. Spectroscopie ....................................................................................................... 67 

2.4.3. Caractérisations des propriétés mécaniques des dépôts ....................................... 73 

2.5. CONCLUSION............................................................................................................. 79 

 

3. CHAPITRE III 

OXYDATION DES PARTICULES EN VOL ..................................................................... 81 

3.1. PROPRIETES DU JET DE PLASMA STANDARD ET DES PARTICULES............................... 83 

3.2. CARACTERISATION DES PARTICULES COLLECTEES EN VOL ........................................ 86 

3.2.1. Microscope électronique à balayage et analyse élémentaire................................ 86 

3.2.2. Analyse des phases............................................................................................... 90 

3.2.3. Discussion au sujet des mécanismes de formation des oxydes............................ 94 

3.3. INFLUENCE DES PARAMETRES DE PROJECTION SUR L’OXYDATION EN VOL DES 

PARTICULES........................................................................................................................... 99 

3.3.1. Intensité de courant d’arc ..................................................................................... 99 

3.3.2. Teneur en H2 dans le mélange plasmagène........................................................ 103 

3.3.3. Diamètre interne de l’anode de torche ............................................................... 106 



 

iii 

3.3.4. Taille des particules............................................................................................ 110 

3.3.5. Environnement du jet de plasma ........................................................................ 111 

3.3.6. Système de gainage pour limiter l’oxydation en vol.......................................... 115 

3.4. INFLUENCE DE L’OXYDATION EN VOL DES PARTICULES D’ACIER SUR LEUR 

COMPORTEMENT AU MOUILLAGE......................................................................................... 117 

3.4.1. Comportement au mouillage des poudres initiales ............................................ 117 

3.4.2. Comportement au mouillage des poudres collectées dans les conditions plasma 

standard .......................................................................................................................... 120 

3.4.3. Evolution du comportement mouillant de l’acier collecté avec la teneur 

d’oxygène ....................................................................................................................... 126 

3.5. CONCLUSIONS ......................................................................................................... 130 

 

4. CHAPITRE IV 

MORPHOLOGIE ET ETALEMENT DES SPLATS....................................................... 133 

4.1. PROPRIETES DES PARTICULES A L’IMPACT .............................................................. 135 

4.2. MORPHOLOGIE DES SPLATS..................................................................................... 137 

4.2.1. Splats sur substrats froids................................................................................... 137 

4.2.2. Splats sur substrats préchauffés à 573 K............................................................ 141 

4.2.3. Splats sur substrats préchauffés à 723 K............................................................ 144 

4.2.4. Oxydation des substrat et morphologie des splats ............................................. 146 

4.2.5. Caractérisation de la couche d’oxydes des substrats.......................................... 148 

4.3. DEGRE D’ETALEMENT DES SPLATS.......................................................................... 158 

4.4. CONCLUSIONS ......................................................................................................... 161 

 

5. CHAPITRE V 

ELABORATION ET CARACTERISATION DES DEPOTS ......................................... 163 

5.1. STRUCTURE DES DEPOTS ......................................................................................... 165 

5.1.1. Dépôts d’alumine ............................................................................................... 165 

5.1.2. Dépôts d’acier inoxydable.................................................................................. 166 

5.1.3. Dépôts cermets ................................................................................................... 168 



 

iv 

5.2. CARACTERISATION DES PHASES .............................................................................. 170 

5.2.1. Dépôt d’alumine................................................................................................. 170 

5.2.2. Dépôts d’acier inoxydable.................................................................................. 171 

5.2.3. Dépôts cermets ................................................................................................... 172 

5.3. PROPRIETES DES DEPOTS ......................................................................................... 173 

5.3.1. Masse volumique................................................................................................ 173 

5.3.2. Dureté et module d’élasticité.............................................................................. 174 

5.3.3. Test de traction ................................................................................................... 182 

5.4. CONCLUSIONS ......................................................................................................... 183 

CONCLUSION GENERAL................................................................................................ 185 

REFERENCES..................................................................................................................... 189 



 

v 

LISTE DES TABLEAUX 
 

 

 

Tableau 1–1 : Rappel de quelques nombres caractéristiques de l’écoulement plasma et des 

splats (sans dimension)........................................................................................................ 23 

Tableau 2–1 : Analyse chimique de la poudre d’alumine. ....................................................... 44 

Tableau 2–2 : Les voies de fabrication de l’Al2O3 α [281]. ..................................................... 46 

Tableau 2–3 : Analyse chimique des poudres d’acier.............................................................. 49 

Tableau 2–4 : Analyse chimique des substrats......................................................................... 50 

Tableau 2–5 : Paramètres de sablage des substrats avec une sableuse à succion .................... 58 

Tableau 2–6 : Paramètres d’injection des poudres de l’alumine et de l’acier 316L. ............... 59 

Tableau 2–7 : Paramètres plasmas. .......................................................................................... 59 

Tableau 2–8 : Paramètres de test de traction............................................................................ 79 

Tableau 3–1 : Pourcentage massique d’oxygène dans les poudres initiales et collectées en vol 

(mesures LECO). ................................................................................................................. 87 

Tableau 3–2 : Paramètres Mössbauer calculés à partir du spectre des particules Techphy 

collectées présenté à la Figure 3–9 b. .................................................................................. 93 

Tableau 3–3 : Paramètres de projection plasma pour la collecte de particules, pour différentes 

intensités de courant [Débit d’argon= 45 NL.min-1, z=100 mm ] ..................................... 100 

Tableau 3–4 : Paramètres de projection plasma pour la collecte de particules, pour étude de 

l’influence du débit de H2 [Débit d’argon=45 NL.min-1= 80.25 g.min-1, z=100 mm]...... 103 

Tableau 3–5 : Paramètres de projection plasma pour la collecte de particules, en fonction du 

diamètre interne de tuyère de torche [Débit d’argon= 45 NL.min-1, z=100 mm]. ............ 107 

Tableau 3–6 : Composition de l’environnement gazeux du jet.............................................. 112 

Tableau 4–1 : Paramètres Mössbauer des phases présentes à la surface des substrats 

préchauffés. Les spectres sont reportés aux Figure 4–24 a et b. ....................................... 151 

Tableau 5–1 : Masse volumique des dépôts mesurée par méthode Archimède..................... 174 

Tableau 5–2 : Module d’élasticité parallèle ( //E ) et perpendiculaire ( ⊥E ) à la surface de 

déposition. ......................................................................................................................... 179 

 





 

vii 

LISTE DES FIGURES 
 

 

 

 

 

Figure 1–1 : Schéma du principe de fonctionnement d’un réacteur de mécanofusion. ............. 8 

Figure 1–2 : Mécanismes d’enrobage des particules et de fabrication de la poudre cermet...... 8 

Figure 1–3 : Schéma de principe de la projection par plasma d’arc soufflé. ........................... 11 

Figure 1–4 : Eclatement d’un arc entre la cathode et anode et génération du jet plasma. ....... 12 

Figure 1–5 : Tension en fonction de temps dans les modes restrike dans un jet plasma d’Ar-H2 

(a) et mode takeover dans jet plasma d’Ar (b). [331, 332, 117].......................................... 14 

Figure 1–6 : Images du jet plasma mettant en évidence les fluctuations (a). Tracé des 

isothermes montrant les écarts types liés aux fluctuations du jet plasma (b). ..................... 14 

Figure 1–7 : Caractéristiques des gaz plasmagènes en fonction de la température : 

conductivité électrique (a), conductivité thermique (b) et viscosité (c). ............................. 16 

Figure 1–8 : Isothermes pour un mélange Ar-H2 (45:15 Nl.min-1) dans l'air [129, 130]......... 17 

Figure 1–9 : Influence de la configuration d’une multi-injecteur sur le dépôt de poudre avec 

deux matériaux différentes [141]......................................................................................... 18 

Figure 1–10 : Schéma d’écrasement de la particule (a), introduction de Tt (b). ...................... 22 

Figure 1–11 : Schéma d’un dépôt en croissance ...................................................................... 25 

Figure 1–12 : Entraînement de gaz environnants dans un jet de plasma (a).Comparaison des 

vitesses axiales du jet plasma et de l’air entraîné  (Débit d’argon=23,6 Nl.min-1, I=450A, 

V=24V) (b) [128]. ............................................................................................................... 26 

Figure 1–13 : Evolution des espèces oxydantes et réductrices le long de l’axe du jet plasma 

Ar-H2 (50-10 Nl.min-1) I= 500A avec une tuyère de 7mm [207]........................................ 27 

Figure 1–14 : Schémas des lamelles étalées sur le substrat. Système non-mouillant (a) et 

système mouillant (b). ......................................................................................................... 32 

Figure 1–15 : Représentation de l’angle de contact et des tensions de surface. ...................... 35 

Figure 2–1 : Granulométrie de la poudre d’alumine. ............................................................... 45 



 

viii 

Figure 2–2 : Observation micrographique (MEB) de la poudre d’alumine. ............................ 45 

Figure 2–3 : Spectre DRX de la poudre d’alumine. Toutes les raies correspondent à la phase 

d’alumine α. ........................................................................................................................ 45 

Figure 2–4 : Observation micrographique (MEB) de la poudre 316L Metco 41C en surface 

(a,b et c) et en coupe polie (d). ............................................................................................ 47 

Figure 2–5 : Observation micrographique (MEB) de la poudre 316L Techphy en surface (a,b 

et c) et en coupe polie (d). ................................................................................................... 47 

Figure 2–6 : Granulométrie des poudres d’acier 316L : Metco 41C (a) et Techphy (b). ........ 48 

Figure 2–7 : Spectres DRX des poudres d’acier Metco 41C et Techphy. ............................... 49 

Figure 2–8 : Diagramme de constitution des aciers inoxydables [289]. .................................. 49 

Figure 2–9 : Spectres DRX des substrats. Toutes les raies correspondent au Fe α. ................ 50 

Figure 2–10 : Observation micrographique optique de la surface des substrats C40E (1040) (a 

et b) et ASTM 9310 (c et d) après attaque chimique........................................................... 51 

Figure 2–11 : Diagramme schématique de la torche plasma utilisée. ...................................... 52 

Figure 2–12 : Diagramme schématique des montages de collecte des particules en vol 

projetées sous air (a) et dans une chambre sous atmosphère contrôlée (b). ........................ 53 

Figure 2–13 : La séquence des traitements d’images. L’image initiale (a), sélection de la 

particule (b), traitement des rayures et des défauts de l’image (c), transformation 

bichromatique [noir = nodules de l’oxyde, blanc = reste de la particule] (d), séparation du 

chapeau d’oxyde (e), transformation bichromatique de l’image (f).................................... 55 

Figure 2–14 : Dispositif de collecte des splats sous atmosphère ambiante (a), et avec une 

protection d’azote (b). ......................................................................................................... 56 

Figure 2–15 : Cycles thermiques pendant le préchauffage des substrats (a) et pendant la 

réalisation des dépôts (b). .................................................................................................... 57 

Figure 2–16 : Rendement massique (%) des poudres projetées en fonction du courant I (a), du 

débit de H2 (b) et de la distance de projection Z (c). ........................................................... 60 

Figure 2–17 : Représentation des variables de l'équation de Bashworth et Adams................. 62 

Figure 2–18 : Schéma du dispositif pour l’étude de la mouillabilité [309].............................. 64 

Figure 2–19 - Plot d’acier Metco 41C sur le substrat d’Al2O3................................................. 65 

Figure 2–20 : Principe de l’interféromètre (a) et principe de la génération d’image en 3D. ... 66 

Figure 2–21 : Interactions hyperfines [316]............................................................................. 72 

Figure 2–22 : Les différentes directions d’indentation Knoop. ............................................... 74 



 

ix 

Figure 2–23 : Géométrie du pénétrateur Knoop et empreinte après le déchargement (a) ; 

Recouvrement élastique d’une empreinte Knoop (b). ......................................................... 74 

Figure 2–24 : Principe du GindoSonic. .................................................................................... 77 

Figure 2–25 : Schéma des modes flexion (a), torsion (b), longitudinal (c).............................. 77 

Figure 2–26 : Schéma d’assemblage d’une éprouvette de traction. ......................................... 78 

Figure 3–1: Conductivité thermique (a) et viscosité (b) des mélanges gazeux plasmagène 

utilisés.................................................................................................................................. 83 

Figure 3–2: Modélisation des profils de température et de vitesse (a), fractions molaires de 

l’air entraîné dans le jet  et des gaz plasma (b) et fractions molaires de toutes les espèces 

dans le jet de plasma (c). [I = 550 A, Ar-H2 = 45-15 NL.min-1, anode i.d. = 7 mm]. ......... 84 

Figure 3–3: Modélisation numérique de la température (a) et de la vitesse (b) des particules 

Techphy et Metco, pour une trajectoire optimale (3,5° par rapport à l’axe de la torche).      

[I = 550A, Ar-H2 = 45-15 NL.min-1, anode i.d. = 7 mm].................................................... 86 

Figure 3–4 : Micrographies des particules d’acier 316L initiales : poudre Metco en surface (a) 

et en coupe (b), poudre Techphy en surface (c) et en coupe (d).......................................... 87 

Figure 3–5 : Micrographie des particules collectées : (a) Metco en surface, (b) Techphy en 

surface, (c) Metco en coupe et (d) Techphy en coupe. Analyse SDE : (e) matrice 

métallique, (f) Metco en surface, (g) surface granuleuse de la particule Techphy, (h) calotte 

de la particule Techphy et (i) nodule d’oxydes. .................................................................. 88 

Figure 3–6: Examen microsonde d’une particule Techphy en coupe. ..................................... 89 

Figure 3–7 : Diffractogrammes des poudres Techphy et Metco, initiales et collectées (a), et de 

la poudre Metco entre 25° et 35° après démétallisation (b). ............................................... 90 

Figure 3–8 : Spectre IRTF des particules Techphy collectées présentant les bandes de         

Fe3-xCrxO4 (a) et spectre IRTF simulé de FeCr2O4 (b). ....................................................... 91 

Figure 3–9 : Spectre Mössbauer des poudres Techphy initiale et collectée en mode 

transmission (a) et de la poudre collectée en mode CEMS et doublet oxyde extrait (b)..... 92 

Figure 3–10 : Spectre de référence des solutions solides Fe3-x CrxO4 : Fe1.5Cr1.5O4 (x=1,5) et 

FeCr2O4 (x=2) [339]. ........................................................................................................... 93 

Figure 3–11 : Particules d’acier 316L Techphy collectées à 50 mm (a), et à 75 mm (b et c) 

après projection plasma sous air [I=550A, Ar-H2=45-15 NL.min-1, anode id=7mm]. ....... 94 

Figure 3–12 : Composition surfacique des nodules d’oxyde (a) et de toutes les phases oxydes 

(b). Pourcentage massique d’oxygène (c) et pourcentage en oxygène rapporté à celui à   



 

x 

100 mm de la torche dans les particules collectées (d). [I=550A, Ar-H2=45-15 NL.min-1, 

anode id=7mm].................................................................................................................... 95 

Figure 3–13 : Schéma du flux convectif au sein d’une particule totalement fondue (a) et du 

flux circulaire d’un Vortex de Hill Sphérique (b). .............................................................. 96 

Figure 3–14 : Vortex de Hill dans une particule de fer de 60 µm de diamètre injectée avec 

vitesse de 2,5 ms-1 (a et b), et distribution de l’oxyde dans la particule à différents 

intervalles de temps (c, d, e et f) [346]. ............................................................................... 97 

Figure 3–15 : Effets des mouvement convectifs à la surface des particules collectées à une 

distance de tir de 50 mm [I=550A, Ar-H2=45-15 NL.min-1, anode i.d.=7mm]. ................. 98 

Figure 3–16 : Particules Metco collectées après projection avec une torche plasma de diamètre 

6 mm [I=550A, Ar-H2=45-15 NL.min-1, z=100 mm]. ........................................................ 99 

Figure 3–17 : Poudre Techphy collectée : Pourcentage surfacique des nodules d’oxyde (a) et 

de l’oxyde total (b) après traitement d’image. Pourcentage massique oxygène obtenu par 

LECO (c). [voir Tableau 3–3 pour des paramètres de projection]. ................................... 100 

Figure 3–18: Profils axiaux des vitesse (a), température (b) et fraction molaire d’air entraîné 

(c) en fonction de la distance en aval du jet, pour les paramètres initiaux du Tableau 3–3.

........................................................................................................................................... 101 

Figure 3–19: Evolution axiale de la température (a) et de la vitesse (b) des particules Techphy 

dans le jet pour les conditions optimales d’injection. [Paramètres de tir du Tableau 3–3]102 

Figure 3–20 : Poudre Techphy collectée : Pourcentage surfacique des nodules d’oxyde (a) et 

de l’oxyde total (b) après traitement d’image. Pourcentage massique d’oxygène obtenu par 

LECO (c). [Paramètres de projection du Tableau 3–4]. .................................................... 104 

Figure 3–21 : Profils axiaux des vitesse (a), température (b) et fraction molaire d’air entraîné 

(c) en fonction de la distance en aval du jet, pour les paramètres initiaux du Tableau 3–4.

........................................................................................................................................... 105 

Figure 3–22 : Evolution axiale de la température (a) et de la vitesse (b) des particules Techphy 

dans le jet de plasma pour les conditions optimales d’injection. [Paramètres de tir du 

Tableau 3–4]. ..................................................................................................................... 106 

Figure 3–23: Poudre Techphy collectée : Pourcentage surfacique des nodules d’oxyde (a) et 

de l’oxyde total (b) après traitement d’image. Pourcentage massique oxygène par LECO 

(c). (Paramètres de projection : Tableau 3–5) ................................................................... 107 



 

xi 

Figure 3–24 : Profils axiaux des vitesse (a), température (b) et fraction molaire d’air entraîné 

(c) en fonction de la distance en aval du jet, pour les paramètres initiaux du Tableau 3–5.

........................................................................................................................................... 108 

Figure 3–25 : Evolutions axiaux de la température (a) et de la vitesse (b) des particules 

Techphy dans le jet de plasma pour les conditions optimales d’injection. [Paramètres de 

tir : Tableau 3–5]. .............................................................................................................. 109 

Figure 3–26: Pourcentage massique d’oxygène dans les particules Techphy (T) et Metco (M) 

en fonction du courant [H2= 15 NL.min-1, anode i.d.= 7 mm] (a), du débit de H2 [I= 550 A, 

anode i.d.= 7 mm] (b), et du diamètre interne de la torche [I= 550 A, H2= 15 NL.min-1] (c). 

Pour toutes les conditions, débit d’argon=45 NL.min-1, z=100 mm. ................................ 110 

Figure 3–27: Particules collectées, projetées dans des atmosphères O2-N2. CN5 (a), CN4 (b), 

CN3 (c), CN2 (d), CN1 (e). (voir Tableau 3–6 pour des références)................................ 113 

Figure 3–28 : Pourcentage surfacique des nodules d’oxyde (a) et pourcentage massique en 

oxygène (b) des particules collectées en fonction de la teneur en O2 dans l’atmosphère 

environnant le jet de plasma. ............................................................................................. 113 

Figure 3–29 : Particules collectées en fonction de l’environnement d’argon-azote autour du jet 

de plasma (O2 maintenu à 10% vol.) CN3 (a), CNA6 (b), CNA7 (c). (cf Tableau 3–6 pour 

les références bibliographiques). ....................................................................................... 114 

Figure 3–30 : Teneur surfacique des nodules d’oxyde (a) et pourcentage massique en oxygène 

(b) des particules collectées en fonction de la teneur en Ar et N2 dans l’atmosphère du jet 

de plasma contenant de 10% vol de O2. ............................................................................ 115 

Figure 3–31 : Schéma du système de gainage (a) et son  montage avec la torche plasma (b).

........................................................................................................................................... 116 

Figure 3–32 : Teneur massique en oxygène dans les particules Techphy collectées en fonction 

du débit d’air du système de gainage. [I=550A, Ar-H2 45-15 NL.min-1, anode i.d.=7mm, 

z=100mm].......................................................................................................................... 116 

Figure 3–33 : Angle de contact (a) et dimensions relatives (b) pour l’acier Techphy, sur 

substrat d’alumine. ............................................................................................................ 118 

Figure 3–34 : Angle de contact (a) et dimensions relatives (b) pour l’acier Metco, sur substrat 

d’alumine. .......................................................................................................................... 119 

Figure 3–35 : Image de goutte d’acier Techphy collecté, sur substrat d’alumine en fonction de 

la température. ................................................................................................................... 120 



 

xii 

Figure 3–36 : Angle de contact de l’acier Metco collecté sur substrat d’alumine. ................ 121 

Figure 3–37 : Images de la goutte d’acier Metco collectée sur substrat d’alumine en fonction 

de T et au cours du palier à T=1738 K. ............................................................................. 121 

Figure 3–38 : Images de la goutte à partir de la poudre Metco collectée, sur substrat d’alumine 

à la température de mise en goutte (a) et à la fin du palier isotherme (b) ......................... 122 

Figure 3–39 : Micrographie optique (a) et MEB (b) en coupe d’une goutte d’acier Metco 

collectée sur substrat d’alumine après un test de mouillabilité à T=1738 K et 30 min..... 122 

Figure 3–40 : Schémas signifiant le mode de mesure de θ et θ*. .......................................... 122 

Figure 3–41 : Evolution de θ et θ* pour la poudre Metco collectée sur substrat d’alumine.. 123 

Figure 3–42: Micrographies MEB des substrats d’alumine après les tests de mouillabilité, de 

la poudre Metco collectée, à T=1738 K, t=1 min (a) et t=30 min(b). Analyse SDE de 

l’interface céramique métal (c) le long de la ligne triple après 1 min (d) après 30 min (e) et 

du substrat d’alumine (f). Le pic non indexé sur les clichés SDE correspond à l’or. ....... 124 

Figure 3–43 : Micrographie (MEB) en coupe de l’interface acier collecté Metco/alumine après 

30 min à T=1738 K (a). Profil de diffusion de tous les éléments le long de l’interface (b) et 

des principaux éléments (Fe, Si, Al) (c). ........................................................................... 125 

Figure 3–44 : Micrographie MEB en coupe de la ligne triple Metco collecté-alumine après 

t=30 min à T=1738 K (a). Image X des principaux éléments à l’interface (b). ................ 126 

Figure 3–45 : Evolution des angles θ (a) et θ* (b) pour la poudre Metco collectée, sur substrat 

d’alumine, avec l’intensité du courant d’arc. .................................................................... 127 

Figure 3–46 : Evolution des angles θ (a) et θ* (b) pour la poudre Metco collectée, sur substrat 

d’alumine, avec le diamètre interne de l’anode de la torche plasma................................. 128 

Figure 3–47 : Images de la poudre Metco collectée, sur alumine, illustrant les difficultés 

rencontrées lors du développement de la gangue. ............................................................. 129 

Figure 3–48: Evolution de θ et θ* en fonction de la teneur massique en oxygène dans les 

particules Metco collectées................................................................................................ 129 

Figure 4–1 : Profils de la température (a) et de la vitesse (b) des particules d’alumine et 

d’acier. (Les paramètres de projection figurent dans les Tableau 2–6 etTableau 2–7). .... 136 

Figure 4–2 : Profils de la masse spécifique (a), de la viscosité (b) et Re (c) pour une particule 

d’alumine. Profils de la masse spécifique (d), de la viscosité (e) et Re (f) pour une particule 

d’acier. (Les paramètres de projection figurent dans les Tableau 2–6 etTableau 2–7). .... 137 

Figure 4–3 : Micrographies de splats d’acier 316L sur substrat d’acier 1040 froid. ............. 138 



 

xiii 

Figure 4–4 : Profil (a) et micrographie (b) interférométriques de splat d’acier 316L sur 

substrat d’acier 1040 froid................................................................................................. 138 

Figure 4–5 : Micrographies de splats d’alumine sur substrat d’acier 1040 froid................... 139 

Figure 4–6 : Profil (a) et micrographie (b) interférométriques de splat d’alumine sur substrat 

d’acier 1040 froid. ............................................................................................................. 139 

Figure 4–7 : Micrographies de splats d’alumine (sombre) et d’acier (clair) coprojetés sur 

substrat d’acier 1040 froid................................................................................................. 139 

Figure 4–8 : Micrographies interférométriques de splats d’alumine et d’acier sur substrat 

d’acier 1040 froid. ............................................................................................................. 140 

Figure 4–9 : Micrographies de splats d’acier sur substrat d’acier 1040 préchauffé à 573K.. 142 

Figure 4–10 : Profil (a) et micrographie (b) interférométriques de splat d’acier 316L sur 

substrat d’acier 1040 préchauffé à 573K........................................................................... 142 

Figure 4–11 : Micrographies de splats d’alumine sur substrat d’acier 1040 préchauffé à 573K.

........................................................................................................................................... 143 

Figure 4–12 : Profil (a) et micrographie (b) interférométriques de splat d’alumine sur substrat 

d’acier 1040 préchauffé à 573K. ....................................................................................... 143 

Figure 4–13 : Micrographies de splats d’alumine (sombre) et d’acier (clair) coprojetés sur 

substrat d’acier 1040 préchauffé à 573K........................................................................... 144 

Figure 4–14 : Micrographies de splats d’acier sur substrat d’acier 1040 préchauffé à 723K.145 

Figure 4–15 : Profil (a) et micrographies (b,c et d) interférométriques de splats d’acier 316L 

sur substrat d’acier 1040 préchauffé à 723 K. Micrographie complète du splat (b), bulles 

dans un splat (c), périphérie et bord du splat (d). .............................................................. 145 

Figure 4–16 : Micrographies de splats d’alumine sur substrat d’acier 1040 préchauffé à 723K.

........................................................................................................................................... 146 

Figure 4–17 : Micrographie (b) interférométriques de splat d’alumine sur substrat d’acier 

1040 préchauffé à 723 K. .................................................................................................. 146 

Figure 4–18 : Micrographies MEB (a et c), profil (d) et micrographie interférométriques (e) de 

splat d’acier 316L sur substrat d’acier 1040 préchauffé à 673 K...................................... 147 

Figure 4–19 : Micrographies de (a et b), profil (c) et micrographie interférométriques (d) de 

splats d’acier 316L sur substrat d’acier 1040 préchauffé à 723 K dans l’azote. ............... 147 

Figure 4–20 : Micrographies de splats d’acier 316L sur substrat d’acier faiblement allié 9310 

préchauffé à 723 K. ........................................................................................................... 148 



 

xiv 

Figure 4–21 : Diffractogrammes DRX à faible incidence des substrats d’acier 1040 (a) et 

d’acier 9310 (b) préchauffés à différentes températures. .................................................. 149 

Figure 4–22 : Spectres IRTF des substrats d’acier 1040 (a) et d’acier 9310 (b) préchauffés à 

différentes températures. ................................................................................................... 149 

Figure 4–23 : Spectres IRTF théoriques (modélisation) du Fe2O3 et du Cr2O3. .................... 150 

Figure 4–24 : Spectres Mössbauer de substrats d’acier 1040 (a) et d’acier 9310 (b) 

préchauffés à différentes températures. (Paramètres Mössbauer : Tableau 4–1). ............. 150 

Figure 4–25 : Epaisseur de la couche d’oxyde à la surface des substrats préchauffés dans 

différentes conditions. ....................................................................................................... 152 

Figure 4–26: Micrographies de surface des substrats oxydés: acier 1040 préchauffé à 573 K 

(a), à 723 K (b), et acier 9310 préchauffé à 723 K(c)........................................................ 154 

Figure 4–27 : Topographie d’un substrat poli avant préchauffage. ....................................... 154 

Figure 4–28 : Topographie des substrats d’acier 1040 préchauffés à 573 K. ........................ 155 

Figure 4–29 : Topographie des substrats (a–e) et profil de la surface (f) d’acier 1040 

préchauffés à 723 K........................................................................................................... 156 

Figure 4–30: Topographie des substrats (a–e) et profil de la surface (f) d’acier 9310 

préchauffés à 723 K........................................................................................................... 157 

Figure 4–31 : Profils des splats d’acier 316L sur substrat d’acier 1040 froid (a), préchauffé à 

573 K (b) et préchauffé à 723 K (c). ................................................................................. 159 

Figure 4–32 : Profiles des splats d’alumine sur substrat d’acier 1040 froid (a), préchauffé à 

573 K (b) et préchauffé à 723 K (c). ................................................................................. 159 

Figure 4–33 : Degré d’étalement des particules d’alumine et d’acier 316L sur substrat d’acier 

1040 préchauffé à différentes températures sous air (a). Degré d’étalement des particules 

d’acier 316L sur substrats d’acier 1040 et 9310 préchauffés dans différentes conditions (b).

........................................................................................................................................... 160 

Figure 5–1 : Micrographies (MEB) en coupe polie (a) et fracturée (b), et en surface polie (c et 

d) du dépôt d’alumine élaboré à 573 K. (Paramètres de projection Tableaux 2-6 et 2-7). 165 

Figure 5–2 : Micrographie optique (a et b) et micrographie (MEB) (c et d) du dépôt d’acier 

(Techphy) élaboré à 573 K (Paramètres de projection : Tableau 2–6 et Tableau 2–7)..... 166 

Figure 5–3 : Micrographie (MEB) d’une fracture en coupe du dépôt d’acier (Techphy) élaboré 

à 573 K (voir Tableau 2–6 et Tableau 2–7 pour des paramètres de projection)................ 167 



 

xv 

Figure 5–4 : Taux d’oxyde dans les dépôts d’acier en fonction de la température de déposition 

mesurée par traitement d’image (a) et par LECO (b). (Paramètres de projection : Tableaux 

2-6 et 2-7). ......................................................................................................................... 167 

Figure 5–5 : Teneur en oxygène des dépôts d’acier Techphy élaborés en utilisant les 

prolongateurs (a) et pourcentage surface d’oxyde des dépôts d’acier Techphy et Metco 

réalisés avec ou sans gainage d’azote (b). (Température de déposition = 573K. Paramètres 

de projection : Tableau 2–6 etTableau 2–7). ..................................................................... 168 

Figure 5–6 : Micrographies en coupe (a) et de la surface (b) du dépôt cermet 25% alumine – 

75% acier. Cartographie SDE de la coupe transversale du dépôt (c, d et e). (Température de 

déposition = 573K. Voir Tableau 2–6 et Tableau 2–7 pour les paramètres de projection).

........................................................................................................................................... 169 

Figure 5–7 : Micrographies du dépôt cermet 50% alumine-acier en coupe (a) et en surface(b), 

(Température de déposition = 573K. Paramètres de projection : Tableaux 2-6 et 2-7). ... 169 

Figure 5–8 : Micrographies du du dépôt 75% alumine-acier en coupe (a) et en surface(b). 

(Température de déposition = 573K. Paramètres de projection : Tableaux 2-6 et 2-7). ... 170 

Figure 5–9: Diffractogrammes des dépôts d’alumine. ........................................................... 170 

Figure 5–10 : Diffractogrammes des dépôts d’acier. ............................................................. 171 

Figure 5–11: Spectre Mössbauer du dépôt d’acier Techphy (a). Spectres IRTF des dépôts 

d’acier indiquant Fe3-xCrxO4 (b). (Paramètres de projection des Tableau 2–6 et          

Tableau 2–7). ..................................................................................................................... 172 

Figure 5–12 : Diffractogrammes des dépôts cermets............................................................. 173 

Figure 5–13 : Empreintes Knoop: perpendiculaire à la projection (a), parallèle à la projection 

et perpendiculaire à l’étalement des particules (b), parallèle à la projection et à l’étalement 

des particules (c)................................................................................................................ 174 

Figure 5–14 : Micro duretés Vickers (a) et Knoop (b), rapport entre dureté (H) et module 

d’élasticité (E) (c) et E (d) des dépôts d’alumine. [CS= cross section]............................. 175 

Figure 5–15 : Micro duretés Vickers (a) et Knoop (b), rapport entre dureté (H) et module 

d’élasticité (E) (c) et E (d) des dépôts d’acier. [CS= coupe]............................................. 177 

Figure 5–16 : Micro-dureté (a), et module d’élasticité (E) (b) des différents dépôts d’acier. 178 

Figure 5–17 : Microdureté des dépôts cermets. ..................................................................... 178 

Figure 5–18 : Module d’élasticité (E) (b) des dépôts cermets. .............................................. 179 



 

xvi 

Figure 5–19 : Module d’élasticité (E) des dépôts cermets par techniques ultrasonique (a) et 

flexion quatre points (b). ................................................................................................... 180 

Figure 5–20 : Microscopie des splats d’alumine (a) et d’acier (b) sur un dépôt poli d’acier, et 

des splats d’alumine (c) et d’acier (d) sur un dépôt poli d’alumine. Les dépôts ont été 

préchauffés à 573K............................................................................................................ 181 

Figure 5–21 : Microscopie d’une coupe facturées des dépôts cermet: 25% massique alumine-

acier (a) et 75% massique alumine-acier (b). .................................................................... 182 

Figure 5–22: Adhérence des dépôts d’alumine et d’acier en fonction du préchauffage du 

substrat............................................................................................................................... 183 

 

 



 

1 

INTRODUCTION 
Dans la course actuelle aux procédés ayant le meilleur rapport qualité prix, les dépôts 

épais ont désormais un rôle clef parmi les nombreux candidats en lice. Afin d’améliorer les 

caractéristiques des dépôts et leur applicabilité dans les conditions extrêmes, les dépôts 

cermets à base de métal et de céramique de propriétés spécifiques ont été développés. 

Parallèlement, la progression des connaissances sur les matériaux ainsi que sur les procédés 

de fabrication des revêtements est actuellement très rapide. Parmi les procédés connus, la 

projection thermique est sans contestation l’une des techniques les plus appréciées. 

La projection plasma fait partie de la projection thermique qui regroupe un ensemble 

de procédés dans lesquels des matériaux sous forme pulvérulente (particules de taille 

inférieure à 100 µm, environ) sont déposés dans un état fondu ou semi-fondu sur des substrats 

préalablement préparés [1, 2]. Introduit en 1909 par Dr. Schoop [3],  la projection thermique 

s’est développée en premier temps d’une façon empirique et coûteuse limitant son usage aux 

domaines aérospatial, nucléaire et militaire. Au cours du temps, les progrès, grâce à la 

recherche fondamentale et appliquée, ont amélioré la qualité et la reproductibilité du dépôt, 

tout en diminuant le coût de production. Ces progrès ont permit d’élargir les applications de 

procédés plasma qui s’étendent actuellement aux domaines automobile, énergie, outillage, 

etc.… Cependant, les résultats ne sont pas encore tout à fait satisfaisants et l’élargissement 

des applications demande une meilleure compréhension des phénomènes intervenant au cours 

du dépôt, de façon à améliorer la qualité et la fiabilité des couches projetés.  

Le laboratoire Science des Procédés et Traitements de Surface (SPCTS) a jusqu’à 

présent orienté ses recherches vers l’étude du jet plasma [4, 5], des phénomènes à la sortie de 

la torche tel que l’entraînement de l’air, en relation avec les propriétés du jet et le 

comportement physico-chimique des particules [6, 7]. D’autres travaux ont concerné les 

propriétés des particules en vol et leur impact sur le substrat [8, 9] ainsi que l’étalement et 

l’empilement des splats [9, 10]. Ces études ont été également reliées aux propriétés des 

dépôts. Cependant les matériaux les plus souvent étudiés sont les céramiques et peu 

d’investigations ont été menés sur les revêtements métalliques ou cermets. 

Ce mémoire, tout en utilisant les donnés issues des travaux précédents, complète les 

connaissances en direction des dépôts non totalement céramiques : métaux et cermets. Notre 

démarche a pour objectif la compréhension des mécanismes intervenant lors de la projection 
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plasma de façon à contrôler les propriétés des dépôts cermets. Au cour de ce travail, nous 

nous sommons intéressés à l’optimisation du procédé de co-projection en étudiant le 

comportement des particules en vol et leur étalement sur le substrat. Les interactions à 

l’interface céramique-métal ont été également caractérisées. Toutes les études sont liées à la 

croissance des dépôts et à leurs propriétés. 

Le chapitre I est concerné à l’étude bibliographique des matériaux et des applications 

des dépôts cermets ainsi qu’aux connaissances générales concernant la projection plasma. Les 

mécanismes et les phénomènes intervenant lors de la projection des particules céramiques 

ou/et métalliques sont exposés dans la deuxième partie du chapitre. L’importance des 

interactions à l’interface des différentes phases de cermet et leur mouillabilité sont soulignées 

à la fin de ce chapitre. 

Le deuxième chapitre fait le point sur la nature des matériaux utilisés, les dispositifs, la 

démarche expérimentale et l’ensemble des techniques de caractérisation. L’optimisation des 

paramètres de projection de chacune des poudres sont également exposés. 

Les résultats concernant les propriétés et l’oxydation des particules métalliques en vol 

sont présentés dans le chapitre 3. L’influence des principaux paramètres de projection sur la 

teneur en oxydes, la caractérisation des oxydes et le système de gainage pour les contrôler 

sont présentés. Les données expérimentales sont liées avec les modèles des propriétés plasma-

particules afin de souligner les mécanismes d’oxydation en vol. Au final, l’influence de 

l’oxydation des particules en vol sur leur comportement au mouillage est résumée.  

Le chapitre IV rassemble des résultats sur l’étalement des particules et la formation 

des splats sur les substrats préparés dans différentes conditions : température et 

environnement de préchauffage, chimie et topographie des couches d’oxydes à la surface, 

etc… Les propriétés thermo-physiques des particules à l’impact et la caractérisation de la 

surface des substrats sont corrélées avec l’étalement des splats. 

En utilisant les conclusions des chapitres précédents, le chapitre V fait le point et 

compare les propriétés des dépôts métalliques, céramiques et cermets. Après l’étude de la 

microstructure, l’analyse des phases, la mesure de quelques propriétés physiques et 

mécaniques des dépôts, au cours des différentes étapes de procédés, les conditions opératoires 

optimales sont présentées.  



 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

1. CHAPITRE I 

ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE 

 

 





Chapitre 1: Etude bibliographique 

 

5 

 

Ce chapitre présente les points nécessaires à la compréhension du travail réalisé lors 

de la préparation de ce mémoire. La première partie aborde les applications, les matériaux et 

les techniques d’élaboration des dépôts composites céramique-métal (cermet) par projection 

thermique. Les fondements et les principes de la projection plasma ainsi que les mécanismes 

et les phénomènes intervenant lors de la projection des particules céramiques ou/et 

métalliques sont exposés dans la deuxième partie du chapitre. Au final, ce chapitre souligne 

l’importance des interactions à l’interface des différentes phases formant un cermet.  

1.1. DEPOTS CERMETS 

Un dépôt cermet est un composite constitué de deux phases ou plus, à base de métal et 

de céramique. Chacune de ces phases, en gardant ses propriétés intrinsèques dans le cermet, 

apporte de nouvelles combinaisons de propriétés physiques, mécaniques, thermiques etc… 

[11]. Les accroissements de la dureté, des propriétés élastiques et de la résistance au 

frottement des revêtements métalliques ont été mesurés après l’addition de la phase dure 

(céramique) [12, 13]. La résistance à la rupture [14, 15] et au choc thermique [16] de la 

céramique peuvent être améliorées en ajoutant des métaux. Il a été aussi montré qu’un faible 

pourcentage des métaux mous (Ag, Cu, Pb) dans les dépôts céramiques peut aider à abaisser 

le coefficient de frottement [17, 18]. Les cermets peuvent aussi être utilisés pour lutter contre 

la corrosion et l’oxydation [19]. D’une façon générale, les propriétés de ces dépôts sont 

fortement liées aux interactions et caractéristiques des interfaces entre les différents phases 

[20, 21], aux modes d’élaboration [22, 23], et à la microstructure au sens large de terme [24, 

25] etc…  

Les dépôts cermets ont été développés par des procédés très divers : projection 

thermique [26, 27], dépôt physique en phase vapeur (PVD) [28], dépôt chimique en phase 

vapeur (CVD) [29], déposition électrophorétique (EPD) [30, 31], déposition électrospark 

(ESD) [32], etc… La projection thermique est une des techniques la plus adaptée pour leur 

élaboration du fait de sa versatilité et de son aspect économique. Les paragraphes suivants 

donnent en détail les applications et les méthodes d’élaboration de ces revêtements par 

projection thermique. 



Chapitre 1 : Etude bibliographique 

 

6 

1.1.1. Applications et composition de dépôts cermets 

Pour lutter contre le frottement et la tribo-corrosion, les dépôts cermet WC-M sont les 

plus utilisés [33, 34]. M représente la phase métallique, constituée souvent de Co, Ni, Cr ou 

de leur alliage, qui a pour rôle de maintenir la phase carbure et d’assurer une bonne protection 

contre la corrosion et l’oxydation à haute température. Récemment, Itsukaichi et Osawa [35] 

ont développé de nouveaux dépôts WC-Cr3C2-Ni avec d’excellentes propriétés tribologiques 

et de résistance à la rupture. Dans les applications où les contraintes mécaniques, l’érosion et 

la corrosion (notamment par les vapeurs des acides) sont importantes, les cermets TiC-Ni 

remplacent WC-M [36, 37]. D’autres cermet avec une phase de carbure de Cr3C2 ou TaC sont 

aussi exploités et présentent une résistance supérieure à l’érosion [37, 38]. Pour les 

applications où la résistance à l’abrasion et à l’érosion est extrêmement importante, des dépôts 

cermets avec des particules de diamants sont actuellement développés [39]. 

Les dépôts céramiques oxydes Al2O3 et Cr2O3 sont très résistants à l’usure [40, 41]. 

Leur résistance au frottement est inférieure à celle des dépôts à base carbure mais leur 

excellente stabilité chimique en font de très bons candidats dans le cas d’utilisation en 

frottement en milieu agressif [42, 43]. Elaborés par projection thermique, les dépôts de ces 

matériaux cependant possèdent plusieurs types de défauts (transformation de phase, porosité, 

fissures etc….) réduisant leur application tribologique [44]. Les phases secondaires de 

céramiques comme TiO2 et ZrO2 ou /et de métal comme Cu, Ni ou Cr ont parfois été ajoutées 

dans les dépôts d’alumine [45, 46, 47]. L’addition de ces phases améliore à la fois la 

résistance à la rupture et la résistance au frottement [41, 45-47]. 

Les revêtements cermets, sous forme de matériaux à gradient de fonction (functionally 

graded materials, FGM), sont aussi de plus en plus utilisés pour la fabrication de barrières 

thermiques (TBCs) [48, 49]. Dans un système TBC classique, la zircone stabilisée à été 

projetée sur des substrats avec une sous couche métallique (MCrAlY, NiCr etc…) [50]. Il à 

été observé que des contraintes en tension sont générées lors des cyclages thermiques 

provoquant des fissures dans le dépôt de zircone [51]. De plus, des gradients de contraintes 

existent dans le dépôt ce qui se traduit par un moment fléchissant et des contraintes en tension 

tout le long de l’interface zircone-sous couche [51, 52]. Ces défauts provoquent le 

détachement prématuré des dépôts de zircone [51, 52]. La différence importante de coefficient 
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de dilatation entre la zircone (de l’ordre de 10-5 K-1) et le substrat (de l’ordre de 1,6.10-5 K-1) 

diminue l’adhérence à l’interface [53]. On limite ce différentiel de dilatation en utilisant une 

souche couche en superalliage dont le coefficient de dilatation (de l’ordre de 1,3.10-5 K-1) est 

intermédiaire entre ceux du substrat et de la zircone. Cependant, l’oxydation en service de 

sous couche métallique aggrave le risque de delamination [54, 55]. Pour éliminer ou limiter 

ces problèmes, de nouveaux systèmes de barrières thermiques sont développés en utilisant des 

FGMs [48, 49]. Ces dépôts possèdent un gradient de composition allant de la zircone pure en 

surface vers la structure MCrAlY sur le substrat. La proportion de phase céramique est réduite 

graduellement selon l'épaisseur du dépôt. Le gradient de composition améliore la distribution 

des contraintes [56], la résistance à la rupture et aux chocs thermiques [57]. Il réduit aussi le 

risque d’accumulation des contraintes en tension à l’interface entre la sous couche et la 

zircone [56]. 

 Les FGMs sont aussi développés comme biomatériaux dans les systèmes 

HydroxyApatite (HA)/Ti [58]. HA possède d’excellentes propriétés osteoconductives et 

bioactives, il est donc le composé privilégié dans les applications dentaires et orthopédiques 

[59]. La fragilité de HA et les risques de rupture à l’interface conduisent aujourd’hui à 

l’utilisation de cermets pour les applications in-vivo [60]. 

1.1.2. Techniques d’élaboration des dépôts cermets par projection thermique 

1.1.2.a Fabrication et projection des poudres cermets 

Les dépôts cermets sont principalement élaborés en projetant des poudres cermets 

préalablement fabriquées. Il existe un grand nombre de procédés d’obtention des poudres 

destinées à la projection thermique. Les paragraphes suivants présentent brièvement des 

méthodes les plus utilisées : 

• Mécanofusion : En provoquant une réaction mécanochimique de surface entre différents 

matériaux, de nouveaux matériaux peuvent être préparés [61, 62]. Le principe de la 

mécanofusion consiste à appliquer une pression mécanique sur des poudres qui subissent 

des forces de compression, de cisaillement, de laminage et d’usure par frottement [63]. 

Pour cela, les poudres sont introduites dans un réacteur constitué d’une chambre 

cylindrique en rotation et d’un assemblage de deux pièces de compression et de deux 
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racloirs (Figure 1–1). Elles sont plaquées contre la paroi du fait de la force centrifuge et 

elles sont compressées dynamiquement par les pièces de compression. Les racloirs 

décolmatent les particules de la paroi. Ces phénomènes permettent l’enrobage partiel ou 

complet d’une poudre par une autre. Normalement les particules les plus grosses forment 

le cœur de la particule composite et les particules fines s’accumulent à la surface. 

L’enrobage dépend de la taille, de la nature, et de la morphologie des poudres initiales 

ainsi que des paramètres du procédé (Figure 1–2) [64]. L’avantage de cette technique est 

l’obtention des poudres constituées de particules sphériques ayant une bonne distribution 

de phase, un excellent contact entres les différents phases sans liants et avec un contrôle 

de leur granulométrie [65]. 

 

 

Figure 1–1 : Schéma du principe de fonctionnement d’un réacteur de mécanofusion. 

 

 

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

 

(d) 

Figure 1–2 : Mécanismes d’enrobage des particules et de fabrication de la poudre cermet. 
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• Agglomération / Agglomération et frittage : Les poudres agglomérées sont fabriquées lors 

de l’atomisation sous eau ou sous gaz des particules métalliques [66] avec la co-injection 

des particules céramiques [67]. L’atomisation séchage (spray drying) [68] à été également 

utilisée pour fabriquer les agglomérats des poudres cermets. Cette technique consiste à 

projeter une suspension constituée de particules de céramiques et de métaux avec des 

liants. A l’aide d’une source de chaleur le solvant est vaporisé produisant les agglomérats 

de particules plus ou moins sphériques. Ces agglomérats présentent un pourcentage de 

porosité élevé et doivent être ultérieurement calcinés voire frittés. Les poudres 

agglomérées sont utilisées dans les travaux [13, 33, 69] pour élaborer des dépôts cermets. 

Cependant du fait de leur mauvaise tenue mécanique et de leur faible résistance aux chocs 

thermiques une désagglomération à été observé lors de leur pénétration dans le jet plasma 

ou la flamme [70]. Ceci se traduit par une porosité élevé du dépôt et de faibles propriétés 

mécaniques. Le frittage de poudres agglomérées permet de renforcer la cohésion 

mécanique des agglomérats [70, 71]. La température de frittage varie selon le type de 

matériau. Les agglomérats frittés conservent leur forme sphérique et leur caractère poreux 

(la porosité est relativement faible par rapport à celle des agglomérats sans frittage).  

• Poudre avec revêtements : Des poudres cermets peuvent être fabriquées par revêtement 

d’une poudre par une autre en utilisant une méthode electrochmique (electrochemical 

clading) ou chimique (chemical clading) [72]. Ces techniques permettent de fabriquer des 

poudres sphériques avec une bon écoulement des particules et de limiter des risques de 

ségrégation des phases.  

• D’autres procédés ont aussi été employés pour fabriquer les poudres cermet pour la 

projection thermique : Fusion et broyage [72], Self propagating High temperature 

Synthesis (SHS) [73], etc…. 

Il faut noter que la morphologie et les propriétés physico-chimiques dépendent du 

procède de fabrication de poudre [70] qui peut modifier leur comportement lors de la 

projection thermique et par là même que la qualité des dépôts. Pour une même composition 

des éléments dans la poudre WC-Co, de Villiers Lovelock [33] a souligné l’importance des 

techniques de fabrication sur la morphologie des particules, le taux des différentes phases et 

leurs cristallinités. 
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1.1.2.b Cermet in-situ 

Plusieurs travaux ont été effectués pour élaborer des poudres ou des dépôts cermet in-

situ en favorisant les réactions en vol des particules métalliques sous atmosphère réactive. La 

projection plasma réactive (RPS) est particulièrement exploitée [74, 75]. Un environnement 

constitué de gaz réactifs, comme l’azote [76, 77] ou le méthane [78], est introduit autour du 

jet plasma. Les gaz environnants s’engouffrent dans le jet plasma (voir le paragraphe 1.4.1, p. 

26) et réagissent avec les particules métalliques en formant les phases céramiques [79]. Le 

taux de phase céramique formée in-situ et de phase métallique non-réagie dépend de la 

thermodynamique et de la cinétique des réactions chimiques ; elles-mêmes liées à plusieurs 

paramètres. Le taux de composé formé en vol peut considérablement augmenter si les 

mouvements convectifs dans les particules sont favorisés [80] (voir le paragraphe 1.4.2 pour 

le détail sur les mouvements convectifs et leurs effets sur la réactivité des particules). Cette 

technique d’élaboration des cermets par réactions en vol a aussi été appliquée à d’autres 

procédés de projection thermique tel que l’arc fil [81].  

1.1.2.c Co-projection 

Les dépôts composites sont aussi développés en injectant deux poudres simultanément 

dans le jet plasma ou dans la flamme [82]. Les différences de granulométrie, de masse 

volumique et de morphologie des différentes particules nécessitent leur injection par multi-

injecteur afin de mieux contrôler les trajectoires et le traitement dans le jet ou dans la flamme 

[83]. La co-projection permet d’éviter les complexes et coûteuses méthodes de fabrication de 

poudres composites. Cependant cette technique est généralement adaptée pour la projection 

de poudres stables comme les oxydes en formant des composites oxyde-oxyde [82]. Les 

quelques travaux effectués pour l’élaboration des dépôts cermets [23, 84, 85] par cette 

méthode ont montré que le mode d’injection des poudres a des effets prononcés sur la 

distribution des matériaux dans les dépôts et sur leurs propriétés (voir le paragraphe 1.2.3, p. 

17 pour plus de détail sur la co-injection des particules). 

1.2. PROJECTION PLASMA 

La projection par plasma regroupe un ensemble de procédés dans lesquels des 

matériaux métalliques ou non, sous forme pulvérulente (particules de taille inférieure à 100 
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µm, environ) sont déposés à plus ou moins grande vitesse, dans un état fondu ou semi-fondu 

sur des substrats préalablement préparés [86, 87, 88]. La source de chaleur peut être une 

flamme détonation ou un jet de plasma produit par un arc électrique en courant continu ou par 

une décharge radiofréquence (RF) [89, 90]. Le dépôt se forme par empilement successif des 

particules sur le substrat où elles viennent s’étaler sous forme de lamelles, se refroidir et se 

solidifier très rapidement et s’empiler [91, 92, 93]. 

La Figure 1–3 représente le principe du procédé de projection par plasma d’arc 

soufflé. Le procédé peut se décomposer en quatre phases importantes : (1) génération de la 

source thermique, c’est-à-dire du jet de plasma, grâce à une torche à plasma, (2) injection des 

poudres dans l’écoulement plasmagène à l’aide d’un injecteur interne ou/et externe, (3) 

traitement des particules dans le jet plasma grâce aux interactions plasma-particules et (4) 

impact des gouttes sur un substrat préalablement préparé, formation des lamelles (splats) et 

empilement de ces dernières c’est-à-dire génération du dépôt. Chaque phase du procédé 

plasma est critique du point de vue de la construction du dépôt. Cela nécessite par conséquent 

une très bonne compréhension des mécanismes et des phénomènes intervenant durant la 

projection. 

  

Figure 1–3 : Schéma de principe de la projection par plasma d’arc soufflé. 
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Le développement du procédé de projection par plasma d’arc répond principalement 

au souci de traiter des matériaux à haut point de fusion tels que les céramiques [94, 95, 96] ou 

les métaux réfractaires [97, 98]. Un tel procédé présente l’avantage d’atteindre des vitesses et 

des températures d’écoulement respectivement de l’ordre de 1000 à 2000 ms-1 et de 8000 à 

15000 K [99, 100, 101]. Cependant, cette technique est aussi adaptée pour projeter une large 

gamme de matériaux : métaux [102, 103], composites [104, 105, 106, 107] et polymères [108, 

109]. Durant les dernières dix années, les connaissances et la compréhension des mécanismes 

du procédé de dépôt par plasma continuent à avancer [110, 111]. Certains points et problèmes 

restent à éclaircir tels que l’étude et le contrôle en ligne, les réactions chimiques des particules 

et des substrats métalliques et leurs influences sur les propriétés des dépôts, les interactions 

métal-céramique etc… 

1.2.1. Fonctionnement d’une torche plasma d’arc soufflé 

Les principes gouvernant le fonctionnement des torches plasma d’arc soufflé et la 

génération de plasma à l’aide d’une source électrique à courant continu (direct current d.c.) 

ont été étudiés par plusieurs auteurs [112, 113, 114, 115]. Un arc électrique éclate entre la 

cathode, en tungstène thorié (thermo-émissive) de type tige, et l’anode en cuivre en forme de 

tuyère (Figure 1–4). Les caractéristiques de l’arc formé varient entre la cathode et l’anode et il 

peut être distingué trois zones : la colonne d’arc séparant la zone cathodique et la zone 

anodique [116].  

 

 

Figure 1–4 : Eclatement d’un arc entre la cathode et anode et génération du jet plasma. 
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Les électrons sont émis à partir d’une tache cathodique en fusion de quelques dixièmes 

de mm². La zone cathodique est composée de la zone de charge d’espace positive, de la région 

d’ionisation (de quelques micromètres d’épaisseur) et des couche limites thermiques et 

dynamiques (de quelques dixièmes de mm) permettant la transition avec la colonne d’arc. Un 

jet cathodique est donc généré ; il pompe une partie du gaz plasmagène dans le jet en 

développement. Un écoulement laminaire et une expansion de l’arc généré à la cathode créent 

la colonne d’arc qui s’attache à l’anode. La forme de la colonne d’arc dépend de la géométrie 

de cathode (donc de la tache cathodique) ainsi que de la nature, du mode d’injection et du 

débit massique des gaz plasmagènes ainsi que du diamètre de l’anode tuyère. Malgré le 

pompage d’une partie des gaz plasmagènes près de la cathode, l’épaisseur de la couche de gaz 

froide reste importante. La turbulence se développe à l’interface du jet cathodique-gaz froid 

jusqu’à la zone d’accrochage anodique favorisant le mélange entre les deux. Ces phénomènes 

conduisent à la création de perturbations qui provoquent des oscillations transversales dans la 

colonne plasma et son accrochage sous forme d’une petite colonne de connexion. 

L’arc s’accroche à la paroi de l’anode sous forme d’une boucle d’arc (pied d’arc) 

(Figure 1–4). Cette boucle est soumise à des forces hydrodynamiques (force de traînée), 

électromagnétiques (force de Lorentz) et des effets thermiques. Ceci se traduit par un 

allongement de la petite colonne de connexion de l’arc et par une augmentation de tension aux 

bornes de celle-ci, le pied d’arc restant normalement fixe. Lorsque cette tension atteint la 

tension de disruption dans la couche limite froide un claquage se produit qui créé un nouveau 

pied d’arc en amont ou en aval du pied d’arc précédent. Le courant d’arc, le diamètre d’anode 

et la nature du gaz plasmagène, influencent l’épaisseur de la couche limite froide autour de la 

colonne d’arc dans la zone d’accrochage anodique, et ils sont considérés comme les facteurs 

principaux de ces phénomènes de claquage. Deux cas ont été observés dans les travaux 

précédents [331, 332, 117]: 

• le phénomène de ‘restrike’ [118] : avec les gaz plasmagènes diatomiques (Ar-H2, N2,…). 

L’élongation de la colonne de connexion est suivie par la création d’un nouveau pied 

d’arc accompagné d’une chute de tension (Figure 1–5 a). 

• le phénomène de ‘takeover mode’ : avec les gaz plasmagènes monoatomiques (Ar, Ar-

He,…). Il s’agit de la co-existence de deux pieds d’arc avec extinction progressive de l’un 

et augmentation progressive de l’intensité de courant dans l’autre (Figure 1–5 b). 
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Ce mouvement du pied d’arc sur l’anode, donne un caractère aléatoire au procédé de 

projection (Figure 1–6). Les fluctuations de tension et de puissance (le courant est constant), à 

des fréquences de 2 à 20kHz, entraînent des variations de la longueur et du diamètre du jet de 

plasma en sortie de tuyère [332, 118]. Pour une fluctuation de tension de 15%, des variations 

de 8.5% pour la température (30% pour l’enthalpie) et de 10% pour la vitesse ont été 

mesurées pour un plasma de Ar-H2 [119] ; cela par conséquent influence la vitesse et la 

température des particules [120, 121]. 

 

(a) (b) 

Figure 1–5 : Tension en fonction de temps dans les modes restrike dans un jet plasma d’Ar-H2 
(a) et mode takeover dans jet plasma d’Ar (b). [331, 332, 117] 

 

 

(a) (b) 

Figure 1–6 : Images du jet plasma mettant en évidence les fluctuations (a). Tracé des 
isothermes montrant les écarts types liés aux fluctuations du jet plasma (b). 
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1.2.2. Caractéristiques de jets plasmas 

Les plasma thermiques se forment seulement si la fraction molaire électronique (xe) 

des gaz plasmagène est supérieure à 0,01. Cette valeur peut être obtenue aux températures de 

8000 K pour Ar, N2, O2, H2 et 13000 K pour He. Au dessous de ces températures la 

conductivité électrique des gaz est très faible (Figure 1–7 a) [122, 123]. Après la dissociation 

(de 3000 à 5000 K pour H2 et O2, et de 6000 à 8000 K pour N2) ou l’ionisation (de 8000 à 

16000 K pour Ar, H, N et O, et de 12000 à 26000 K pour He), l’enthalpie et la vitesse du 

plasma augmentent considérablement [124]. Ainsi, la chaleur spécifique (cp) et la conductivité 

thermique (к) du gaz plasmagène qui sont fonction de cp approchent leurs valeurs maximales 

pour une pression constante [124]. H2 et He ont respectivement les valeurs les plus élevées de 

к aux températures 3000 et 12000 K. Ces gaz sont donc souvent utilisés pour améliorer le 

transfert de chaleur plasma-particules (Figure 1–7 b). La vitesse du jet plasma est 

principalement contrôlée par la masse molaire des gaz. L’argon, possédant une masse molaire 

importante, est le gaz plasmagène le plus utilisé. La viscosité du jet plasma peut être décrite 

par la relation simplifiée suivante : 

0σ
Tm

π3
2µ k

=  
Équation 1-1 

 

avec m masse molaire des gaz formant le plasma (kg) 

 k constate de Boltzmann (1,38.10-23 JK-1) 

 T température des gaz plasmagènes (K) 

 σ0 section efficace (total scattering cross section) (m²) 

Pour un gaz (ou un mélange des gaz), la viscosité augmente initialement jusqu’à la 

température d’ionisation. Après l’ionisation, la viscosité diminue quand la température 

augmente à cause de l'accroissement du libre parcours moyen des collisions entre les espèces 

excitées (Figure 1–7 c). 

Plusieurs auteurs ont essayé d’effectuer la mesure des distributions de températures et 

de vitesses des jets plasmas. Pour les mesures de température, les techniques les plus 

exploitées sont : la spectroscopie d’émission [125], la sonde enthalpique couplé avec une 

spectromètre de masse [126], la diffraction rayleight [127] et la Coherent Anti-Stokes Raman 
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spectroscopy (CARS) [128] pour T < 8000 K. Pour mesurer la vitesse dans le cœur du jet, les 

méthodes optiques basées sur la propagation des fluctuations de lumière du plasma ont été 

utilisées [332, 125]. Dans le panache du plasma les mesures de vitesse sont effectuées grâce à 

la sonde enthalpie couplée avec un spectromètre de masse [126]. 

D’après ces travaux, en sortie de tuyère, les jets plasmas présentent pratiquement, quel 

que soit le gaz plasmagène, des températures entre 8000 et 14000 K (Figure 1–8), des vitesses 

de 600 à 2000 ms-1 (pour gaz plasmagène : Ar-H2 45:15 Nl.min-1, diamètre interne d’anode : 7 

mm) et des flux de chaleur de l’ordre de 1010 Wm-2. Dans le jet les gradients thermiques ainsi 

que les gradients de température et de vitesse (respectivement environ 107 K.m-1 et 5.105 s-1) 

sont renforcés par la fluctuation du pied d’arc [129, 130]. 

 

(b)  

  

(a) (c) 

Figure 1–7 : Caractéristiques des gaz plasmagènes en fonction de la température : 
conductivité électrique (a), conductivité thermique (b) et viscosité (c).  
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Figure 1–8 : Isothermes pour un mélange Ar-H2 (45:15 Nl.min-1) dans l'air [129, 130]. 

 

1.2.3. Injection et co-injection des particules dans le jet plasma 

Lors de la projection par plasma, les matériaux projetés sont injectés dans le jet sous la 

forme de particules. Les poudres sont introduites par l’intermédiaire d’un ou plusieurs 

injecteurs métalliques qui ne sont autres que des tubes de diamètre interne de 1,5 à 2 mm ; la 

distance d’injection est fonction des matériaux que l’on souhaite projeter. Les injecteurs sont 

placés perpendiculairement à l’axe de la torche car en utilisant un injecteur à 60°, Vardelle et 

al. [131, 132] ont observé un problème de collage des particules fondues sur la tuyère et 

l’extrémité de l’injecteur. La géométrie de l’injecteur et son positionnement ont une influence 

très importante sur l’introduction des particules [133, 134]. 

Les particules micrométriques (>1µm) sont transportées par un gaz porteur. Pour les 

particules submicroniques (+0,1-1µm) et nanométrique (<100 nm), le débit de gaz porteur qui 

devient très important perturbe le jet plasma et elles sont donc injectées sous forme de 

suspensions [135, 136]. Dans le premier cas, le débit de gaz porteur contrôle la quantité de 

mouvement des particules en sortie de l’injecteur et conditionne leur pénétration dans le jet. 

Le débit de gaz porteur doit donc être fixé en fonction de la nature, de la morphologie des 

poudres et de leur distribution granulométrique et doit aussi tenir compte de la puissance 

dissipée dans le jet plasma [137, 138]. 

Cependant, les différentes trajectoires des particules sont essentiellement dues à leur 

distribution granulométrique et à leur masses spécifiques (la quantité de mouvement donné à 

chaque particule est différente) ainsi qu’aux collisions avec la paroi de l’injecteur et entre 

elles [131-134]. Il s’ensuit des variations importantes en quantité de mouvement des 
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particules dans le jet plasma [139] ce qui entraîne des trajectoires très différentes et donc un 

traitement thermique également différent. Les études expérimentales ont souligné qu’une 

faible variation des paramètres d’injection pouvait provoquer des modifications très 

importantes du traitement de la poudre et donc la microstructure du dépôt [84, 140]. Il est 

donc nécessaire de bien contrôler les paramètres d’injection pour obtenir une trajectoire 

moyenne optimale des particules. Vardelle et al. ont [131] montré que la meilleurs trajectoire 

moyenne des particules fait un angle de 3 à 4° par rapport à l’axe de la torche. 

 

 

(a) 

 

 

(b) 

 
 

(c) 

 

 

(d) 

  

Figure 1–9 : Influence de la configuration d’une multi-injecteur sur le dépôt de poudre avec 
deux matériaux différentes [141].  
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Lors de l’injection d’une poudre constituée de deux composants de différentes natures 

(densité, granulométrie, morphologie, etc…), les problèmes de ségrégation peuvent apparaître 

induisant des hétérogénéités de composition dans le dépôt. L’injection des différents 

matériaux par un multi-injecteur peut supprimer ce problème mais peut créer de nouvelles 

difficultés en fonction de sa position et de sa forme comme montre la Figure 1–9 [141]. De 

plus chaque injecteur nécessite pratiquement son distributeur de poudre spécifique. 

1.2.4. Interactions plasma-particules 

Les études numériques et expérimentales effectuées montrent que les interactions 

entres les particules dans le plasma sont négligeables [142] sauf dans le cas de surcharge ou 

‘dense loading’ [143] ce qui en projection classique, suivant la taille des particules correspond 

à des débits masse de poudre entre 4 et 8 kg.h-1 ; les transferts plasma/particules restent 

toujours les phénomène plus importants et nous ne nous intéressons qu’à eux.  

La qualité d’un dépôt dépend essentiellement de l’état de fusion et de la vitesse des 

particules au moment de leur impact sur le substrat. Le plasma doit donc fournir aux 

particules injectées les quantités de chaleur et de mouvement nécessaires à leur fusion et à 

leur accélération [144]. Les transferts de ces quantités, entre le plasma et les particules, 

contrôlent les trajectoires de ces dernières et leur état de fusion. Engelke [145] a proposé une 

relation simplifiée (Équation 1-2) liant l’état de la fusion des particules par le jet et les 

paramètres caractérisant la torche à plasma. 
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16ρ
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Équation 1-2 

avec L longueur efficace du jet plasma (m) vf  vitesse de la particule (m.s-1) 

 κ  conductivité thermique moyenne du 
plasma (W.m-1.K-1) 

Ql mcp(Tm-T0) + mLm (J) 

 ∆T gradient de température de couche 
limite (K) 

d diamètre de particule (m) 

 µ viscosité de particule liquide (Pa.s) ρ masse volumique de particule 
(kg.m-3) 

 cp chaleur spécifique (J.kg-1.K-1) Lm chaleur latente de fusion (J.kg-1) 
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L’Équation 1-2 montre que l'état de fusion des particules est fonction de temps de 

séjour des particules dans le jet plasma, des températures rencontrées ainsi que de la 

conductivité thermique moyenne du plasma. Ces valeurs dépendent elles-mêmes de la nature 

des gaz plasmagènes et de l’enthalpie fournie au plasma. Récemment, d’autres auteurs ont 

abouti aux mêmes conclusions [146, 147]. La nature et les propriétés des gaz dans la couche 

limite entourant chaque particule, gouvernent notamment les transferts de chaleur et de 

quantité de mouvement entre le jet plasma et les particules. La couche limite est très 

complexe du fait de la présence de particules élémentaires chargées et du gradient thermique 

entre l’enveloppe gazeuse et la surface de la particule. Cette couche peut présenter de fortes 

déviations par rapport à l’équilibre chimique et cinétique modifiant les transferts plasma-

particules.  

Le transfert thermique plasma-particule est principalement dû aux mécanismes 

suivants [148, 149]: la conduction et la convection thermique dans la couche limite, le 

bombardement électronique, l’absorption de rayonnement et les réactions chimiques. En 

l’absence de réaction chimique, c’est le chauffage par conduction-convection dans la couche 

limite qui joue le rôle principal et les effets de rayonnement sont négligeables [150]. 

Cependant, ces mécanismes peuvent être perturbés par l’évaporation, la charge électrostatique 

des particules, l’effet de raréfaction et l’état de la couche limite thermique. 

Les flux thermiques importants (>108 W.m-2) du jet peuvent conduire à une 

vaporisation des particules [151]. Ce transfert de masse modifie le transfert thermique aux 

particules, en absorbant, dans la couche limite, une partie du flux thermique et contribue au 

refroidissement du jet [152]. L’évaporation des particules se traduit également par une 

diminution du rendement de dépôt, et peut induire des défauts de microstructure lorsque les 

vapeurs se recondensent à la surface du dépôt en formation, par exemple sous la forme 

d’inclusions sub-microniques [153]. Le phénomène de conduction thermique interne dans les 

grains, pour 03.0part >κκ  (le rapport des conductivités thermiques moyennes du plasma κ  à 

celle de la particule partκ ), peut se traduire par une surface atteignant la température 

d’évaporation et même d’ébullition alors que le centre de la particule est toujours solide. Ce 

phénomène est notamment important pour les matériaux réfractaires (mauvais conducteurs de 

la chaleur) comme les matériaux céramiques qui nécessitent un meilleur transfert de chaleur 
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du plasma à la particule. Ceci peut être obtenu en ajoutant de l’hydrogène ou de l’hélium au 

gaz plasma (voir paragraphe 1.2.2, p. 15). Le mode de fabrication des poudres à projeter 

rentre aussi en compte dans l’efficacité du transfert thermique. La propagation de chaleur est 

plus importante pour les poudres peu denses (fabriquées par agglomération par exemple) que 

pour les poudre dense. Les transferts de quantité de mouvement, les forces qui contrôlent la 

trajectoire des particules dans le jet de plasma sont les suivantes [137] :  

• la force de traînée visqueuse est la force la plus importante. Elle varie en fonction de 

l’évaporation de la particule et des effets de non-continuité dans la couche limite. Lors de 

la variation de l’état de la couche limite entourant la particule, le terme de 

Basset intervient et ne représente pas plus de 10% de la force de traînée, 

• la force de masse ajoutée est liée au volume du fluide déplacé par la particule, 

• la force de thermophorèse est liée aux gradients de température dans la couche limite 

induisant des gradients de concentration, 

• la force de gravité. 

En général ces dernières trois forces sont négligeables devant la force de traînée. Ces 

forces peuvent être modifiées dans le jet de plasma par le gradient thermique important dans 

la couche limite, la charge électrostatique de la particule, son évaporation, la morphologie des 

poudres et la turbulence du jet. Cette dernière, qui se traduit par des tourbillons orientés de 

manière aléatoire, entraîne pour les petites particules (< 20 µm), une déviation de leur 

trajectoire [154]. 

1.3. CONSTRUCTION DES DEPOTS 

Un dépôt réalisé par projection plasma, est formé par l’écrasement de particules sur un 

substrat préalablement préparé. Le dépôt, ainsi constitué, peut se représenter par une structure 

lamellaire hétérogène [155] (une particule est déjà solidifiée lorsque la suivante arrive au 

même point) constituée par un empilement de particules individuelles plus ou moins bien 

fondues [91]. La structure lamellaire des dépôts est responsable de l’anisotropie des propriétés 

mécaniques [156]. La qualité des dépôts projetés dépend essentiellement de la morphologie 

des lamelles et de la nature du contact entre elles [157, 158, 159]. Une bonne compréhension 

des mécanismes gouvernant l’écrasement des particule est donc indispensable. 
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1.3.1. Ecrasement des particules sur le substrat 

Lorsqu’une particule fondue s’écrase sur le substrat, elle prend une forme lamellaire 

grâce à l’étalement latéral du liquide sous les pressions présentes dans la particule (Figure 1–

10 a). L’énergie cinétique de la particule se transforme en déformation visqueuse et en énergie 

de surface à la fin de l’écrasement [160, 161]. L’écrasement de la particule peut être divisé en 

trois étapes [355, 162] : impact initial, étalement de la particule et enfin refroidissement et 

solidification.  

A l’impact (une étape de l’ordre de quelques dizaines de nanosecondes) sur une 

surface lisse, il a été observé pour des particules d’alumine que l’éclaboussement d’impact 

(impact splashing) se passe toujours si leur nombre de Sommerfeld K (Tableau 1–1) est 

supérieur à 70 et parfois quand 10<K<70 [163]. Cet éclaboussement croît en fonction de K et 

fait éjecter de petites gouttelettes perpendiculairement à la surface du substrat sur une distance 

voisine de 3 mm, c’est-à-dire hors de la couche limite ce qui fait que la plupart sont entraînées 

par le gaz plasmagène. 
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Figure 1–10 : Schéma d’écrasement de la particule (a), introduction de Tt (b). 
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Tableau 1–1 : Rappel de quelques nombres caractéristiques de l’écoulement plasma et des 
splats (sans dimension). 

Nombre de Reynolds (Re) 
µ

.v.dρ
R pp

e =   

 

v = vp à l’impact 

v = vf pendant l’étalement 

Nombre de Weber (We) 

p

2
pp

e σ
.v.dρ

W =  
v = vp à l’impact 

v = vf pendant l’étalement 

Nombre de Sommerfeld à l’impact (K) 
ee RW=K  

Paramètre de splashing d’étalement (Kf) KK f
0.3

e
1.25

ee R0.5.aRW
ff

−==  

p

f

v
va =  

Degré d’étalement (ξ) 
d
Dξ =  

 

ρp masse volumique de particule (kg.m-3) µ viscosité de particule (Pa.s) 

dp diamètre de particule (m) σp tension de surface de particule (J.m-2) 

v vitesse de particule (m.s-1) D diamètre de lamelle (m) 

vp vitesse de particule à l’impact (m.s-1) 

vf vitesse d’étalement de la particule (m.s-1) 

d diamètre de particule avant 
écrasement (m) 

 

L’étalement des particules (de l’ordre de la microseconde) est un phénomène 

complexe notamment quand la solidification de lamelles commence avant l’étalement 

complet. Les phénomènes intervenant dans cette étape sont gouvernés par plusieurs facteurs 

qui peuvent être classés en 2 groupes : les propriétés des particules à l’impact (la diamètre, la 

morphologie, la vitesse, la température, l’état physico-chimique etc…) et l’état de la surface 

du substrat où des particules sont déjà étalées (la rugosité, la température, les propriétés 

thermiques, l’oxydation etc…) [164]. 
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Plusieurs études expérimentales ont été effectuées (98% sur les surfaces lisses) pour 

comprendre l’influence des propriétés des particules à l’impact sur leur écrasement [165] et la 

formation des splats [165, 166, 167, 168]. D’autres travaux ont été réalisés pour examiner les 

effets de la température [169, 170, 171], de la rugosité [172, 173] et des propriétés thermiques 

du substrat [174] sur l’étalement et la solidification des particules. L’effet de la mouillabilité 

de la particule sur le substrat a été aussi évalué [175]. Il faut noter que la mouillabilité dépend 

de la rugosité et de la porosité de substrat ainsi que de la composition chimiques et de l’état 

cristallin des particules et du substrat. 

La solidification des lamelles (une étape de l’ordre de quelques microsecondes) 

dépend du flux de chaleur des particules vers le substrat. Ce dernier est lié au contact ou à la 

résistance de contact entre la lamelle et le substrat [176]. Il dépend également des propriétés 

thermiques du substrat et de la particule étalée [177]. Le contact effectif lamelle-substrat varie 

avec la quantité des condensats et adsorbats à la surface, la porosité et la rugosité de la 

surface. Le refroidissement rapide de lamelle étalée favorise la nucléation hétérogène [178]. 

De nombreux modèles mathématiques, prenant parfois en compte la solidification des 

lamelles, ont été développés sur les substrats lisses [162, 179, 180, 181] ou rugueux [182]. 

Ces différents modèles sont discutés par Fauchais et al. [363] et Leger [183]. 

Sur un substrat lisse (Ra < 0.05 µm), avec un matériau projeté dont les propriétés des 

particules à l’impact sont similaires, deux morphologies principales des lamelles ont été 

observées : des lamelles circulaires ou éclaboussés, remarquées pour la première fois par 

Turner et Budgen en 1926 [184]. Les travaux [185, 186] ont montré que la température du 

substrat était le paramètre principal qui déterminait la formation de l’un ou l’autre de ces 

morphologies. Les lamelles éclaboussées se forment sur substrat froid ; lorsque la température 

du substrat augmente et passe au delà de la température appelée ‘température de transition Tt’ 

par Fukumoto et al. [187] , les lamelles prennent une forme circulaire (Figure 1–10 b). La 

température de transition semble dépendre de la désorption de condensats et adsorbats ainsi 

que de la mouillabilité des particules liquides [363, 188]. Sur des substrats métalliques, 

lorsque la température passe très delà de Tt, on retrouve une morphologie éclaboussée [186, 

189]. Ce phénomène est discuté en détail dans le paragraphe 1.4.3, p.32. 
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1.3.2. Empilement des lamelles et construction des dépôts 

Un dépôt réalisé par projection plasma croit par empilement des particules écrasées 

d’abord sur le substrat et puis sur les lamelles déjà solidifiées. Les particules écrasées 

subissent un refroidissement très rapide (entre 106 et 108 K.s-1) [190, 191], suivi par un 

chauffage induit par l’écrasement de la particule suivante au même endroit. La chaleur est 

diffusée rapidement dans le substrat ou les couches déjà déposées pour obtenir la température 

moyenne du dépôt dépendant de la température de préchauffage du substrat, du système de 

refroidissement et de l’épaisseur du cordon de projection [192, 193].  

L’épaisseur de passe déposée lors de chaque passage dépend de la vitesse relative 

torche/substrat ainsi que du débit et du rendement massique de la poudre projetée. Le 

refroidissement, souvent par air comprimé ou parfois par CO2 liquide ou Ar liquide pour des 

matériaux très sensibles à la décomposition thermique comme les polymères [194], est 

nécessaire lors de l’élaboration des dépôts pour garder la température au minimum afin de 

limiter les contraintes [195, 196]. Ce mode de construction génère des microporosités, des 

fissurations inter et intralamellaires ainsi que de zones de contacts imparfaits au niveau des 

empilements lamelle-lamelle et lamelle-substrat dont les conséquences peuvent être 

préjudiciables aux propriétés d’usage. Cette microstructure lamellaire est représentée 

schématiquement sur la Figure 1–11. 

 

 

Figure 1–11 : Schéma d’un dépôt en croissance 
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1.4. REACTIONS CHIMIQUES EN PROJECTION PLASMA 

1.4.1. Engouffrement de l’atmosphère ambiante dans le jet 

En sortie de tuyère, le jet plasma (vitesse 600-2000 m.s-1, température 8000-140000 

K ; voir la section 1.2.2, p. 15 ) entre en contact avec le gaz environnant froid et statique. La 

différence des vitesses entre l’écoulement du jet plasma et les gaz environnant génère une 

couche de cisaillement entre les deux formant des anneaux de vortex autour du jet [197]. 

L’écoulement du jet passe d’un régime laminaire à un régime turbulent [198, 199]. La 

coalescence de ces anneaux en aval du jet, favorise la création de vortex plus grands dans 

lequel s'engouffrent et pénètrent les remous froids [128]. Ces vortex, donc les remous froids, 

sont entraînés par le jet ; le mécanisme évoluant de façon continue (Figure 1–12 a) [200]. Le 

taux de gaz engouffré dans le jet dépend de la vitesse et de la viscosité du jet plasma [201, 

202]. Ces deux derniers sont fonction de nombreux paramètres : nature des gaz plasmagènes, 

température du jet etc… Il a aussi été montré [203, 204] que l’entraînement des gaz 

environnants est favorisé par les fluctuations du pied d’arc ; elle-même dépendant de la 

vitesse et de la viscosité du jet plasma.  
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Figure 1–12 : Entraînement de gaz environnants dans un jet de plasma (a).Comparaison des 
vitesses axiales du jet plasma et de l’air entraîné  (Débit d’argon=23,6 Nl.min-1, I=450A, 

V=24V) (b) [128]. 
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Ce sont les différences de vitesse et de densité ainsi que de viscosité entre les poches 

de gaz froid et les gaz chauds du plasma qui empêchent leur mélange. De ce fait, le plasma 

s’écoule autour des poches de gaz tant que celles-ci ne sont pas chauffées. Le chauffage 

graduel des remous froids par le plasma favorise leur diffusion et leur transport vers le cœur 

du jet, conduisant à un jet fortement turbulent [128]. L’entraînement du gaz environnant, 

généralement l’air, provoque le refroidissement et le ralentissement du jet plasma notamment 

lors de la dissociation de l’oxygène à 3500 K et de l’azote à 7000 K (à la pression ambiante) 

[205]. De plus, les propriétés thermo-physiques et le flux massique du jet plasma est modifié 

considérablement en fonction de la nature et de la quantité de gaz environnant engouffré dans 

le jet [206]. 

Les résultats d’un travail précédent, présenté sur la Figure 1–13 [207], montrent 

l’évolution fortement croissante des espèces oxydantes (O2, O, O+, H2O, OH,…) dans les 

premiers 10 mm d’un jet plasma Ar-H2, du fait du pompage d’air par le jet. Les fractions 

molaires des espèces réductrices (H2, H, H+, NH, N+,…) ainsi que l’espèce neutre (Ar) en 

revanche diminuent. 
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Figure 1–13 : Evolution des espèces oxydantes et réductrices 
le long de l’axe du jet plasma Ar-H2 (50-10 Nl.min-1) I= 500A avec une tuyère de 7mm [207]. 
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1.4.2. Différentes étapes de l’oxydation 

Dans la projection plasma sous atmosphère ambiante (APS), l’air froid ambiant est 

pompé par le jet de plasma quittant la tuyère et diffuse jusqu’au cœur du jet. L’oxygène de 

l’air pompé, combiné aux hautes températures rencontrées dans le plasma, peut donner 

naissance à des réactions d’oxydation avec les particules réactives [208, 209]. Des oxydes 

sont donc observés par plusieurs auteurs dans les dépôts de ces matériaux [210] ; ils peuvent 

améliorer la résistance aux frottements [211, 212], la résistance à la rupture en compression 

[213], la mouillabilité et l’adhésion [207] des dépôts métalliques. L’oxydation de Cr3C2 

(décarburation) forme par exemple des précipites de Cr7C3, vitaux pour la résistance aux 

frottements de ces revêtements [214]. Ces phases secondaires peuvent aussi dégrader 

certaines propriétés des dépôts [215, 216]. La compréhension des mécanismes de ces 

réactions est donc nécessaire afin de contrôler le taux des phases secondaires et la qualité des 

dépôts. Il est possible de différencier l’oxydation dans les différentes zones [217]. Ceci est 

discuté dans les paragraphes suivants.  

1.4.2.a Oxydation des substrats 

Les études [185, 218] montrent que le préchauffage des substrats améliore l’étalement 

des particules et l’adhésion des dépôts. Lorsque le préchauffage des substrats est obtenu en 

utilisant le jet plasma, la transmission thermique se fait principalement par convection et 

conduction (le rayonnement du plasma étant négligeable) [219, 220, 221]. A l’aide de 

mesures par diffraction Rayleigh au voisinage du substrat, le coefficient de transfert 

thermique entre le jet plasma et le substrat a été calculé : sa valeur est comprise entre 200 et 

1200 W.m-2.K-1 [222].  

Le préchauffage des substrats métalliques par le jet plasma sous atmosphère ambiante 

peut provoquer l’oxydation de leur surface, influençant les propriétés des dépôts, 

essentiellement l’adhésion sur les substrats [186, 223]. Il a été montré que les espèces 

oxydantes dans le jet ainsi que celle de l’atmosphère autour du substrat favorisent l’oxydation 

de surface [224]. Les caractéristiques de la couche d’oxyde sont liées à la nature du substrat, à 

son environnement, ainsi qu’à la vitesse, à la température et au temps de préchauffage [355, 

363, 170, 186, 217, 224]. 
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1.4.2.b Oxydation des particules en vol 

Dans le jet plasma, les particules dépassent nettement leur température de fusion. Il en 

résulte de nombreuses réactions chimiques possibles en vol avec les gaz réactifs présents dans 

le plasma, l’oxydation étant la réaction la plus importante. Le temps de séjour très court et la 

complexité du plasma rendent très difficile la compréhension de ces réactions qui sont 

cependant particulièrement importantes lors de la projection des particules métalliques [225, 

226] ou céramiques non-oxydes [95, 227]. On distingue trois types de réactions chimiques 

durant le séjour des particules dans le plasma [228, 229]. 

• L’interaction gaz-solide : Elle est susceptible d’intervenir dès la sortie des particules de 

l’injecteur et avant leur fusion dans le jet. Le taux d’oxydation reste négligeable dans cette 

zone du fait de l’absence d’oxygène (ou en quantité très faible), d’un temps court 

(quelques centaines de µs), et de la température des particules relativement basse [228]. Il 

faut noter aussi que dans certains cas il est possible d’obtenir la re-solidification d’une 

particule dans le panache du jet si l’enthalpie du plasma ou l’échange thermique plasma-

particules deviennent inférieurs aux valeurs nécessaires pour garder la particule à l’état 

fondu. L’oxydation continue par interaction gaz-solide. 

• L’interaction gaz-liquide des particules fondues : Au cœur du jet et dans son panache, les 

particules sont normalement fondues. Elles sont alors sujettes à une oxydation de 

cinétique plus élevée. La quantité et la nature des oxydes formés dépendent de la diffusion 

de l’oxygène depuis la surface vers le cœur des particules, de la quantité d’oxygène 

qu’elles rencontrent par le biais du pourcentage de transfert massique d’oxygène de la 

phase gazeuse vers la surface des particules, du temps de séjour des particules et des 

cinétiques des réactions d’oxydation, qui peuvent être amplifiées par les températures 

élevées rencontrées dans le plasma et par la présence d’espèces chimiques très réactives. 

L’oxydation par l’interaction gaz-liquide est considérée comme un phénomène contrôlé 

par diffusion. Mais le taux d’oxyde mesuré dans les particules collectées, dans certains 

cas, est supérieur au taux pouvant être uniquement justifié par le phénomène de diffusion. 

Sobolev et Guilemany [230], suggèrent que la diffusion peut être accélérée par l’agitation 

de la particule liquide. Cependant ces théories n’expliquent pas  le taux très élevé d’oxyde 

déterminé par Espié et al. [231] et Ageorges et Fauchais [232]. De plus, les nodules des 

oxydes on été observées dans le cœur des particules collectées en vol. Il a été suggéré que 
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dans le cœur du jet plasma, le ratio des viscosités cinématiques du plasma (υplasma) et de la 

particule (υparticle), ainsi que le nombre de Reynolds (Re) des particules peuvent atteindre 

respectivement des valeurs supérieur à 50 et à 20. Ces conditions peuvent induire des 

circulations internes dans la gouttelette nommées mouvements convectifs. L’oxyde formé 

sur la surface de la particule liquide et l’oxygène absorbé à la surface sont donc entraînés 

dans le cœur de la particule par le transfert de masse gouverné par les mouvements 

convectifs. Le renouvellement permanent de la surface de métal liquide augmente la 

réactivité des particules. 

• L’interaction gaz-vapeur autour des particules fondues : Comme il a été discuté dans le 

paragraphe 1.2.4 p19, les flux thermiques importants (>108 W.m-2) du jet peuvent 

conduire à une vaporisation des particules. Les espèces oxydantes dans le jet réagissent 

avec ces nuages de vapeur autour des particules : la cinétique de cette réaction est la plus 

élevée. Cependant, le faible taux de vapeur est le facteur limitant de cette réaction et la 

quantification est difficile. 

Techniques de gainage 

Le taux d’oxyde important dans les particules sensibles aux espèces réactives lors de 

leur séjour dans le jet plasma, nécessite de déposer ces matériaux dans des enceintes de 

projection permettant de travailler sous atmosphère contrôlée [233] ou sous vide partiel [234, 

235]. L’utilisation de ce type de matériel accroît considérablement le coût d’investissement et 

le coût de production des dépôts. Des travaux ont donc été effectués pour développer les 

systèmes de gainage limitant les réactions chimiques des particules en vol en gardant un coût 

de production raisonnable. 

Une des premières tuyères de gainage, constituée d’un tube conique englobant le 

substrat avec une circulation d’argon, a été mise au point par Okada et al. [236]. Un 

prolongateur ‘De Laval’ a été adapté par Henne et al. [237], pour obtenir un jet plasma plus 

laminaire en supprimant une partie des turbulences ce qui accroît sa vitesse et sa température. 

Cependant aucune mesure n’a été effectuée pour déterminer son influence sur l’entraînement 

de l’air. Guest et Ford [238] ont développé un prolongateur dont l’injection de gaz de gainage 

se fait en spirale, en amont d’un tube cylindrique. Le débit volumique de gaz de gainage pour 

générer la spirale étant très important, de l’ordre de 370 Nl.min-1, cette technique reste 

cependant assez onéreuse et peu rentable économiquement. Des systèmes de gainage, utilisant 
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un débit volumique de gaz moins important, ont été aussi mis au point par certains auteurs 

[239, 240, 241] ; l’efficacité de ces montages pour réduire de l’entraînement de l’air et de 

l’oxydation reste dépendante du débit de gaz de gainage dans le prolongateur.  

D’autres auteurs ont essayé de créer le gainage gazeux sans prolongateur. Le gaz de 

gainage est introduit autour de jet plasma ou la flamme par un anneau. Hackett and Settles 

[242] ont utilisé l’argon ou l’azote avec 3% massique d’He autour de la flamme de HVOF. Il 

en résulte un accroissement de la vitesse de flamme et une réduction de l’oxyde dans les 

dépôts de Fe quand le débit massique du gaz de gainage augmente. Volenik et al [210, 229] 

ont adapté les gaz réducteurs (N2+5%H2 ou C2H2) pour gainer le jet plasma, produit par la 

torche à eau, lors de la projection de l’acier inoxydable. Le gainage par C2H2 a été indiqué 

comme étant le plus efficace.  

Il a été montré que les systèmes de gainage gazeux sans prolongateur peuvent mieux 

contrôler l’entraînement de l’air dans le jet plasma ou dans le flamme ainsi que le taux 

d’oxyde dans les particules en vol. Gawne et al. [243] ont abouti aux même conclusions. 

Cependant ces systèmes imposent l’utilisation d’un débit de gaz de gainage d’ordre de 20 

m3.min-1. De plus, la diminution de la vitesse des particules [244] ou de leur température 

[245] dépend aussi du mode d’injection des gaz de gainage.  

1.4.2.c Oxydation du dépôt en croissance 

Dans le revêtement métallique, la présence d’oxyde dans le dépôt provient de 

différentes sources. Lors de leur séjour dans le plasma, les particules métalliques sont sujettes 

à l’oxydation comme il en a été discuté précédemment, et les oxydes formés se retrouvent 

dans le dépôt. L’inclusion des particules mal fondues, qui présentent généralement une 

importante couche d’oxyde en surface à la suite à leur séjour en périphérie du jet de plasma, 

accroît le taux d’oxyde dans le dépôt. 

Les lamelles, lors de leur solidification, sont exposées aux gaz chauds du plasma 

(2000-3500 K) contenant près de 90% d'air à 100 mm de la sortie de tuyère [208]. Le temps 

de solidification des lamelles (l’ordre de quelques microsecondes) est supérieur à celui 

nécessaire à leur étalement (l’ordre de la microseconde). Dans ce cas, la réaction d’oxydation 

des lamelles est essentiellement de type gaz-solide. Les travaux montrent que cette couche 

d’oxyde varie entre 100 et 300 nm en fonction de l’épaisseur de la lamelle [246, 247]. 
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Pratiquement l’oxydation de dépôt se poursuit jusqu’au passage suivant devant la torche.  

L’oxyde dans le dépôt provient de l’interaction de sa surface (souvent maintenue de 450 à 700 

K) avec l’atmosphère ambiante ou avec les espèces oxydantes du jet plasma avant l’étalement 

des autres lamelles sur la surface. L’oxydation introduite dans le dépôt au cours de cette étape 

est plus importante que celui lors de l’étalement des splats car le temps qui sépare deux 

passages consécutifs de la torche au même endroit et qui dépend principalement de la taille et 

la géométrie du substrat est nettement plus élevé. 

1.4.3. Corrélation entre les phénomènes d'oxydation et la formation des lamelles 

L’oxydation des particules lors de leur séjour dans le jet plasma et leur oxydation à la 

surface du substrat influencent l’étalement des particules en agissant sur leur tension de 

surface [207, 231]. Ceci peut modifier la zone de contact lamelle-substrat (Figure 1–14) et 

donc le coefficient de flux de chaleur (h) donné par l’Équation 1-3. 

( )cosθ10,5hh c +=  Équation 1-3 

avec θ angle de contact (°) ; hc coefficient de flux de chaleur à θ=0 

  

 

(a) 

 

(b) 

Figure 1–14 : Schémas des lamelles étalées sur le substrat. Système non-mouillant (a) et 
système mouillant (b). 

 

  On peut noter que l’amélioration de la mouillabilité des particules sur le substrat 

(réduction de θ), accroît la zone de contact et donc le transfert de chaleur lamelle-substrat. Il a 

aussi été montré que l’épaisseur de la lamelle est fonction de l’angle de contact à l’impact, les 

autres paramètres étant maintenus constants [376, 382]. Ces phénomènes contribuent à 

augmenter la vitesse de refroidissement de la lamelle et à obtenir des lamelles circulaires. 

Fukumoto et al [187], en travaillant avec différents métaux, ont montré que la faible tension 
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de surface des particules favorise la réduction de l’éclaboussement des lamelles lors de leur 

étalement. 

Sobolev et Guilemany [375], sont également d’accord avec l’influence bénéfique de 

l’oxygène et l’oxyde sur la mouillabilité. Ils suggèrent que la présence d’oxyde dans les 

particules contribue à l’augmentation de la viscosité effective du liquide, à la réduction de la 

pression dans les particules à l’impact ainsi qu’à la diminution de la vitesse de refroidissement 

des lamelles. Ceci a pour conséquence de restreindre l’étalement de la particule et de ralentir 

sa solidification. Il est difficile d’étudier l’importance des effets positifs et négatifs de l’oxyde 

sur l’étalement des lamelles.   

L’oxydation du substrat peut modifier les propriétés thermiques, la structure cristalline 

et sa rugosité de surface. Tous ces paramètres ont des effets prononcés sur l’étalement des 

lamelles [363, 248]. La mouillabilité des particules sur le substrat est dépendante de chacun 

de ces paramètres (voir le paragraphe 1.5.2, p.35), elle est aussi liée à l’oxydation [249]. 

L’interdépendance de tous ces paramètres rend difficile l’évaluation de leur poids respectifs 

face à l’étalement des splats. L’influence de la couche de l’oxyde est caractérisée non 

seulement par la morphologie et l’étalement des lamelles mais aussi par les propriétés des 

dépôts, notamment leur adhésion sur les substrats [186, 223]. 

Sur les substrats 304L préchauffés à 573 et 773 K pour des durées entre 0 et 900 

secondes, Bianchi [250] a montré que les lamelles éclaboussées de zircone et d’alumine se 

forment quand l’épaisseur de l’oxyde dépasse une cinquantaine de nanomètre. L’adhérence 

optimale de dépôts de zircone a été trouvée pour des temps plus brefs (environ 300 s) mais à 

773 K. L’adhérence des dépôts d’alumine a été mesurée par Pech et al. [223, 224] sur les 

substrats C40E (1040) oxydés et elle diminue avec le taux d’hématite (Fe2O3) sur les substrats 

du fait de la fragilité de la couche de l’hématite. La couche d’oxyde n’est cependant pas 

toujours nuisible pour l’adhésion du dépôt. Le dépôt d’alumine, élaboré après la formation de 

FexO en préchauffant C40E (1040) dans un environnement riche en CO2, montre des valeurs 

d’adhésion supérieures à 50 MPa [251]. Ces valeurs élevées sont justifiées par l’interaction 

chimique présente dans FeO.Al2O3 [280] ainsi que par la rugosité importante des cristaux de 

FexO [252]. Pour des couches d’oxyde inférieures à 30 nm, la fusion due à l’impact des 
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particules et aux réactions chimiques peut provoquer une amélioration considérable de 

l’adhérence, c’est le cas d’Al2O3 sur TiO2 [253, 254]. 

1.5. ETUDES DES PROPRIETES AUX INTERFACES NON-REACTIVES 

Lors de la projection simultanée des différents matériaux pour élaborer des composites 

ou des cermets, les interactions intervenant à l’interface entre les deux phases sont 

susceptibles de modifier les propriétés du dépôt et deviennent de ce fait d’importance 

cruciale. Le contrôle des interactions et des propriétés à l’interface est donc nécessaire. 

Dans les systèmes non-réactifs (à l’équilibre) solide/liquide, les interactions à 

l’interface dépendent de la mouillabilité, de la tension superficielle du liquide sur le solide et 

de la diffusion des espèces. La diffusion, étant dépendante du temps, elle peut être souvent 

négligée, comme dans le cas de projection où une lamelle s’étale et se solidifie en quelques 

microsecondes. Ce phénomène n’est plus négligeable dans le cas de refusion de la sous 

couche et de la diffusion en phase liquide [97]. Entre tous ces phénomènes, nous ne nous 

sommes intéressés qu’aux études de la mouillabilité. 

1.5.1. Notions théoriques de mouillabilité et de tension superficielle 

1.5.1.a Relation de Young 

La principale caractéristique d’un liquide en contact capillaire avec un solide est 

l’angle de contact (θ). Lors de l’étude de cohésion des fluides, Young [255], en 1805, a 

montré qu’il existe une relation liant les tensions superficielles solide-vapeur (σSV), solide-

liquide (σSL) et liquide-vapeur (σLV) avec l’angle de contact (θ), valable dans le cas d’un 

solide homogène, indéformable, plan et horizontal. Pour un système à l’équilibre thermique et 

thermodynamique, l’Équation 1-4 a été développé si les vecteurs sont coplanaires. 

cosθσσσ LVSLSV +=  Équation 1-4 

A partir de l’Équation 1-4, il est possible de déterminer le degré de mouillage. L’angle 

de contact, expérimentalement mesurable [256], décrit le caractère mouillant pour θ < 90° et 

non-mouillant pour θ > 90° du système solide-liquide. 
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Figure 1–15 : Représentation de l’angle de contact et des tensions de surface. 

 

Bien que contestée par certains auteurs [257, 258], qui notamment limitent sa validité 

aux gouttes suffisamment petites pour compenser l’action de la pesanteur [259], la relation de 

Young est généralement admise pour caractériser un contact solide-liquide. Cependant, 

l’angle de contact ne fournit pas d’indication énergétique sur l’interface. 

1.5.1.b Travail d’adhésion 

Puisque la tension de surface solide-vapeur (σSV) ne peut pas être mesurée facilement, 

Young a introduit la notion du travail d’adhésion (Wa). Le mouillage peut être caractérisé par 

le travail d’adhésion (Wa). Il se définit comme le travail à fournir par unité de surface à un 

système pour créer de façon réversible une surface solide – vapeur et une surface liquide – 

vapeur à partir d’une interface solide – liquide selon la relation de Young:  

( )cosθ1σσ-σσW LVSLLVSVa +=+=  Équation 1-5 

Les valeurs de cette grandeur reflètent directement l’importance des interactions à 

l’interface liquide – solide. Plus Wa est élevé, plus les interactions sont fortes. 

1.5.2. Paramètres influençant le mouillage 

1.5.2.a Température 

La température influence la mouillabilité en modifiant les paramètres physiques du 

substrat (masse volumique ou paramètres de maille du substrat) et du liquide. De manière 

générale, la tension de surface du liquide diminue et le mouillage s’améliore lorsque la 

température augmente. 
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Une augmentation de la température absolue diminue la tension superficielle liquide-

vapeur à partir de la valeur σ0
LV obtenue à zéro K, en suivant une loi linéaire empirique 

donnée par l’ Équation 1-6 [260], où C est une constante. 

CTσσ 0
LVLV −=  Équation 1-6 

Plusieurs auteurs ont proposé des lois de variation de l’angle de contact en fonction de 

la température. Zisman [261], en considérant que σSV ou σSL varient avec σLV, propose la 

relation de l’Équation 1-7, avec une tension superficielle critique quand θ tend vers zéro 

donnée par σC et deux constantes a et b. Rhee [262], en travaillant sur le système TiC-Pb, a 

montré que cette variation suit une loi empirique de la forme de l’Équation 1-8.  

)σb(σ1bσacosθ LVCLV −+=−=  Équation 1-7 

)TB(T1BTAcosθ CS−+=+=  Équation 1-8 

avec A, B constantes (B>0) ; TCS température critique d’étalement, pour laquelle θ=0 

 

Pour un système à l’équilibre, cet auteur affirme que [262]: la température entraîne des 

variations simples et continues des paramètres thermodynamiques et toute discontinuité ou 

évolution brusque est donc révélatrice d’une modification énergétique du système. 

1.5.2.b Temps 

A l’équilibre, le système liquide-solide présente un angle de contact θ et une tension 

de surface σLV qui ne doit pas évoluer. Pour atteindre cet état d’équilibre, un délai entre 

quelques dizains de secondes à quelques minutes peut être envisagé dans le cas d’un système 

non réactif. Dans les cas ou les processus chimiques sont mis en jeu, on peut envisager un 

délai de plusieurs minutes ou même de dizaines de minutes. Dans ce dernier cas, des 

phénomènes de pulsion [263] (θ variant périodiquement avec le temps) ou d’hystérésis [264, 

265] peuvent être observés. 

1.5.2.c Atmosphère 

Les mesures sous vide peuvent être accompagnées de perturbations de la goutte à 

cause du dégazage provenant soit du substrat, soit des gaz éventuellement occlus dans le plot 
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de métal solide, qui généralement s’éliminent après la fusion [266]. Ces mesures sont donc 

effectuées sous un gaz neutre [267]. 

Selon sa pression partielle, son adsorption et sa solubilité dans le liquide, un 

composant tensioactif de l’atmosphère peut, en fonction de la température, s’adsorber et se 

dissoudre dans le liquide puis éventuellement réagir avec le solide. Ces processus peuvent 

provoquer des modifications des tensions superficielles, σSV et σLV, et interfaciales σSL, donc 

de l’angle de contact [268]. La présence de l’oxygène dans l’atmosphère, par exemple, peut 

conduire à la formation d’une couche d’oxyde qui confine les métaux liquides [269] ou se 

dissoudre et avoir les effets d’une impureté, modifiant la nature des interactions entre le 

liquide et le solide [270]. 

1.5.2.d Etat de surface du substrat 

Plusieurs auteurs ont étudié l’influence apportée par la rugosité de surface des 

substrats sur le mouillage des métaux liquides [271, 272, 273, 274, 275]. D’après ces études, 

la rugosité du substrat est l’une des raisons principales de la disparité des valeurs d’angle de 

mouillage relevées dans la littérature. Les surfaces réelles n’étant pas idéalement lisses, elles 

comportent des défauts topographiques et chimiques qui peuvent constituer des obstacles au 

libre étalement de la goutte. Le coefficient de rugosité de surface est donné par le relation de 

Wenzel [276] (Equation 1-9). De manière générale, on constate que pour un liquide non 

mouillant, une surface polie tend à diminuer l’angle de contact [262]. 

r

p

cosθ
cosθ

R =  
Equation 1-9 

Avec θp angle de contact sur surface polie 

 θr angle de contact sur surface rugueuse 

R étant toujours supérieur à 1, ceci implique 

θp > θr pour un liquide mouillant 

θp < θr pour un liquide non mouillant 
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1.5.2.e Impuretés du métal 

Dans la plupart des cas, les impuretés ont des propriétés tensioactives vis-à-vis de la 

phase liquide, en modifiant les tensions interfaciales du système solide – liquide. Il a été 

montré que l’oxygène et le soufre modifient ainsi considérablement la tension de surface du 

fer [277]. De la même façon, la quantité d’oxygène absorbée dans le cuivre peut modifier sa 

tension de surface [278]. On notera que la décroissance de la tension de surface ne modifie 

pas nécessairement l’angle de mouillage. 

1.6. CONCLUSIONS 

Cette étude bibliographique sur la formation des dépôts cermets par projection plasma 

met en évidence leurs applications et leurs axes de développement. La réalisation d’un dépôt à 

partir d’une poudre cermet nécessite une étude très soignée des conditions de fabrication de la 

poudre. Dans ce travail, nos objectifs seront plus liés à la compréhension et au contrôle des 

mécanismes intervenant lors de la projection plasma et nous nous attacherons à l’étude et à 

l’optimisation du procédé de co-projection en étudiant le comportement des particules dans le 

jet plasma ainsi que l’étalement sur le substrat dans différentes conditions. Ces paramètres 

seront corrélés à la croissance des dépôts et à leurs propriétés. Le choix de la co-projection se 

justifie aussi par le fait que cette méthode permet d’éviter les réactions entre les particules en 

vol (souvent observées dans les particules cermets) ; et nous considèrerons que dans le jet 

plasma les interactions particules-particules seront négligeables. Les interactions entre 

différents matériaux sont donc possibles sur le substrat lors de la construction du dépôt. Ainsi, 

une autre équipe au sein du laboratoire se focalise dans l’étude de la fabrication des poudres, 

notamment des poudres mécanofusées.  

La difficulté du contrôle du procédé plasma réside principalement dans la maîtrise des 

conditions de séjour des particules dans le jet plasma : température, vitesse, environnement, 

réactions chimiques etc…. La complexité du contrôle de ces conditions est liée à la nature 

inhomogène du jet de plasma (gradient de vitesse, de température, des espèces etc…) ainsi 

qu’à la dispersion des particules dans le jet qui induit une différence de traitement pour 

chaque particule. La difficulté est accrue dans le cas de la projection de poudres métalliques 

où des réactions chimiques importantes, dues aux interactions entre l'air engouffré dans le 
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plasma et les particules, modifient la nature des poudres injectées et par-là même la nature du 

dépôt formé. Notre démarche expérimentale nous conduira à étudier : 

• le comportement des particules dans le jet plasma ; 

• les mécanismes d’oxydation des particules métalliques ; 

• l’étalements des particules pour des matériaux utilisés seuls ou co-projetées ; 

• les interactions à l’interface céramique-métal et ses propriétés ; 

• l’influence du rapport phase métallique/phase céramique dans  le dépôt sur ses propriétés.  

 





 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

2. CHAPITRE II 

STRATEGIE ET PROCEDURE EXPERIMENTALES 
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Au cours de ces 10 dernières années, les études expérimentales sur la projection 

plasma ont permis d’améliorer nos connaissances sur les phénomènes physicochimiques se 

passant dans le jet du plasma, les interactions plasma particules et les paramètres influençant 

l’élaboration des dépôts. En dépit du nombre considérable de ces études, la compréhension de 

certains des mécanismes impliqués reste encore limitée. La multitude de paramètres 

interdépendants (environ 60) nécessite un contrôle précis de chacune des étapes du procédé 

afin d’obtenir une bonne reproductibilité. 

Dans le cadre de la réalisation sous air de dépôt cermet par coprojection d’alumine et 

d’acier, il nous a paru primordial de définir les conditions optimales de traitement de chacun 

des 2 matériaux dans le plasma et de décrire précisément les modifications d’ordre chimique 

de la poudre d’acier soumise à l’oxygène de l’air ambiant s’engouffrant dans le plasma. Pour 

cela, un dispositif de collecte de particules en vol à été optimisé, sous atmosphère ambiante 

ainsi qu’en chambre à atmosphère contrôlée. Par la suite le comportement à l’étalement des 

particules projetées résultant en la formation de lamelles (splats) céramiques et métalliques a 

été analysé, sur des substrats préchauffés ou non, et dont l’état de surface a été préalablement 

rigoureusement défini. Cette étude a été couplée à des expérimentations de mouillabilité par la 

méthode de la goutte sessile. Enfin, le dernier stade est l’obtention d’un dépôt dont les 

propriétés dépendent de l’historique de la particule dans le plasma, de l’étalement des 

premières lamelles sur le substrat puis de l’empilement des lamelles les unes sur les autres. 

Ce deuxième chapitre fait le point sur la nature des matériaux utilisés, les dispositifs 

de projection et de collecte des poudres adaptés à cette étude et l’ensemble des techniques de 

caractérisation : analyse de la microstructure et des surfaces (AFM, MEB, MI, MO) ; analyses 

chimiques et cristallographique (DRX, EDS, IRFT, UV-vis, spectroscopie Mössbauer) et 

caractérisation des propriétés mécaniques (dureté, propriétés élastiques, adhésion et cohésion) 

du dépôt. 

2.1. MATERIAUX DE DEPART 

Dans le but d’élaborer des dépôts cermets par co-projection, nous nous sommes 

focalisés au départ sur des poudres céramiques et métalliques dont des propriétés thermo-
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physiques et physico-chimiques sont parfaitement connues. Ceci afin de faciliter la 

compréhension des mécanismes et des phénomènes entrant en jeu lors de ce travail. Ces 

contraintes techniques couplées avec des aspects économiques, nous ont conduit vers 

l’alumine (Al2O3) et le fer (Fe). Le fer présente un très grand intérêt dans l’étude de 

l’oxydation des particules en vol. Cependant, nous souhaitons éviter les interfaces trop 

réactives entres les deux matériaux projetés lors de la construction de dépôt cermet et 

malheureusement, la projection plasma sous air de Fe s’accompagne de réactions en vol 

créant FexO [279]. Les réactions entre la wüstite et l’alumine formant FeO.Al2O3 sont souvent 

observées [347, 280]. La wüstite, étant un composé meta-stable, elle régit avec la plupart des 

céramiques-oxydes. Nous avons donc choisi de projeter l’alumine avec l’acier inoxydable qui 

de par ses éléments d’alliage ne forme pas de wüstite. 

2.1.1. Poudres projetées 

2.1.1.a Alumine 

La poudre utilisée est une alumine α de la société H.C. Starck, Allemagne (grade 

Amperite 740.1), de granulométrie -45+22 µm. La granulométrie de la poudre a été vérifiée 

par analyse par laser et le résultat est présenté sur la Figure 2–1. On constate que par cette 

technique la taille moyenne des particules est d’environ 31 µm. 

Cette poudre a été obtenue par fusion et broyage, ce qui lui confère une morphologie 

anguleuse comme le montre la Figure 2–2. La composition chimique de la poudre fournie par 

le fabricant indique la présence d’impuretés en faible quantité (Tableau 2–1). Le spectre de 

diffraction par rayons X (DRX) confirme que l’alumine est sous sa forme allotropique α 

(Figure 2–3). 

 

Tableau 2–1 : Analyse chimique de la poudre d’alumine. 

Analyse Chimique SiO2 Fe2O3 Na2O Al2O3 

% massique 0,01 0,02 0,19 Bal 
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Figure 2–1 : Granulométrie de la poudre d’alumine.  
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Figure 2–2 : Observation micrographique (MEB) de la poudre d’alumine. 
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Figure 2–3 : Spectre DRX de la poudre d’alumine. Toutes les raies correspondent à la phase 
d’alumine α. 
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L’alumine existe sous plusieurs phase cristallines, l’alumine α ou corindon étant la 

phase la plus stable thermodynamiquement. Tributaires de l’arrangement des anions 

d’oxygène, ces phases peuvent être divisées en deux groupes : cubique faces centrées (cfc) ou 

hexagonal compact (hc) [281]. La distribution des cations de l’aluminium dans le réseau de 

l’oxygène conduit aux différentes phases [282]. L’alumine α est obtenue par les diverses voies 

classées dans le Tableau 2–2. La structure cristalline de l’alumine α a été examinée par 

plusieurs auteurs [283, 284, 285, 286]. 

Dans la maille élémentaire de l’alumine α, les anions (oxygène), qui construisent le 

réseau hc déformé, prennent les coordonnées x,0,1/4 (x = 0,306). Les cations (aluminium), 

remplissant 2/3 des sites octaédriques, occupent les coordonnées 0,0,z (z = 0,347). Les 

paramètres de la maille sont : c = 1,297 nm; a = 0,475 nm; c/a = 2,73 (avec 6 plans de 

l’oxygène) ou c/a = 1,58 (avec 3 plans de l’oxygène). 

Tableau 2–2 : Les voies de fabrication de l’Al2O3 α [281]. 

α-AlOOH ⎯700°-800°C→ α-Al2O3 
γ-Al(OH)3 ⎯150°-300°C→ χ ⎯650°-750°C→ κ ⎯1000°C→ α-Al2O3 
5Al2O3.H2O ⎯700°-800°C→ κ‘ ⎯750°C→ κ ⎯900°C→ α-Al2O3 
Vapeur (CVD) ⎯⎯→ κ ⎯⎯→ α-Al2O3 

 
γ-AlOOH ⎯300°-500°C→ γ ⎯700°-800°C→ δ ⎯900°-1000°C→ θ ⎯1000°-1100°C→ α-Al2O3 
α-Al(OH)3 ⎯200°-300°C→ η ⎯600°-800°C→ θ ⎯1000°-1100°C → α-Al2O3 
Amorphe (anodiques films) ⎯→ γ ⎯→ δ ⎯→ θ ⎯→ α-Al2O3 
Fondu (Liquide) ⎯→ γ ⎯→ δ, θ ⎯→ α-Al2O3 

 

2.1.1.b Acier inoxydable 

Nous avons retenu pour cette étude un acier inoxydable austénitique. Il appartient à la 

famille des aciers ternaires Fe-Cr-Ni et il est couramment appelé AISI 316L et X2 

CrNiMo17-12-2 selon respectivement les normes américaine et européenne. 

Deux types de poudre 316L ont été projetés. La première poudre est fournie par Suzler 

Metco, Etats-Unis et nommée Metco 41C. Cette poudre a été fabriquée par atomisation sous 

l’eau. Elle présente une morphologie anguleuse et dense (Figure 2–4) et une répartition 

granulométrique théorique de -106+45 µm. La deuxième poudre est fournie par la société 



Chapitre II : Stratégie et procédure expérimentales 

 

47 

Techphy, France et fabriquée par atomisation sous gaz. La Figure 2–5 présente les 

micrographies de la surface et de la coupe de la poudre. Les particules sont sphériques et 

denses, de granulométrie de -63+50 µm. 

 

 

100 µm  

(a) 

 

50 µm  

(b) 

20 µm  

(c) 

Figure 2–4 : Observation micrographique (MEB) de la poudre 316L Metco 41C en surface 
(a,b et c) et en coupe polie (d). 

 

Lors de l’examen par granulométrie laser, nous avons remarqué une répartition 

granulométrique plus large et une taille moyenne des particules plus élevée pour les deux 

poudres (Figure 2–6 a et b). La présence d’agglomérats, comme le montrent la Figure 2–4 et 

la Figure 2–5 peut expliquer cette différence. 

 

100 µm  

(a) 

50 µm  

(b) 

 

20 µm  

(d) 

Figure 2–5 : Observation micrographique (MEB) de la poudre 316L Techphy en surface (a,b 
et c) et en coupe polie (d). 
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(b) 

Figure 2–6 : Granulométrie des poudres d’acier 316L : Metco 41C (a) et Techphy (b). 

 

Les spectres DRX des poudres (Figure 2–7) indiquent que l’austénite est la phase 

principale. Cependant, on remarque une phase secondaire qui correspond à la ferrite. Les 

analyses chimiques des poudres d’acier (Tableau 2–3) sont est en accord avec le diagramme 

de phase Fe-Cr-Ni où le rapport massique entre Ni γ-gène (austénite) et Cr α-gène (ferrite) 

contrôle la proportion des deux phases [287, 288]. D’autres éléments d’alliage peuvent aussi 

contribuer à la stabilisation d’une de ces deux phases et les effets γ-gène et α-gène de tous les 

éléments doivent être intégrés. Une estimation des phases γ et α peut être réalisée en utilisant 

la Figure 2–8 après avoir calculé les nombres équivalents de Cr et Ni par l’Équation 2-1 et 

l’Équation 2-2 proposée par Pryce et Andrew [289]. Ces équations sont une simplification de 

la relation présentée par Schaeffler [290]. 

%équivalent en Cr = %Cr + 3(%Si) + %Mo 

%équivalent en Ni = %Ni + 0,5(%Mn) + 11,5(%N) 

Équation 2-1 

Équation 2-2 

Pour la poudre Metco les % équivalents de Cr et Ni sont respectivement de 22.5% et 

12% et pour la poudre Techphy de 23% et 11.85%. Ces pourcentages correspondent au 

domaine austénite+ferrite. 

 



Chapitre II : Stratégie et procédure expérimentales 

 

49 

0

50

100

150

200

250

300

20 40 60 80 100
2 Theta (°)

I (
u.

a.
) Metco 41C

Techphy

      austénite (cfc)
      ferrite (cc)

 

Figure 2–7 : Spectres DRX des poudres d’acier Metco 41C et Techphy. 

 

Tableau 2–3 : Analyse chimique des poudres d’acier. 

 Cr Ni Mo Mn Si C Fe 

Metco 41C 17 12 2,5 - 1 0,1 Bal 

Techphy TY316L 19,21 11,27 2,43 1,15 0,43 0,013 Bal 

 

 

Figure 2–8 : Diagramme de constitution des aciers inoxydables [289]. 
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2.1.2. Substrats 

L’acier C40E (1040), non allié à 0,38% de carbone est utilisé comme substrat pour la 

réalisation des dépôts et l’étude des splats. Pour une étude de comparaison de la morphologie 

des splats, un deuxième type de substrat en l’acier faiblement allié ASTM 9310 a été utilisé. 

Le Tableau 2–4 présente l’analyse chimique des substrats. Les deux substrats sont 

constitués principalement de Fe α (Figure 2–9). Il sont composés de perlite et ferrite hypo-

eutectoïde (Figure 2–10 a et b). Le substrat 2, en revanche, a une microstructure à grains fins 

(Figure 2–10 c et d) du fait de sa teneur en Cr et Ni plus élevée. 

 

Tableau 2–4 : Analyse chimique des substrats. 

 C Cr Ni Mn Si Fe 

C40E (1040) 0,4 0,03 0,06 0,45 0,16 Bal 

ASTM 9310 0,35 1,7 3,8 0,47 0,24 Bal 
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Figure 2–9 : Spectres DRX des substrats. Toutes les raies correspondent au Fe α. 
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150 µm 
 

(a) 

 

 50 µm 
 

(b) 

 

150 µm 

 

(c) 

 50 µm 
 

(d) 

Figure 2–10 : Observation micrographique optique de la surface des substrats C40E (1040) (a 
et b) et ASTM 9310 (c et d) après attaque chimique. 

 

2.2. PROJECTION PLASMA 

2.2.1. Torche à plasma d’arc 

La Figure 2–11 présente le schéma de la torche à plasma d’arc. Les torches à cathode 

chaude, du type de celle que nous avons utilisée, fonctionnent par thermo-émission 

électronique à partir d’une pointe de cathode en fusion. L’arc électrique est établi entre la 

pointe de cathode, généralement en tungstène thorié (environ 2% en masse de thorine) et une 

anode cylindrique en cuivre électrolytique. L’ensemble anode-cathode est refroidi par 

circulation d’eau à haute pression (environ 2 MPa). Dans sa configuration standard, la torche 

est équipée d’une tuyère anode dont la chambre d’arc est longue de 35 mm, pour un diamètre 

interne adaptable. Le cône d’entrée du gaz présente un angle au sommet de 40°, partant d’un 

diamètre de 14 mm et débouchant dans le canal d’accrochage de l’arc. La cathode 

cylindrique, de 10 mm de diamètre, est conique à son extrémité, avec également un angle au 
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sommet de 40°. L’injection axiale des gaz plasmagènes, à travers un diffuseur percé de 12 

trous de 0,8 mm de diamètre, ainsi que la conicité identique de l’anode et de la cathode, 

permettent d’augmenter le diamètre l’anode (jusqu’à 10 mm), sans perturber la stabilité de 

l’arc pour des débits de gaz compris entre 37 et 100 Nl.min-1 ( ~ 65 – 170 g.min-1)[291]. 

 

 

Figure 2–11 : Diagramme schématique de la torche plasma utilisée. 

 

L’injection de la poudre d’alumine se fait perpendiculairement à l’axe du jet de plasma 

par l’intermédiaire d’un tube interne de 1,8 mm de diamètre, débouchant dans le canal 

d’accrochage de l’arc, 3 mm en amont de l’orifice c’est-à-dire très en aval du pied d’arc de 

sortie et écarté de 5,5 mm de l’axe du jet plasma. L’injection de la poudre d’acier 316L se fait 

également perpendiculairement à l’axe du jet de plasma, par l’intermédiaire d’un injecteur 

externe de 2 mm de diamètre situé à 2 mm en aval de la sortie et éloigné de 7,5 mm de l’axe 

du jet plasma. Enfin, l’alimentation électrique de la torche est assurée par une source pouvant 

délivrer un courant de 1000 A, une tension à vide de 160 V et une puissance utile de 100 kW. 

2.2.2. Collecte des poudres en vol 

2.2.2.a Montage 

Parmi les réactions chimiques existant entre les particules fondues et les gaz présents 

dans le plasma, nous avons choisi de nous intéresser aux réactions d’oxydation. Pour une 

étude des mécanismes et des cinétiques de ces réactions, les poudres projetées sont collectées 

en vol. Le montage de collecte des particules a été conçu et fabriqué pour être utilisé 

initialement en projection sous atmosphère ambiante (Figure 2–12 a). Cet assemblage a été 
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modifié ultérieurement pour recueillir les particules dans une chambre sous atmosphère 

contrôlée (Figure 2–12 b). Comme le montre la Figure 2–12 (a), le montage se compose dans 

sa partie supérieure de deux disques en cuivre, refroidis par eau sous pression (dont l’un 

présente une ouverture de 20 mm de diamètre) et d’un collecteur cylindrique en acier 

inoxydable de 650 mm de haut pour 140 mm de diamètre interne. Les 2 disques sont 

amovibles grâce à un système pneumatique. Le rôle du disque plein est d’éviter la pénétration 

du panache du jet de plasma dans le tube collecteur et des particules pendant la phase 

préliminaire de réglage des paramètres de tir. Le disque avec ouverture permet la sélection des 

poudres selon la trajectoire optimale à travers le collecteur, dont la partie supérieure est 

composée d’un restricteur de diamètre 30 mm inséré dans son ouverture. 

 

Entrées des gaz de 
refroidissement gaz 

Disques pneumatique 
en cuivre 

Collecteur 

 

Entrée et 
sortie de 
l’eau 

3.5° 

 

Entrée des gaz de 
refroidissement 

Entrée des gaz 
environnant 

Entrée et 
Sortie de 

l’eau

Circuit de 
refroidissement 

Entrée des gaz de 
refroidissement 

Système de 
pompage 

Torche à 
plasma 

Chambre 

(a) (b) 

Figure 2–12 : Diagramme schématique des montages de collecte des particules en vol 
projetées sous air (a) et dans une chambre sous atmosphère contrôlée (b). 

 

Des entrées de gaz de refroidissement ont été aménagées à l’intérieur du collecteur. 

Les entrées supérieures, perpendiculaires à la trajectoire des particules, favorisent 

principalement le refroidissement rapide des particules puisque les gaz à l’intérieur du 
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collecteur ont une température proche de 280 K. L’entrée de gaz située sur le fond amovible, 

à contre-courant, permet quant à elle de décélérer les particules qui tombent alors par gravité 

au fond du collecteur. Le débit total en gaz de refroidissement (argon) a été optimisé autour de 

la valeur de 60 Nl.min-1. En deçà de cette valeur, les particules ne sont pas assez refroidies et 

arrivent encore fondues ou semi-fondues au fond du collecteur. La température des gaz dans 

le collecteur et la vitesse de refroidissement des particules ont été estimées dans un précédent 

travail au laboratoire [347]. La température inférieure de gaz à l’intérieur du collecteur permet 

un refroidissement des particules de 5.106 K.s-1. La vitesse de refroidissement des particules 

dans le collecteur est proche de celle mesurée lors de la solidification des particules sur le 

substrat [292, 293, 294]. Dans des conditions de projection en plasma Ar-H2, le 

refroidissement des particules s’effectue essentiellement par conduction à travers le substrat et 

peut atteindre des valeurs très supérieures à 108 K.s-1 au tout début du refroidissement [295]. 

Pour recueillir les particules en vol en atmosphère contrôlée, un collecteur de même 

type avec circuit de refroidissement a été utilisé (Figure 2–12 b). Une entrée de gaz de 

refroidissement complémentaire a été aménagée dans de disque cuivre afin de favoriser un 

meilleur refroidissement des particules. Un environnement d’argon a été créé dans le 

collecteur après avoir généré une vide jusqu’au 1,33 kPa dans la chambre. La chambre a été 

ensuite remplie de gaz ou de mélange des gaz environnant le jet du plasma. Préalablement à 

l'injection dans la chambre, les gaz arrivent dans une zone intermédiaire dans laquelle ils sont 

mélangés et leur pression partielle est parfaitement contrôlée. Le collecteur, et la torche 

plasma, sont placés verticalement, l’axe de torche formant un angle de 3.5° avec l’axe de 

collecteur. Le débit de gaz porteur a été réglé pour obtenir cette déviation de 3.5° du jet de 

poudre par rapport à l’axe de la tuyère, ce qui permet une optimisation des paramètres 

(température et vitesse) des particules [296]. 

Des expériences ont déjà été menées au laboratoire pour récupérer des particules en 

vol. Cependant, les montages employés ne permettaient pas de recueillir des quantités de 

poudre suffisantes, empêchant une étude complète. Nous avons mis au point un nouveau 

dispositif, dans notre démarche d’approche globale, répondant au cahier des charges suivant : 

• collecte de la quasi-totalité des poudres (le rendement massique des particules collectées 

est évalué à 80%) et augmentation du temps de collecte ; 
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• trempe des particules liquides pour éviter l’oxydation de ces particules dans le 

collecteur et pour conserver les phases formées en vol ; 

• possibilité de collecte en variant des paramètres du plasma et les matériaux. 

2.2.2.b Traitement d’image des particules collectées 

Pour connaître le taux d’oxyde dans les particules collectées, un logiciel de traitement 

d’image et un autre de calcul d’aire ont été utilisés. Les poudres, enrobées dans une résine, ont 

été polies pour obtenir les images MEB du cœur des particules. A l’aide d’un logiciel 

graphique, les micrographies en niveaux de gris issues de l’analyse MEB sont transformées en 

images bichromatiques en attribuant une couleur à la phase oxyde et une autre à la phase 

métallique. L’analyse des images de poudre a permis de quantifier l’aire de l’oxyde. Chaque 

image a été traitée pour acquérir des informations sur le taux de l’oxyde selon qu’il se 

présente sous forme de nodules ou de chapeau. Une valeur correspond au résultat obtenu 

après traitement de 25 images (70 particules environ). 

 

 

20 µm  

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

 

(d) 

 

(e) 

 

(f) 

Figure 2–13 : La séquence des traitements d’images. L’image initiale (a), sélection de la 
particule (b), traitement des rayures et des défauts de l’image (c), transformation 

bichromatique [noir = nodules de l’oxyde, blanc = reste de la particule] (d), séparation du 
chapeau d’oxyde (e), transformation bichromatique de l’image (f). 
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2.2.3. Etude de l’écrasement des particules 

2.2.3.a Préparation des substrats 

Les substrats utilisés sont l’acier non-allié C40E (1040) et de l’acier faiblement allié 

ASTM 9310. Tous les substrats, 12 mm de diamètre et 5 mm de hauteur, sont polis 

mécaniquement pour atteindre une rugosité moyenne de surface Ra inférieure à 0.05 µm.  

2.2.3.b Collecte des premières lamelles 

La réalisation des premières lamelles (splats) a été faite en adoptant un montage qui 

peut être utilisé pour élaborer les dépôts. Les substrats sont fixés sur un porte-échantillons 

cylindrique de 110 mm de diamètre mis en rotation (180 rpm) et se déplaçant (24 mm/s) 

devant la torche plasma immobile (Figure 2–14 a et b).  

Les essais initiaux sont effectués sur les substrats sans préchauffage puis préchauffés 

respectivement à 300, 400 et 450°C sous air (Figure 2–14 a). La vitesse de chauffage est de 

280 (±10) °C/min jusqu’à 300°C, puis chute à une valeur de 200°C/min et 135°C/min pour 

atteindre respectivement 400°C et 450°C. 

 

  

Torche 

Pyromètre 

Substrat 

Porte 
Echantillons 

 

 

Refroidissement 
d’air 

Pyromètre

Substrat 

Protection 
d’azote 

Torche à plasma

(a) (b) 

Figure 2–14 : Dispositif de collecte des splats sous atmosphère ambiante (a), et avec une 
protection d’azote (b). 
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Afin de limiter l’oxydation pendant le préchauffage des substrats, nous avons mis en 

place un dispositif permettant de réduire le contact entre les échantillons et l’air ambiant 

(Figure 2–14 b). Il est constitué d'une structure de protection supportant 3 injecteurs de gaz 

neutre (N2), de diamètre interne 5 mm. Le débit en gaz de protection est fixé à 50 Nl.min-1 

mais il été réduit à 30 Nl.min-1, pour atteindre 450°C, pour permettre de maintenir une 

évolution similaire de la température des substrats dans l’air et dans l’azote (Figure 2–15 a). 

La température de la surface des substrats a été mesurée grâce à un pyromètre 

infrarouge Ircon Mini RT (8 < λ < 14 µm, 10 Hz) qui peut mesurer la température d’une 

surface de 16 mm de diamètre entre 0 et 600°C. L’état de surface des substrats dans chaque 

condition, notamment l’état d’oxydation, a été caractérisé afin de comprendre l’influence de 

la température de substrat sur la morphologie, l’étalement et la solidification des splats. 
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Figure 2–15 : Cycles thermiques pendant le préchauffage des substrats (a) et pendant la 
réalisation des dépôts (b). 

 

2.2.3.c Caractérisation des splats et des substrats 

La morphologie des splats est étudiée par microscopie optique (MO), microscopie 

interferomètrique (MI) et microscopie électronique à balayage (MEB) et microscopie à force 

atomique (AFM). Le profil et l’épaisseur des splats sont obtenus à l’aide d’un profilomètre 

Dectack et par MI. Les oxydes de surface des substrats ont été analysés à l’aide de MEB, 
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AFM, spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (FTIR), spectroscopie ultaviolet-

visible, spectroscopie Mössbauer et diffraction des rayons X en faible incidence. Le détail des 

techniques est discuté dans la section 2.4. 

2.2.4. Réalisation des dépôts 

2.2.4.a Préparation des substrats 

Des travaux précédents ont montré l’amélioration de l’adhésion du dépôt avec la 

rugosité de la surface du substrat [297, 298]. Les substrats, 25 mm de diamètre et 5 mm de 

épaisseur, sont donc sablés à l’aide d’une sableuse à air comprimé. Le choix de paramètres de 

sablage a été effectué après avoir étudié les différents articles publiés [299, 300, 301]. Le 

Tableau 2–5 présente les paramètres utilisés. Dans ces conditions, la rugosité moyenne (Ra) 

mesurée, à l’aide d’un rugosimètre Mitutoyo Surtest 201, est de 4.8 ± 0.5 µm. Comme 

l’abrasif résiduel sur la surface des substrats sablés peut détériorer l’adhérence dépôt-substrat 

[300, 302], un nettoyage par ultra-sons, suivi d’un séchage à l’alcool a été effectué. 

 

Tableau 2–5 : Paramètres de sablage des substrats avec une sableuse à succion 

Abrasif Distance 

(mm) 

Angle 

(°) 

Débit d’abrasif 

(kg min-1) 

Pression 

(MPa) 

Temps effectif 

(s) 

Corindon (400 µm) 100 90 14,5 0,6 6 

 

2.2.4.b Procédé plasma 

Les dépôts sont réalisés en utilisant une configuration de plasma identique à celle qui a 

été utilisée pour les études de splats. Un refroidissement par air comprimé en cours de la 

projection permet d’assurer une température moyenne des échantillons quasi constante 

pendant toute la durée du tir. Les dépôts sont construits soit à température ambiante 

(température minimum de dépôt) soit en maintenant la température à 300°C, soit encore à 

450°C. Les cycles thermiques sont présentés à la Figure 2–15 b. Les Tableau 2–6 et Tableau 

2–7 résument les paramètres de procédé plasma lors de l’élaboration des dépôts. 
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Tableau 2–6 : Paramètres d’injection des poudres de l’alumine et de l’acier 316L. 

 Al2O3 

(–45+22 µm) 

Techphy 

(–60+53 µm) 

Metco 41C 

(–106+45 µm) 

Débit gaz porteur Ar (Nl.min-1) 5,5 6,5 5,5 

Position d’Injecteur (mm) z = -3 et y = 5,5  z = 2 et y = 7,5 z = 2 et y = 7,5 

Diamètre d’Injecteur (mm) 1,8 2,0 2,0 

 

Tableau 2–7 : Paramètres plasmas. 

Intensité de Courant (A) 550 

Tension (V) 58 ±2 

Puissance (kW) 32 ±1 

Rendement Thermique 56 % 

Diamètre interne d’anode (mm) 7 

Débit d’Ar (Nl.min-1) - (g min-1) 45 – 80,25 

Débit de H2 (Nl.min-1) - (g min-1) 15 – 1,34 

Débit de Poudre Splat - Dépôt (kg/h) 0,3 – 1,5 

Distance de Projection (mm) 100 

 

Le choix de ces conditions est le résultat de l'étude conjointe de la bibliographie [296, 

303, 304, 305] et des expériences menées sur le rendement massique des poudres corrélé avec 

les paramètres de projection. L’influence des différents paramètres étudiés (intensité de 

courant, débit de H2, distance de projection) sur le rendement massique est résumé sur la 

Figure 2–16 pour chacune des 3 poudres. Pour chaque condition, une masse de 0,1 kg de 

poudre (mp) à été projetée sur un substrat cylindrique en aluminium, sablé (Ra 4.1 ± 0.4 µm) 

et préchauffé à 300°C, dont la masse est précisément mesurée avant l’essai (ms). En mesurant 

la masse du substrat cylindrique après la projection (ms+d), le rendement massique (R) peut 

être calculé à l’aide de l’Équation 2-3.  
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Figure 2–16 : Rendement massique (%) des poudres projetées en fonction du courant I (a), du 
débit de H2 (b) et de la distance de projection Z (c). 

 

Pour élaborer les dépôts cermets, la technique de coprojection plasma est utilisée. Les 

poudres d’alumine et d’acier ont été projetées simultanément en utilisant 2 injecteurs. En 



Chapitre II : Stratégie et procédure expérimentales 

 

61 

adaptant les paramètres plasmas (Tableau 2–6 et Tableau 2–7), le rendement massique des 

dépôts cermet (50% massique alumine et 50% acier) correspond à 57%. 

2.2.4.c Caractérisation des dépôts 

La microstructure des dépôts est étudiée par MO et MEB. L’analyse des phases a été 

effectuée par spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (IRTF), spectroscopie 

Mössbauer et diffraction des rayons X (DRX). 

Les propriétés mécaniques des dépôts (dureté, module de Young, adhésion et 

cohésion) sont mesurées. Les techniques de caractérisation sont discutées dans la section 2.4. 

2.3. MOUILLABILITE 

Au cours de ce travail, les essais de mouillabilité sont menés par la méthode de la 

goutte posée ou goutte sessile. Cette étude a été réalisée dans le but d’examiner l’influence de 

l’oxydation des particules en vol sur leur comportement de mouillabilité. Le système alumine-

acier est aussi étudié par cette méthode afin de mieux comprendre les interactions lors de 

l’écrasement des particules lors de l’élaboration des dépôts cermets. 

2.3.1. Méthode de la goutte sessile 

La détermination de l’angle de contact, ainsi que de la tension de surface, s’effectue à 

l’aide de la mesure du contour d’une goutte liquide librement posée sur un substrat solide 

lisse, plan et horizontal [306].  

La forme de la goutte résulte de l’équilibre entre les forces de capillarité (tension de 

surface), qui tendent à rendre la goutte sphérique pour minimiser l’énergie de surface, et la 

force de gravité qui tend à étaler le liquide. 

L’équilibre en tout point de la surface peut être décrit par la relation de 

Laplace (Équation 2-4) :  

b
σ2ρgz)

R
1

R
1(σ LV

21
LV +=+  

Équation 2-4 

 

σLV tension de surface liquide – vapeur (J.m-²) 
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R1, R2 rayons de courbure principaux au point M définis dans deux plans perpendiculaires 
P1 et P2 (m) (voir Figure 2–17) 

ρ différence des densités des fluides liquide – gazeux (kg.m-3) 

g accélération due à la gravité (m.s-2) 

z ordonnée au point M 

b rayon de courbure au sommet O (m) 

 

 
P1 

P2

Z

O1 O2 

φ 
R1

R2 

normale 

tangente 

z M 

x 
X

b
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Figure 2–17 : Représentation des variables de l'équation de Bashworth et Adams. 

 

L’utilisation des coordonnées cylindriques de la goutte permet d’écrire l’équation de 

Laplace sous la forme : 

b
βz2sinφ

x
b

R
b

+=+  
Équation 2-5 

x coordonnée horizontale du point M 

φ angle formé par la normale au point M avec l’axe de révolution (°) 

et 
LV

2

σ
ρgbβ =  
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β définit la forme du profil. Plus sa valeur est grande, moins la forme de la goutte est 

sphérique. R et φ peuvent par ailleurs être exprimés comme des dérivées du premier ordre par 

rapport à z et du second ordre par rapport à x en utilisant les fonctions de transposition des 

coordonnées cartésiennes en coordonnées sphériques : dy = R dφ, dx = cos dφ et dz = sin dφ. 

L’Équation 2-4 s’écrit alors sous la forme d’une équation différentielle : 

2
3

22

2

2

dx
dz1

b
βz2

dx
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dx
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b

dx
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Équation 2-6 

Bashforth et Adams [307] ont proposé des solutions numériques de l’Équation 2-5 

sous forme de tables dans lesquelles les rapports x/b et z/b sont exprimés en fonction de 

l’angle φ pour plusieurs valeurs de β. Plusieurs techniques graphiques d’approximation de 

courbures ont été développées et sont utilisées en complément de l’intégration numérique de 

l’équation de Laplace, pour obtenir σLV et θ. 

Les différentes techniques de mesure nécessitent toutes la détermination du contour de 

la goutte, que ce soit en coordonnées polaires ou cartésiennes, suivant différents axes et 

origines. Les techniques actuelles de traitement d’images ainsi que des programmes de calculs 

permettent des mesures plus simples, plus rapides et plus fiables. 

2.3.2. Dispositif expérimental 

2.3.2.a Montage 

La Figure 2–18 présente le dispositif utilisé au laboratoire pour la mesure des 

paramètres de mouillabilité. Un four à élément chauffant en graphite, alimenté par un 

générateur de puissance pouvant fournir 6 kW en courant continu, a été employé. Le four est 

régulé par un programmateur (Eurotherm) permettant une vitesse de montée en température 

allant de 1 à 25°C/min. La température de l'échantillon est mesurée à l’aide d'un thermocouple 

platine/platine rhodié (6/30%) placé sous le substrat. La température maximale atteinte par ce 

type de four, lors d'expériences au laboratoire, est de 1650°C. A tout moment, un 

spectromètre de masse quadripolaire, Blazers QMA125, permet d’analyser la teneur en gaz 

résiduels non condensés dans l’enceinte du four. 
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Pour éviter toute oxydation liée à la présence d’oxygène dans l’atmosphère du four, les 

mesures de mouillabilité ont été conduites dans un premier temps sous un vide de 0,12 Pa 

jusqu’à 1000°C, puis sous atmosphère inerte (argon qualité 5.5 d’Air Products). Dans 

l’enceinte l’argon est maintenu en légère surpression pour éviter toute entrée d’air et assurer 

une meilleure stabilisation de la goutte. Au-dessus de 1000°C, l’atmosphère, que ce soit sous 

vide ou en atmosphère contrôlée, du fait du résistor en graphite est toujours réductrice [308]. 

L’acquisition du profil de la goutte de métal liquide sur le substrat solide a été faite à 

l’aide d’une caméra CCD i2S iXC© 800, reliée à un ordinateur. Un logiciel, développé au 

laboratoire [309], permet d’extraire le profil de la goutte, de mesurer l’angle de contact ainsi 

que la tension de surface. Dans cette configuration, la précision sur les mesures de l’angle de 

contact, de la tension de surface et du travail d’adhésion est respectivement de 1, 2 et 2%, 

conformément aux étalonnages effectués au laboratoire [309]. 

 

 

Caméra CCD 

Goutte sur son 
substrat 

Elément chauffant 
en graphite 

Rétro 
éclairage 

Système de pompage et 
spectromètre de masse 

Ecran de graphite 

Feutres en graphite 
et Kerlane® 

 

Figure 2–18 : Schéma du dispositif pour l’étude de la mouillabilité [309]. 
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2.3.2.b Préparation des plots de métal 

Les plots de poudre d’acier initial ou oxydé sont des précompacts crus, pressés à froid 

sous une charge de 10 MPa. Ils ont un diamètre de 5 mm et une hauteur de 6 mm, pour une 

masse de l’ordre de 600 mg. 

 

 

Figure 2–19 - Plot d’acier Metco 41C sur le substrat d’Al2O3. 

 

2.3.2.c Préparation des substrats 

L’état de surface du substrat solide et sa rugosité sont des paramètres importants pour 

les mesures de la mouillabilité. La préparation consiste à obtenir des substrats polis miroir (Ra 

< 0.1 µm) à l’aide de grilles résinoïdes diamantées. Pour éviter toute influence d’impuretés 

tensioactives à la surface du substrat, un nettoyage par ultra-sons, suivi d’un séchage à 

l’alcool, est effectué avant d’introduire l’échantillon dans le four et de démarrer 

l’expérimentation. 

2.4. TECHNIQUES D’ANALYSE ET DE CARACTERISATION 

2.4.1. Microscopie 

2.4.1.a Microscopie optique et interferométrique 

L’observation optique des échantillons est rendue possible grâce à un microscope 

optique PME Olympus Tokyo, équipé d’une caméra CCD XC57CE, Sony, reliée par 

l’intermédiaire d’un amplificateur de signaux, à un moniteur. 
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Le système de microscopie interferométrique de Fogale Nanotech Microsurf 3D est 

basé sur le principe de la microscopie interférentielle en lumière blanche, combinant un 

traitement d’images numériques à une technique de mesure capacitive sans contact. Cette 

combinaison réalise donc une mesure automatique, rapide et sans contact. 

 

 

 
Axe Z

 

(a) (b) 

Figure 2–20 : Principe de l’interféromètre (a) et principe de la génération d’image en 3D. 

 

Le principe de fonctionnement du microscope est montré Figure 2–20. Un 

interféromètre divise le faisceau émis par la source (So) en deux ‘demi-faisceaux’. L’un se 

réfléchit sur le miroir de référence (M), l’autre sur l’échantillon. Le cube (Sp) renvoie les 

rayons réfléchis vers la cible de la caméra (C) à travers la lentille (L). L’intensité I(d) mesurée 

sur la cible de la caméra, varie en fonction de la différence de marche (dZ) entre les parcours 

1 et 2. Le signal I(dZ) présente un maximum pour dZ=0. L’interférence des faisceaux génère 

une sonde référence horizontale de lumière (P). Le déplacement vertical (Z) de l’échantillon 

donne le mouvement du plan P. Les interactions successives entre P et l’échantillon 

permettent d’obtenir le profil tridimensionnel. 

L’exploitation des résultats de mesure s’effectue avec un logiciel. La surface est 

visualisée sous forme de cartographies, profils 2D, reconstitutions 3D, photographie, courbes 

de niveau etc... 
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2.4.1.b Microscopie électronique à balayage 

Un microscope Philips XL30, couplé à une sonde d’analyse X à dispersion en énergie 

(EDS) de type EDAX 9100/60, à été utilisé pour les observations en microscopie à balayage 

électronique (MEB).  

L’interaction entre le faisceau électronique et l’échantillon se traduit par l’émission 

d’électrons secondaires et rétrodiffusés. La détection de ces électrons est mise à profit pour 

obtenir des images réalisées à partir d’un balayage de la surface de l’échantillon par la sonde 

électronique.  

La méthodologie employée a consisté à observer les échantillons en image d’électrons 

secondaires (SE) à 20 keV pour obtenir une bonne résolution. L’analyse EDS a été accomplie 

à 10 ou 20 keV en mode d’électrons rétrodiffusés (BSE) afin d’augmenter le rapport 

signal/bruit des éléments légers. La microanalyse X permet de détecter les éléments lourds 

ainsi que certains éléments légers (limite de l’appareillage = carbone), la teneur en éléments 

légers n’étant pas quantifiable. 

2.4.1.c Microscopie à force atomique 

La technique de microscopie à force atomique (AFM) donne accès à des informations 

sur la topographie de la surface grâce à une pointe dont l’extrémité est composée de 

seulement quelques atomes. La pointe est fixée sur un micro-cantilever d’une longueur de 200 

µm, immobile lors du fonctionnement du microscope. L’échantillon placé à une faible 

distance (< 1 nm) de la pointe est déplacé sous la pointe au moyen d’un tripode piézo-

électrique. La déflexion d’un signal laser focalisé sur la partie supérieure du cantilever, 

associée à un système électronique d’asservissement, permet de garder la distance entre la 

pointe et la surface constante, et de reconstituer une image tridimensionnelle de la surface de 

l’échantillon. 

2.4.2. Spectroscopie 

Les analyses spectroscopiques permettent d’obtenir des résultats grâce aux interactions 

du rayonnement avec la matière. Ces interactions, consécutives au bombardement du matériau 

par des photons, des électrons ou des ions, mettent en jeu : 
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• les noyaux atomiques (techniques nucléaires), 

• les cortèges électroniques (spectroscopies électroniques et optiques), 

• les atomes arrachés et ionisés (spectrométries de masse). 

2.4.2.a Spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier 

La spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (IRTF) est une méthode 

d'analyse structurale, basée sur l'interaction du rayonnement avec les liaisons établies entre les 

atomes d'une molécule [310]. L'absorption du rayonnement infrarouge affecte les niveaux 

énergétiques des liaisons inter-atomiques des phases présentes dans un échantillon. La 

dégénérescence de ces niveaux en plusieurs niveaux vibrationnels et rotationnels se traduit sur 

le spectre par l'apparition de différentes bandes d'absorption. Chacune d'elles, associée à un 

mode de vibration donné d'une molécule, apparaît dans un domaine particulier de nombres 

d'onde. Celui propre aux oxydes s'étend de 250 à 1000 cm-l. La spectroscopie IRTF permet de 

confirmer les informations apportées par la diffraction X et la spectrométrie Mössbauer ainsi 

que de les compléter, notamment pour les composés amorphes. 

L'appareil est un spectromètre Nicolet 710 FTIR, équipé d'accessoires de réflexion 

spéculaire. Les échantillons sont analysés en incidence quasi-rasante ou rs80 (soit 80° par 

rapport à la normale à la surface) ainsi qu’en incidence quasi-normale ou rs16 (16° par 

rapport à la normale à la surface).  

Le spectromètre infrarouge utilise un interféromètre de Michelson, séparant le faisceau 

issu de la source en deux faisceaux distincts, l'un dirigé vers un miroir fixe et l'autre vers un 

miroir mobile. La recombinaison des deux faisceaux au niveau du détecteur donne lieu à une 

figure d'interférence, appelée interférogramme et représentant la transformée de Fourier du 

spectre infrarouge. L'application de la transformée inverse permet alors de récupérer le 

spectre attendu. Cette méthode présente trois avantages principaux par rapport à la 

spectroscopie infrarouge classique : avantages de Fellgett, de Jacquinot et de Connes, 

largement décrits dans la littérature technique [54] 

2.4.2.b Spectroscopie ultraviolet – visible proche Infrarouge 

La spectroscopie ultraviolet- visible-proche infrarouge, comprenant un large domaine 

optique [200-2500] nm, met en jeu les transitions électroniques, au voisinage du niveau de 
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Fermi, entre les premiers niveaux occupés : la bande de valence et la bande de conduction. 

Elle se rapporte donc à la structure électronique de l'atome [310]. 

Le spectre d'absorption est divisé en trois domaines. La région optique, s'étendant de 

400 nm à 800 nm, sépare l'ultraviolet (λ<400 nm) de l'infrarouge (λ >800 nm). La coloration 

d'une surface oxydée admet deux origines distinctes, l'une interférentielle et liée à l'épaisseur 

de la couche d'oxydes ; l'autre due à la couleur propre du ou des composés présents. 

La somme des pouvoirs réflecteurs spéculaires (Rs) et diffusés (Rd) d'une surface 

donne son pouvoir réflecteur (R). Pour une longueur d’onde (λ) et un indice de réflexion (n) 

donnés, le rapport Rd/R permet de mesurer la rugosité moyenne (σ) de l'interface 

métal/oxydes considérée d’après le modèle de Roos (Équation 2-7) [311] :  

⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
=

R
R

2n
λσ d  

Équation 2-7 

Les spectres de réflexion diffuse ou totale sont mesurés entre 200 et 2500 nm sur un 

spectrophotomètre Perkin-Elmer Lambda 9. Le montage nécessite une sphère d'intégration 

revêtue intérieurement de BaSO4 qui sert également de référence pour l'acquisition de tous les 

spectres. Une ligne de base sur les deux ports de la sphère avec la référence en BaSO4 à été 

établie avant d’enregistrer le spectre de l'échantillon venu remplacer la référence. Le faisceau 

incident fait un angle de 8° par rapport à la normale à la surface. Avant d'atteindre le 

détecteur, le faisceau, diffusé avec un angle solide de 2π, est réfléchi par la paroi interne de la 

sphère. La comparaison des signaux provenant de la référence et de l'échantillon permet de 

déduire le pouvoir réflecteur effectif de la surface analysée. 

Cette technique a été principalement utilisée pour l’estimation de l’épaisseur des 

couches d’oxydes formées sur la surface des substrats pendant leur préchauffage. Des franges 

d'interférence sont mesurées pour l'évaluation de l'épaisseur des couches d’oxydes. Cette 

évaluation suppose que la couche d'oxydes forme une face parallèle à la surface du métal. Les 

franges résultent alors de l'interférence optique entre deux faisceaux : une réflexion à 

l'interface air-oxydes, l'autre à l'interface oxydes-substrat. 
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L’Équation 2-8, déduite d'un calcul de géométrie plane, permet de relier la différence 

de marche optique (d) à la valeur de l'épaisseur (e). n correspond à l'indice de réfraction du 

milieu oxydé :  

2ned ≈  Équation 2-8 

Pour les interférences constructives on peut écrire: 

2n
kλ

e ≈  

Avec k un entier 

 

Équation 2-9 

Et pour les interférences destructives : 

( )
2n

λ0.5ke +
≈  

Équation 2-10 

L’Équation 2-11, correspondant à la première bande d’interférences destructives, est 

fréquemment utilisée dans la détermination de l'épaisseur (k=0). 

4n
λe ≈  

Équation 2-11 

Cette méthode est cependant fortement conditionnée par les rugosités de la couche 

d'oxydes et de l'interface oxyde-métal. Des hétérogénéités d'épaisseur dues à une croissance 

plus ou moins anisotrope des phases contribuent également à limiter la validité de ces 

déterminations. Enfin l'indice de réfraction (n), souvent estimé à partir de données de la 

littérature, constitue un facteur supplémentaire d'incertitude. Dans le domaine des longueurs 

d'onde propres à l'infrarouge, il est ainsi courant de considérer n proche de 2.5 pour des 

oxydes du type sesquioxyde de fer ou de chrome [312].  

2.4.2.c Spectroscopie Mössbauer 

Découverte en 1958 par Mössbauer [313], cette méthode repose sur l’association 

émission/absorption qui présente un caractère résonnant sans recul de photons γ. La 

spectroscopie Mössbauer est couramment appliquée aux matériaux contenant du fer pour 

l’étude de leurs propriétés structurales et magnétiques, ou pour de la reconnaissance de phase 

par ces propriétés. Grâce à la fois à sa sensibilité à l’échelle atomique et à ses performances, 

c’est une technique adaptée à l’investigation des systèmes polyphasés et désordonnés car elle 
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est capable de différencier les différents types d’atomes de fer selon leur environnement 

respectif. Méthode de résonance nucléaire, elle est limitée aux noyaux favorables à l’émission 

ou absorption de photons sans recul, dont les plus étudiés sont 57Fe, 119Sn, 121Sb et 125Eu [314, 

315]. 

Une analogie avec le système de fluorescence résonnante peut nous aider à expliquer 

l’effet Mössbauer en remplaçant les niveaux électroniques par les niveaux nucléaires. Un 

noyau émetteur dans l’état d’excitation E1 peut seulement revenir au niveau fondamental E0 

en émettant un photon d’énergie Eγ. Dans le cas où Eγ est égal à l’énergie de transition Et = E1 

- E0, il peut introduire une transition opposée dans un noyau absorbant du même isotope. 

Cette théorie n’est vérifiée que pour une fraction de noyaux (f) car une réduction de l’énergie 

Eγ se présente. Deux effets sont responsables de cette réduction de Eγ : 

• énergie de recul du noyau émetteur pour conserver la quantité de mouvement, le noyau 

reçoit une impulsion égale mais opposée à celle du photon 

• élargissement de la raie d’émission γ, associé à l’agitation thermique (décalage Doppler).  

Dans le cas de noyaux Mössbauer, lors de la désexcitation en phase solide, le transfert 

d’impulsion de photons ne s’effectue plus au niveau du noyau mais de l’édifice cristallin. 

Considérant la masse du cristal, l’énergie de recul devient négligeable. La durée de vie de cet 

état excité est supérieure à la période des vibrations des noyaux. De plus les raies Mössbauer 

sont peu affectées par l’agitation thermique. 

La spectroscopie Mössbauer est notamment d’un grand intérêt lors de la mesure des 3 

types d’interactions hyperfines [316] (Figure 2–21): 

• le déplacement isomérique (δ). Il provient de l’interaction monopolaire électrique, liée à la 

densité d’électrons (s) ou l’état de valence et au nombre de coordination du noyau. 

(singulet) 

• l’écart ou le déplacement quadripolaire (∆EQ ou 2ε). Il est associé à la modification 

asymétrique locale du champ électrique créé par le cortège électronique du noyau.  

• L’interaction dipolaire magnétique hyperfine (EM). Elle est liée à l’induction magnétique 

(B) au niveau du noyau de par son environnement électronique (Bhf) et à l’induction 

magnétique extérieure. 
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Figure 2–21 : Interactions hyperfines [316] 

 

L’analyse par spectroscopie Mössbauer du 57Fe des échantillons, poudres et substrats, 

est réalisée au sein de l’Université de Rouen à l’aide d’une source 57Co. Cette source, fixée 

dans une matrice de Rh, possède une activité de 50 mCie nominale au départ.   

Les modes transmission et CEMS ont été adaptés pour l’analyse des poudres. La 

surface des substrats ne peut être étudiée que par le mode CEMS.  

2.4.2.d Diffraction des rayons X 

Cette technique repose sur l'interaction élastique d'un mince faisceau 

monochromatique de photons X avec la matière cristallisée [317]. La diffusion cohérente ou 

diffraction résultante permet l'obtention d'un diffractogramme et la détermination des 

distances réticulaires des plans diffractants en utilisant la loi de Bragg (Équation 2-12) [318] ; 

pour une longueur d'onde (λ) du rayonnement incident donnée, les paramètres réticulaires 

repérés par les indices de Miller (dhkl) sont une fonction de l'angle de diffraction (θ). L'entier 

naturel (n) représente l'ordre de diffraction ; pour mémoire, l'intensité des raies d'ordre 

supérieur ou égal à 2 est généralement négligeable [319]. 
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sinθ2dnλ hkl=  Équation 2-12 

L'identification des phases cristallines s'appuie sur la comparaison des valeurs 

expérimentales des distances réticulaires avec celles de la base de données J.C.P.D.S. [320]. 

Les analyses des poudres et des matériaux massiques ont été effectuées avec un 

diffractomètre SIEMENS D5000 à anode de cuivre. La fluorescence du fer est éliminée grâce 

à un monochromateur arrière. Ce monochromateur, par contre, ne permet pas de séparer le 

doublet Kα1 et Kα2. L'angle 2θ entre le faisceau incident de rayons X et l'axe principal du 

détecteur varie entre 15° et 100°. 

La méthode de diffraction des rayons X sous faible incidence a été employée pour 

obtenir l’analyse de surface des substrats. Un diffractomètre SEIFERT-XRD7 a été utilisé. La 

surface analysée est alors d'environ 1 cm2. L'angle 2θ varie entre 20° et 80°. Le rayonnement 

atteignant le détecteur correspond aux raies Kα1 et Kα2 du cuivre, dont la longueur d'onde 

moyenne est de 0.15417 nm. Sa pénétration dans le matériau, de l’ordre de quelques 

micromètres, dépend des propriétés d'absorption de l’échantillon et de l’angle d’incidence 

[312].  

2.4.3. Caractérisations des propriétés mécaniques des dépôts 

2.4.3.a Dureté et propriétés élastiques 

2.4.3.a.i Indentation Knoop 

L’indentation est très sensible à l’état de surface du matériau. Les mesures ont donc 

été effectuées sur la tranche et la surface des dépôts préalablement polis (Ra ≈ 0.1 µm). 

L’appareillage utilisé est un micro duromètre Shimadzu équipé d’une pointe Knoop. La 

charge utilisée est de 4,9 N et les valeurs proposées résultent de la moyenne de 75 mesures 

soit 25 mesures dans 3 directions différentes : direction perpendiculaire à la direction de 

projection, direction parallèle à la direction de projection mais perpendiculaire à la direction 

de l’étalement des particules et finalement, direction parallèle à la direction de projection et de 

l’étalement des particules (Figure 2–22). Les dimensions des empreintes sont mesurées par 

analyse MEB. 
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Durant l’application d’un pénétrateur, un domaine complexe élastique – plastique est 

formé sous l’empreinte, c’est-à-dire que la déformation est composée d’une partie réversible 

(élastique) et d’une partie irréversible (plastique). Le rétablissement élastique se présente 

après le déchargement de l’empreinte. L’évaluation du rapport de la dureté sur le module 

d’Young (H/E) est obtenue en mesurant le rétablissement élastique des empreintes.  

 

  

Porosités 

Fissures 

Surface du dépôt 

Parallèle à la 
direction de 

projection et de 
l’étalement des 

particules 

Perpendiculaire à la direction 
de projection 

Direction de la projection 

Parallèle à la direction de projection et 
Perpendiculaire à la direction de 

l’étalement des particules  

Figure 2–22 : Les différentes directions d’indentation Knoop. 

 

2b 2b’ 

2a=2a’ 
 

 

(a) (b) 

Figure 2–23 : Géométrie du pénétrateur Knoop et empreinte après le déchargement (a) ; 
Recouvrement élastique d’une empreinte Knoop (b). 

 

Marshall et al. [321] ont développé une technique qui détermine le rétablissement 

élastique en mesurant la grande et la petite diagonale d’un empreinte Knoop (2a’ et 2b’ 
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respectivement) après déchargement (Figure 2–23 a). Le rapport de la grande sur la petite 

diagonale (a/b) d’un pénétrateur Knoop est de 7,11, défini par sa géométrie. Le rétablissement 

élastique réduit la longueur 2b’ ainsi que la profondeur de l’empreinte alors que pour la 

longueur 2a’, cette réduction est négligeable. Donc, la valeur de la mesure de a’/b’ après le 

déchargement doit être supérieure à 7,11. Le modèle de Marshall et al. [321] conduit aux 

équations ci-dessous. 

Pour les petites diagonales : 

E
αapb'b =−  

où p est la contrainte appliquée 

 

Équation 2-13 

Pour les grands diagonales : 

E
αbpa'a =−  

 

Équation 2-14 

En remplaçant p par H et en considérant a ≈ a’, l’Équation 2-13 peut s’écris : 

E
αH

a
b

a
b'

a'
b'

−=≈  
 

Équation 2-15 

La valeur de α peut être calculée à partir de la pente des résultats expérimentaux de la 

droite b’/a’= f(H/E). En utilisant les mesures effectuées sur les dépôts, la valeur de α a été 

estimée à 0,45. 

L’utilisation du modèle de Lawn et Howes [322], par Conway [323], a permis de 

modifier la méthode de Marshall et al. [321] pour mesurer H/E en ne considérant cette 

dernière que comme une fonction de la petite diagonale. 

⎟
⎠
⎞

⎜
⎝
⎛−−=⎟

⎠
⎞

⎜
⎝
⎛

E
H)tanγν2[(11

b
b' 2

2

 
Équation 2-16 

où ν et γ sont, respectivement, le coefficient de Poisson de matériau et la moyenne du 

demi-angle du pénétrateur Knoop (γ = 75°). 
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2.4.3.a.ii Méthode vibratoire 

Cette méthode, non-destructive, permet de déterminer les propriétés élastiques d’un 

matériau en excitant l’échantillon par une légère impulsion mécanique et en analysant le 

phénomène de vibration qui s’ensuit [324]. Chaque matériau possède une fréquence de 

résonance spécifique dépendant du module d’Young, de la masse et de la géométrie de 

l’échantillon. 

Les mesures sont effectuées en utilisant les instruments GrandSonic. Les paramètres 

des tests et les dimensions des échantillons sont conformes à la norme ASTM E1876-99. Un 

détecteur piézo-électrique, ou un détecteur large-bande, capte la vibration mécanique et la 

transforme en signal électrique. Ce signal est d’abord amplifié dans un amplificateur linéaire. 

Un circuit électronique détecte les passages par zéro marquant les périodes successives avec 

précision. Dès que le signal commence à décroître, l’instrument mesure chaque période et en 

garde la valeur en mémoire. Ceci continue jusqu’à l’extinction virtuelle du signal. Finalement, 

le microprocesseur fait l’analyse des informations stockées, sélectionne la composante 

fondamentale du spectre et affiche le résultat de la mesure de la fréquence de vibration 

(Figure 2–24). 

Pour déterminer le module d’Young (E) et le coefficient de Poisson (ν), on cherche à 

obtenir les fréquences de vibration des trois modes : le mode flexion, le mode torsion et le 

mode longitudinal. Un logiciel EMOD permet de calculer le module d’Young et le module de 

Coulomb à partir des fréquences relevées pour ce trio : 

13

32
f T

t
L

b
mf0,9465E ⎟

⎠
⎞

⎜
⎝
⎛

⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
=  

Équation 2-17 
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⎡
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bt
4LmfG

2
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Équation 2-18 

 

E, G Module d’Young et module de Coulomb (Pa) 

m, b, L, t Masse (kg), largeur (m), longueur (m) et épaisseur (m) de l’échantillon 

ff, ft Fréquences fondamentales de résonance de l’échantillon en flexion et en torsion 
(Hz) 
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T1, A, B Facteurs de correction 

Le coefficient de Poisson s’obtient selon l’expression : 

1
2G
Eν −⎟

⎠
⎞

⎜
⎝
⎛=  

Équation 2-19 
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Figure 2–24 : Principe du GindoSonic. 

 

 

 

(a) 

 

 

(b) 

 

 

(c) 

     Point de frappe
         
    Détecteur  

Figure 2–25 : Schéma des modes flexion (a), torsion (b), longitudinal (c). 
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h, H  Epaisseurs de dépôt et de substrat (m) 

b Largeur de l’échantillon (m) 
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A l’aide de l’Équation 2-20 à l’Équation 2-23, le module d’Young du dépôt (Ed) peut 

être calculé à partir des mesures effectuées sur l’échantillon (substrat + dépôt) (Es+d) et sur le 

substrat (Es). 

2.4.3.b Adhésion et cohésion 

L’adhérence est évaluée selon le test ASTM C633-79 [325] avec une machine de 

traction Adamel-Lhomargy DY 26. L’ensemble substrat-dépôt est collé sur des éprouvettes de 

traction cylindriques (diamètre 25 mm) comme l’indique la Figure 2–26. 

 

 

Dépôt 

Substrat 

Colle 

Eprouvette 

 

 

Figure 2–26 : Schéma d’assemblage d’une éprouvette de traction. 

 

Les valeurs importantes d’adhérence ont imposé l’utilisation d’une colle à forte 

résistance mécanique en traction. La colle époxy, EP15 (Master Bond, Canada) a donc été 

utilisée. La polymérisation de la colle à 150°C pendant 90 minutes permet d’obtenir des 

valeurs d’adhérence d’environ 80 MPa. Un montage spécifique a été développé pour 

permettre le parfait alignement des éprouvettes et limiter les effets de cisaillement lors de 

l’essai de traction. Les paramètres utilisés sont résumés dans le Tableau 2–8. 

Le test de traction est la méthode la plus souvent utilisée pour décrire la qualité de 

l’adhérence dépôt – substrat. Les limites de validité de ce test sont décrites par Leigh et 

Berndt [326] et différents techniques ont été exploitées [327], en conciliant leurs avantages et 

leurs limitations. 
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Tableau 2–8 : Paramètres de test de traction 

 Diamètre 

(mm) 

Longueur 

(mm) 

Vitesse de Traverse 

(mm/s) 

Epaisseur de Dépôt 

(µm) 

Paramètres ASTM 25.15-25.4 25.4 0.013-0.021 >380 

Paramètres Utilisées 25 50 0.013 400 

 

2.5. CONCLUSION 

Dans ce chapitre nous nous sommes appliqués à décrire les dispositifs expérimentaux 

développés pour l’étude 

• des particules métalliques en vol et leur oxydation, 

• des splats, 

• des dépôts. 

L’optimisation des paramètres d’injection de chacune des poudres, céramique et 

métallique, ainsi que les paramètres de tir sont récapitulés, de même les cycles thermiques 

retenus lors du préchauffage des substrats et lors de l’élaboration des dépôts. Plus 

généralement, les techniques d’analyse mises en œuvre pour la caractérisation des poudres 

collectées, des splats et des dépôts sont également décrites. 

 

 





 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

3. CHAPITRE III 

OXYDATION DES PARTICULES EN VOL 
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Avant d’aborder la réalisation du revêtement cermet, l’oxydation des particules 

métalliques en vol doit être étudiée puisque, comme nous l’avons vu au chapitre I, les oxydes 

formés peuvent affecter les propriétés du dépôt. Ce chapitre présente les mécanismes 

d’oxydation en vol et la caractérisation des phases formées. L’influence des paramètres de 

projection sur la teneur en oxyde a été étudiée à partir des données expérimentales et des 

propriétés calculées du jet de plasma et des particules projetées. Les détails d’un nouveau 

système de gainage limitant l’oxydation des particules en vol sont ensuite discutés. Le dernier 

paragraphe conclura sur l’influence de l’oxydation des particules en vol et sur leur 

comportement au mouillage au moment de leur écrasement sur le substrat.  

3.1. PROPRIETES DU JET DE PLASMA STANDARD ET DES PARTICULES 

Les expérimentations sur l’oxydation en vol ont été réalisées en utilisant les 

paramètres de projections sélectionnés au paragraphe 2.2.4.b : I= 550 A, Ar-H2= 45-15 

NL.min-1= 80.3-1.3 g.min-1, diamètre interne d’anode= 7 mm, puissance électrique= 34 kW, 

rendement thermique= 55%, enthalpie= 14.0 MJ.kg-1).Les Figure 3–1 a et b illustrent 

l’évolution de la conductivité thermique et de la viscosité du gaz plasmagène Ar-H2, en 

fonction de la température, pour différentes compositions du mélange gazeux. Elles montrent 

que l’introduction du dihydrogène conduit à une conductivité thermique plus élevée et à une 

viscosité du jet de plasma plus faible.  

 

(a) (b) 

Figure 3–1: Conductivité thermique (a) et viscosité (b) des mélanges gazeux plasmagène 
utilisés. 



Chapitre III : Oxydation des particules en vol 

 

84 

La Figure 3–2 a et b fournit, l’évolution de la température, de la vitesse, et des 

fractions volumiques de l’air entraîné dans le jet et des gaz plasmagènes, le long de l’axe de la 

tuyère. Ces valeurs ont été obtenues à l’aide du modèle numérique « Jet et Poudre » 

développé au laboratoire [328, 329]. 
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(c) 

Figure 3–2: Modélisation des profils de température et de vitesse (a), fractions molaires de 
l’air entraîné dans le jet  et des gaz plasma (b) et fractions molaires de toutes les espèces dans 

le jet de plasma (c). [I = 550 A, Ar-H2 = 45-15 NL.min-1, anode i.d. = 7 mm]. 
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Dans les 20 premiers mm, on note une température et une vitesse stables, et aucun 

entraînement de l’air. Ces valeurs sont en accords avec les résultats expérimentaux obtenus 

par de nombreux auteurs [330, 331, 332]. Bien que l’entraînement de l’air ambiant commence 

dès la sortie de la torche, sa diffusion le long de l’axe du jet est initialement limitée (cf 

paragraphe 1.4.1). Le transport des poches d’air vers l’axe du jet s’accompagne d’une brutale 

diminution de la température et de la vitesse du plasma. Plus en aval, la fraction d’air 

entraînée continue à croître conduisant à une diminution progressive des températures et 

vitesse du plasma. Le modèle « Jet et Poudre », cependant ne tient pas compte de l’influence 

des fluctuations du pied d’arc sur l’entraînement de l’air. 

En couplant les résultats issus de « Jet et Poudre » et le programme de calcul 

« Thermodynamique et Transport » (TTWinner) [333, 334], il est possible de suivre 

l’évolution de toutes les espèces présentes le long de l’axe du jet (Figure 3–2 c). Ces données 

mettent en évidence les réactions d’ionisation, de dissociation et les recombinaisons au sein 

du jet de plasma. Ces résultats soulignent la complexité des réactions en vol, puisque la 

température du jet, celle des particules mais aussi la fraction molaire des espèces réactives 

dans le plasma varient au cours du vol. Ainsi, la présence de O+ (due à l’ionisation de O à 8 

000 K) et de l’oxygène atomique O (due à la dissociation de O2 à 3 500 K) au cœur du plasma 

peut favoriser de façon significative les cinétiques d’oxydation, comme il a aussi été 

mentionné par Denoirjean et al. [335]. Ces espèces très réactives se recombinent en aval, 

quand la température du jet de plasma décroît, conduisant à des espèces moins réactives, bien 

qu’oxydantes, telles que O2, OH, ON, H2O etc… Ces réactions de combinaison peuvent 

suggérer une vitesse d’oxydation plus lente, mais les concentrations des espèces réductrices 

(H+, H, H2, NH, etc…) chutent plus rapidement comme le montre la Figure 3–2 c. 

Le modèle « Jet et Poudre » a aussi été exploité afin de calculer la température et la 

vitesse des particules, données sur la Figure 3–3. Les données sont relatives à une seule 

particule, de la taille moyenne de la poudre Techphy ou Metco et ayant une trajectoire en vol 

formant un angle de 3,5° avec l’axe du jet de plasma. On doit admettre que la distribution en 

taille des particules et leur mode d’injection induit des déviations de trajectoire et influe sur 

leur traitement dans le jet de plasma. Il s’agit cependant ici d’une description simplifiée d’un 

comportement moyen sur lequel nous reviendrons lors de la discussion des mécanismes 

d’oxydation. Sur la Figure 3–3 a, on peut noter, pour les deux poudres, que la température des 
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particules est supérieure à leur point de fusion (1673 K), et que cette température est 

beaucoup plus élevée pour les plus petites particules (Techphy), puisqu’elle atteint presque le 

point d’ébullition (environ  3300 K) (Figure 3–3 a). De même, la vitesse en vol calculée est 

plus élevée pour la particule moyenne Techphy, que pour la particule moyenne Metco, plus 

grosse (Figure 3–3 b). Il est donc prévisible que le nombre de Reynold (Re) pour les plus 

petites particules atteindra une valeur plus élevée. 
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(b) 

Figure 3–3: Modélisation numérique de la température (a) et de la vitesse (b) des particules 
Techphy et Metco, pour une trajectoire optimale (3,5° par rapport à l’axe de la torche). 

[I = 550A, Ar-H2 = 45-15 NL.min-1, anode i.d. = 7 mm]. 

 

3.2. CARACTERISATION DES PARTICULES COLLECTEES EN VOL 

3.2.1. Microscope électronique à balayage et analyse élémentaire 

Les poudres d’acier initiales contiennent des traces d’oxygène (Tableau 3–1) 

provenant vraisemblablement de la formation d’oxydes lors de leur élaboration. On peut 

penser que ces oxydes sont localisés en fine couche à la surface des particules, aucune phase 

oxyde n’ayant été mise en évidence au cœur, comme le montrent les micrographies en coupe 

des poudres Metco et Techphy (respectivement Figure 3–4 b et d). Les micrographies en 
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surface des poudres initiales, Metco et Techphy, sont données respectivement Figure 3–4 a et 

c en référence. 

 

Tableau 3–1 : Pourcentage massique d’oxygène dans les poudres initiales et collectées en vol 
(mesures LECO). 

 Techphy 
initiale 

Techphy 
collectée 

Metco 
initiale 

Metco 
collectée 

Oxygène (%massique) 0.030±0.003 0.67±0.07 0.143±0.008 0.41±0.05 

 

 

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

 

(d) 

Figure 3–4 : Micrographies des particules d’acier 316L initiales : poudre Metco en surface (a) 
et en coupe (b), poudre Techphy en surface (c) et en coupe (d). 

 

Après projection, les particules collectées sont sphériques (Figure 3–5 a et b) et 

présentent à leur surface une couche riche en oxygène, contenant du chrome, du fer et du 

silicium. Comme dans les poudres de départ, le pic de silicium est particulièrement intense 

dans la poudre Metco (Figure 3–5 f). Cette couche externe peut être considérée comme le 
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résultat de la formation d’oxydes à la surface des particules au sein du jet de plasma. La 

surface des particules Metco collectées est uniformément lisse (Figure 3–5 a) contrairement à 

celle des particules Techphy (Figure 3–5 b) qui est granuleuse et qui de plus supporte une 

« calotte » de granularité plus fine. Cette différence de microstructure laisse présager des 

oxydes de nature différente ou des mécanismes d’oxydation différents. 

 

(a) (b) (c) 

  

(d) (e) (f) 

 

(g) 

 

(h) 

 

(i) 

Figure 3–5 : Micrographie des particules collectées : (a) Metco en surface, (b) Techphy en 
surface, (c) Metco en coupe et (d) Techphy en coupe. Analyse SDE : (e) matrice métallique, 

(f) Metco en surface, (g) surface granuleuse de la particule Techphy, (h) calotte de la particule 
Techphy et (i) nodule d’oxydes. 
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Les analyses SDE des particules Techphy collectées montrent que la composition de la 

couche granuleuse est semblable à celle de la poudre initiale mis à part la détection d’un pic 

attribué à l’oxygène (Figure 3–5 g). La surface de la calotte quant à elle est riche en chrome et 

en oxygène. Le faible pic du fer et l’absence de celui du nickel sont à noter (Figure 3–5 h). 

Les micrographies en coupe des particules collectées, sur la Figure 3–5 c et d, font apparaître 

deux zones distinctes : une zone plus claire et des nodules sombres plus ou moins sphériques. 

La calotte d’oxyde et la fine pellicule recouvrant le reste de la surface des particules Techphy 

sont mises en évidence Figure 3–5 d. L’analyse SDE montre que la zone claire est la matrice 

métallique, comparable à celle de la poudre initiale (Figure 3–5 e) tandis que les nodules 

contiennent essentiellement de l’oxygène et du chrome ainsi que du silicium et du fer (Figure 

3–5 i). La calotte est constituée des mêmes éléments que les nodules (Figure 3–5 h). 
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Figure 3–6: Examen microsonde d’une particule Techphy en coupe. 

 

L’examen microsonde de la Figure 3–6 fournit une analyse élémentaire précise d’une 

particule Techphy en coupe. Le déplacement de la microsonde est représentée sur l’image 

MEB ; il est de 15 µm. La partie centrale du graphe correspond donc au nodule d’oxydes, les 

profils à droite et à gauche à la matrice métallique. On note une augmentation significative du 
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pourcentage massique en chrome, oxygène, silicium et manganèse dans la zone nodulaire 

tandis que la teneur en fer décroît considérablement et que celles en nickel et molybdène sont 

négligeables. On peut donc affirmer que les nodules sont composés d’un mélange d’oxydes 

contenant les cations fer, chrome, silicium et manganèse. 

 

3.2.2. Analyse des phases 

La Figure 3–7a présente les diffractogrammes des poudres, initiales et collectées en 

vol, Techphy et Metco. Outre l’apparition de deux nouveaux pics à 30° et 35,5° (2 thêta), leur 

faible intensité ne permet pas une analyse précise des phases oxydes. Après démétallisation 

partielle des particules oxydées Metco dans une solution d’iode, l’intensité de ces pics permet 

une exploitation (Figure 3–7 b) et sont attribuables à l’oxyde FeCr2O4  de type spinelle ; 

l’oxyde Cr2O3, de type corindon, n’a pas été identifié. 
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Figure 3–7 : Diffractogrammes des poudres Techphy et Metco, initiales et collectées (a), et de 
la poudre Metco entre 25° et 35° après démétallisation (b). 

 

La Figure 3–8 a présente un spectre IRTF de particules Techphy collectées (a) et le 

compare à un spectre simulant les bandes de FeCr2O4 (Figure 3–8 b). Dans le spectre mesuré 

(Figure 3–8 a), deux bandes, repérées A et B, sont localisées à 609 et 482 cm-1 
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respectivement. Ces bandes correspondent aux modes « stretching » de la liaison Fe-O pour le 

fer situé dans les sites tétraédriques et octaédriques [336]. La substitution du fer par des 

atomes de Cr dans les sites octaédriques dans la dans la structure spinelle inverse de Fe3O4, 

conduisant à Fe3-x CrxO4 entraîne le glissement des bandes A et B vers les nombres d’onde 

plus élevés ; ce glissement suit une loi linéaire en x [337]. Pour FeCr2O4 (x=2) par exemple, 

les bandes A et B sont situées respectivement à 714 et 548 cm-1 (Figure 3–8 b). Pour les 

solutions solides d’oxyde de fer et de chrome avec des valeurs de x de 1,9 à 1,95, ces bandes 

ont été localisées à 614 et 496 cm-1 [337]. Ces valeurs sont très proches de celles mesurées sur 

le spectre des particules Techphy collectées. Sur la Figure 3–8 a, il apparaît une autre bande à 

1060 cm-1, caractéristique du mode vibrationnel de la liaison Si-O dans SiO2 qui induit un 

léger élargissement de la bande B du fait de sa superposition à la bande de Si-O à environ 480 

cm-1. On peut donc considérer que la principale phase oxyde présente dans les particules 

Techphy collectées est l’oxyde de type spinelle Fe3-xCrxO4, avec x compris entre 1,9 et 1,95. 

La phase  SiO2  est minoritaire. 
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Figure 3–8 : Spectre IRTF des particules Techphy collectées présentant les bandes de 
Fe3-xCrxO4 (a) et spectre IRTF simulé de FeCr2O4 (b). 

 

Comme nous allons le voir, l’analyse de la phase oxyde n’est pas possible par 

spectroscopie Mössbauer en transmission ; seule l’austénite est détectée (Figure 3–9 a). 
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Malgré la phase austénite majoritairement représentée dans la poudre Techphy initiale, il 

apparaît un sextet de faible intensité qui peut être attribué au fer-α sous contrainte. La quantité 

globale d’oxygène faible dans les particules collectées rend difficile l’analyse précise des 

phases en mode transmission. Volenik et al [338], qui ont étudié l’oxydation en vol de 

particules d’acier à haute teneur en chrome projetées par torche plasma stabilisée sous eau, 

n’ont pu analyser les oxydes formés qu’après dissolution de la phase métallique. La 

spectroscopie Mössbauer en mode CEMS a donc été par la suite retenue pour la 

caractérisation des oxydes. A côté de l’austénite, le doublet de faible intensité d’un oxyde de 

fer et chrome a été détecté (Figure 3–9 b). Le Tableau 3–2 rassemble les paramètres 

Mössbauer calculés de ce spectre. Le doublet de la phase oxyde a été extrait par un traitement 

mathématique du spectre CEMS de la poudre collectée et est présenté à la Figure 3–9 b. 

 

 

 

 

(a) (b) 

Figure 3–9 : Spectre Mössbauer des poudres Techphy initiale et collectée en mode 
transmission (a) et de la poudre collectée en mode CEMS et doublet oxyde extrait (b). 
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Tableau 3–2 : Paramètres Mössbauer calculés à partir du spectre des particules Techphy 
collectées présenté à la Figure 3–9 b. 

Phases δ Γ/2 
 

∆Eq ∆EM Aire 

 (mm.s-1) (mm.s-1) (mm.s-1) (Tesla) (%) 

Austenite -0.187 0.108 0.111 0 94.97 

Fe3-xCrxO4 0.867 0.110 1.640 0 5.03 

 

Ce doublet correspond à l’oxyde nonstoechiométrique Fe3-xCrxO4 (1,56<x<1,95). On 

sait que pour des valeurs de x comprises entre 1,95 et 2, la forme totalement paramagnétique 

de Fe3-x CrxO4 (la nature paramagnétique de l’oxyde de fer chrome s’accentue avec une 

augmentation de x) se traduit par un doublet resserré conduisant a un singulet apparent 

(Figure 3–10) ; quand les valeurs de x sont inférieures à 1,56, la forme partiellement 

paramagnétique génère des interactions hyper fines et se traduit par un triplet [339]. 

 

 

Figure 3–10 : Spectre de référence des solutions solides Fe3-x CrxO4 : Fe1.5Cr1.5O4 (x=1,5) et 
FeCr2O4 (x=2) [339]. 
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3.2.3. Discussion au sujet des mécanismes de formation des oxydes 

Les particules Techphy ont été collectées en faisant varier la distance de tir collecteur-

torche entre 50 et 75 mm. Aucune calotte d’oxyde n’est observée sur les particules collectées 

à 50 mm de la torche comme le montre la Figure 3–11 a contrairement aux particules 

collectées à 75 mm qui présentent une fine coquille (Figure 3–11 b et c). Après traitement 

d’images (voir paragraphe 2.2.2.b pour détails de l’analyse par traitements d’images) aucune 

évolution significative de la composition surfacique des nodules d’oxyde n’est observée après 

50 mm (Figure 3–12 a). 

 

 

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

Figure 3–11 : Particules d’acier 316L Techphy collectées à 50 mm (a), et à 75 mm (b et c) 
après projection plasma sous air [I=550A, Ar-H2=45-15 NL.min-1, anode id=7mm]. 

 

La quantité d’oxyde ségrégé sous forme de calotte de même que celui de la totalité des 

oxydes croît lorsque la distance évolue de 50 à 100 mm (Figure 3–12 b). Bien que l’oxyde 

formé en surface commence à ségréger à l’arrière des particules Techphy juste au-delà d’une 

distance de tir de 50 mm, ce phénomène est prépondérant pour des distances comprises entre 

75 et 100 mm. Dans les particules Techphy collectées, la quantité d’oxygène augmente 

linéairement entre 50 et 100 mm (Figure 3–12 b et c), les réactions d’oxydation ayant lieu 

majoritairement dans les premiers 50 mm. La teneur massique en oxygène des particules 

collectées à 50 mm correspond à 67 % de celui des particules collectées à 100 mm (Figure 3–

12 c). 
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Figure 3–12 : Composition surfacique des nodules d’oxyde (a) et de toutes les phases oxydes 
(b). Pourcentage massique d’oxygène (c) et pourcentage en oxygène rapporté à celui à 100 

mm de la torche dans les particules collectées (d). 
[I=550A, Ar-H2=45-15 NL.min-1, anode id=7mm]. 

 

Clair et al. [340] ont démontré que la vitesse de l’écoulement gazeux est maximum 

dans la zone située légèrement en aval de l’équateur de la goutte (Figure 3–13 a). La vitesse 

maximum dépend du nombre de Reynold (Re) de la couche limite (Re de la particule relative 

au gaz) et du rapport des viscosités cinématiques gaz/particule (υ=µ/ρ, m2.s-1; µ: viscosité 

dynamique, Pa.s; ρ: masse spécifique, kg.m-3). Dans des conditions d’écoulement où le 

rapport des viscosités cinématiques des gaz plasma (υg) et de la particule (υp), υi= υg/υp > 55 et 

Re > 20, les forces de cisaillement générées à la surface de la particule conduisent à un 

écoulement toroïdal au sein de la goutte [341, 342]. 
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Figure 3–13 : Schéma du flux convectif au sein d’une particule totalement fondue (a) et du 
flux circulaire d’un Vortex de Hill Sphérique (b). 

 

Ces conditions appliquées aux particules au sein du jet de plasma se traduisent par des 

mouvements convectifs et par conséquent par des flux de chaleurs et de matière allant de la 

surface vers l’intérieur [343]. Les mouvement convectifs au sein de particules, ayant des Re 

élevés, génèrent un vortex sphérique [344] (Figure 3–13 b), décrit par les équations 

suivantes :  

constant
rsinθ
ω

=  
Equation 3-1 

r and θ coordonnées polaires 

ω vitesse angulaire du vortex 

Pour une sphère de liquide non-compressible, l’intensité du vortex peut être décrite par la 
fonction :  

( )2 2 2 2
0Ψ A r r r  sin θ= − −  Equation 3-2 

Où A est une constante décrivant l’amplitude de la force du vortex et peut être 

déterminée à partir des conditions aux limites pour chaque cas particulaire [345]. Les vecteurs 

vitesse du vortex sont déterminées par les relations ci-dessous : 

( )2 2
θ 0u A r r  sinθ= − −  Equation 3-3 

( )2 2
r 0u A r r  cosθ= −  Equation 3-4 
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La surface a ainsi une vitesse supérieure à la vitesse moyenne des particules ce qui 

provoque l’entraînement de fluide ‘frais’ à la surface de la particule. A partir de ces 

considérations, Zhang et al. [346] ont développé un modèle d’oxydation de particule, dans le 

cas particulier du fer projetée par plasma. Les résultats sont illustrés à la Figure 3–14.  

L’aspect de surface des particules collectées à une distance de tir de 50 mm observé 

sur les micrographies de la Figure 3–15 met en évidence ces mouvements de convection. 

L’oxyde se formant à la surface des particules ainsi que l’oxygène dissous sont probablement 

entraînés à intérieur de la particule par la génération du vortex.  Du métal frais étant toujours 

renouvelé à la surface de la particule, la réactivité du métal liquide en est accentuée comme 

nos résultats le confirment sur les Figure 3–12 c et d. La différence entres les tensions de 

surface de la phase oxyde liquide et du métal liquide conduirait à la formation de nodules 

sphériques d’oxyde isolés au sein de métal, comme il a aussi été avancé par Espié [347].  

 

 

(a) 

 

(b) 

 

(c) t = 0.2 ms 

 

(d) t = 0.7 ms 

 

(e) t = 0.9 ms 

 

(f) t = 1.1 ms 

Figure 3–14 : Vortex de Hill dans une particule de fer de 60 µm de diamètre injectée avec 
vitesse de 2,5 ms-1 (a et b), et distribution de l’oxyde dans la particule à différents intervalles 

de temps (c, d, e et f) [346]. 
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Figure 3–15 : Effets des mouvement convectifs à la surface des particules collectées à une 
distance de tir de 50 mm [I=550A, Ar-H2=45-15 NL.min-1, anode i.d.=7mm]. 

 

A l’extérieur de cœur du jet la vitesse et la température du plasma atteignent des 

valeurs proches de celles des particules, réduisant aussi la valeur du nombre de Reynolds. La 

viscosité cinématique du plasma enregistre une chute rapide ce qui fait cesser des 

mouvements convectifs et explique que le pourcentage surfacique des nodules d’oxyde ne 

varie pas au delà d’une distance de tir de 50 mm. L’oxydation convective et la formation de 

nodules ne peuvent donc avoir lieu que dans les 40 à 50 premiers mm dans les conditions 

standard de projection plasma. L’oxydation en surface devient alors le mécanisme dominant  

dans le panache du plasma. Les particules Metco collectées après projection avec une anode 

de diamètre interne de 6 mm présentent des calottes d’oxyde (Figure 3–16). L’accumulation 

d’oxyde à l’arrière des particules peut s’envisager en considérant la densité et la tension de 

surface du métal liquide et l’oxyde ainsi que les forces de traînées sur la particule. En 

projetant une poudre d’acier 316L enrobée d’alumine obtenu par mécanofusion, Ageorge et 

Fauchais [348] ont remarqué l’entraînement de l’alumine à l’arrière des particules. La 

différence de densité entre les 2 matériaux avait été avancée comme la cause de cette 

ségrégation. Sous les mêmes conditions de tir, les particules plus petites atteignent des 

températures et des vitesses plus élevées (cf paragraphe 3.1),et par là même une viscosité plus 

faible, ce qui peut favoriser l’entraînement et la ségrégation de l’oxyde sous forme de calotte. 

Comparés aux  particules Techphy plus petites, les particules Metco ont une température 

beaucoup plus faible (2100 K contre 3000 K à z = 100 mm) et une vitesse inférieure (80 m.s-1 

contre 118 m.s-1 à z = 100 mm) dans le jet de plasma. En conséquence la viscosité des 

particules est plus élevée et Re plus faible que pour les particules Techphy. Les particules 
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Metco ne forment de calotte sphérique que si elles ont été projetées dans des conditions 

favorisant un nombre de Re élevé et une faible viscosité des particules. 

 

  

Figure 3–16 : Particules Metco collectées après projection avec une torche plasma de diamètre 
6 mm [I=550A, Ar-H2=45-15 NL.min-1, z=100 mm]. 

 

3.3. INFLUENCE DES PARAMETRES DE PROJECTION SUR L’OXYDATION EN 

VOL DES PARTICULES  

L’oxydation en vol des particules est corrélée aux différents paramètres du procédé 

plasma. L’évolution des teneurs en oxyde et oxygène avec la distance de tir, suivi par la 

discussion, est donnée au paragraphe 3.2.3. Ces paragraphes  concernent particulièrement les 

effets des autres facteurs tels que l’intensité de courant, le diamètre interne d’anode, le débit 

du gaz plasmagène, la taille des particules et l’environnement du jet de plasma. Cette étude 

paramétrique a fait appel à des plans d’expérience. Enfin, un nouveau système de gainage a 

été élaboré pour limiter l’oxydation en vol et les premiers résultats seront discutés. 

3.3.1. Intensité de courant d’arc 

Les particules Techphy ont été projetées en faisant varier l’intensité du courant d’arc, 

ce qui par conséquent modifie la puissance électrique et la puissance effective du jet de 

plasma. Le Tableau 3–3 rassemble les intensités de courant et les conditions de projection 

respectives retenues dans le premier temps des expérimentations. Pour l’étude plus 

spécialement consacrée à la teneur en oxygène des particules, celles-ci ont aussi été collectées 

pour 400 et 500 A. 
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Tableau 3–3 : Paramètres de projection plasma pour la collecte de particules, pour différentes 
intensités de courant [Débit d’argon= 45 NL.min-1, z=100 mm ] 

Intensité de courant (A) 350 450 550 

Tension (V) 67 64 61 

Enthalpie (MJ.kg-1) 9.6 11.8 14.0 

Débit de H2 (NL.min-1)-(g.min-1) 15 – 1.34 15 – 1.34 15 – 1.34 

Anode i.d. (mm) 7 7 7 
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Figure 3–17 : Poudre Techphy collectée : Pourcentage surfacique des nodules d’oxyde (a) et 
de l’oxyde total (b) après traitement d’image. Pourcentage massique oxygène obtenu par 

LECO (c). [voir Tableau 3–3 pour des paramètres de projection]. 
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L’augmentation de l’intensité de courant se traduit par l’augmentation de la teneur 

surfacique des nodules d’oxyde dans les particules collectées (Figure 3–17 a) et une 

diminution de l’oxyde en surface sous forme de calotte et de l’oxyde total (Figure 3–17 b). La 

Figure 3–17 c, met en évidence une décroissance linéaire du pourcentage massique d’oxygène 

dans les particules quand le courant augmente. Ces résultats indiquent une amplification des 

phénomènes convectifs dans les particules au cœur du plasma et d’une atténuation de 

l’oxydation dans le panache du jet.  
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Figure 3–18: Profils axiaux des vitesse (a), température (b) et fraction molaire d’air entraîné 
(c) en fonction de la distance en aval du jet, pour les paramètres initiaux du Tableau 3–3. 
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L’augmentation du courant se traduit par une puissance effective et une vitesse du jet 

plus élevées. Au Tableau 3–3, les températures à la sortie de la torche ont été calculées pour 

chaque valeur de I. On remarque que l’effet sur la vitesse du jet plasma est le plus notable 

(Figure 3–18 a et b). Des valeurs comparables ont été mesurées par Planche [332]. Les 

vitesses comme les températures du jet convergent rapidement après 30-40 mm vers une 

même limite. En effet, à la sortie de la torche, l’écarte relatif entre 350 A et 550 A, des 

températures et des vitesses de jet plasma sont respectivement, de 12,7% et 42.8% tandis 

qu’ils ne sont plues que de 17,8% et 4,7% respectivement à 50 mm en aval en sortie de tuyère. 

La modélisation ne fait apparaître qu’une faible variation de la fraction molaire d’air 

engouffré (moins de 3,5% à z = 50 mm). Lagnoux [330] qui a étudié l’engouffrement d’air 

dans le jet de plasma en fonction de l’intensité du courant arrive à des conclusions similaires. 
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Figure 3–19: Evolution axiale de la température (a) et de la vitesse (b) des particules Techphy 
dans le jet pour les conditions optimales d’injection. 

[Paramètres de tir du Tableau 3–3]  

 

La Figure 3–19 présente les profils de température et vitesse de particules Techphy, de 

diamètres 60 µm. Dans les conditions de projection étudiées (cf Tableau 3–3), on enregistre 

un faible écart entre les profils de température (Figure 3–19 a). Au contraire, l’augmentation 

du courant induit des vitesses de particules plus élevées et diminue le temps de séjours dans le 

jet de plasma (Figure 3–19 b). Des intensités de courant élevées favorisent l’augmentation du 
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rapport υg/υp au cœur du jet, augmentent la température et la viscosité cinématique du plasma, 

tandis que la viscosité cinématique de particule décroît. En outre, une intensité de courant plus 

élevée induit un nombre de Reynolds de particules élevée et peut donc favoriser des 

mouvements convectifs au sein de la particule. Puisque la fraction molaire d’air engouffré, la 

température du panache et des particules ne varient pas de façon significative avec l’intensité 

de courant, c’est la vitesse des particules et le temps de séjour qui  peuvent être considérés 

comme les facteurs clés déterminant les teneurs en oxyde et en oxygène des particules. Des 

courant plus élevées vont donc réduire la teneur en oxygène des particules et la formation 

d’oxyde à leur surface. 

3.3.2. Teneur en H2 dans le mélange plasmagène 

Les particules Techphy ont été projetées pour différents débits de gaz plasmagène. Les 

conditions de projection sont ressemblées dans le Tableau 3–4. Pour une plus grande 

précision dans l’étude du profil de la teneur en oxygène des particules collectées, les débits 

intermédiaires de 2,5, 7,5 et 12,5 NL.min-1 ont aussi été retenus. 

 

Tableau 3–4 : Paramètres de projection plasma pour la collecte de particules, pour étude de 
l’influence du débit de H2 [Débit d’argon=45 NL.min-1= 80.25 g.min-1, z=100 mm] 

Débit de H2 Courant  Tension Peffectif Enthalpie Anode id  

(NL.min-1)-(g.min-1) (A) (V) (kW) (MJ.kg-1) (mm) 

0 – 0 550 24 6 4.5 7 

5 – 0.45 550 46 13 9.7 7 

10 – 0.89 550 55 16 11.8 7 

15-1.34 550 61 19 14.0 7 

 

Les Figure 3–20 a et b résument les évolutions des teneurs surfaciques des oxydes, 

nodules et calottes, mesurées par traitement d’images tandis que la Figure 3–20 c présente le 

pourcentage massique en oxygène de ces échantillons par LECO. Le pourcentage surfacique 

des nodules d’oxydes augmente proportionnellement au débit volumique de H2 tandis que 



Chapitre III : Oxydation des particules en vol 

 

104 

celui des calottes d’oxyde croit rapidement jusqu’à 5 NL.min-1 et décroît ensuit 

progressivement. L’évolution est similaire pour la fraction massique de O2 dans les particules 

collectées. 
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Figure 3–20 : Poudre Techphy collectée : Pourcentage surfacique des nodules d’oxyde (a) et 
de l’oxyde total (b) après traitement d’image. Pourcentage massique d’oxygène obtenu par 

LECO (c). [Paramètres de projection du Tableau 3–4]. 

 

En accord avec [349, 350], on constate que l’enrichissement en H2 du mélange 

plasmagène n’entraîne pas de variation significative des profils de température et vitesse du 

plasma (Figure 3–21) mais la conductivité thermique et le transfert de chaleur gaz-particule 
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croissent rapidement (cf paragraphe 3.1). Cette augmentation de la température moyenne des 

particules avec l’H2  dans le jet (Figure 3–22 a) s’explique principalement par un meilleur 

transfert de chaleur,  le point de fusion étant dépassé dès 2,5 NL.min-1. Il a été calculé 

cependant que la température des particules atteint une limite asymptotique pour un débit 

d’H2 de 6 NL.min-1. Des résultats similaires ont été présentés par Smith et al. [351], qui notent 

une variation négligeable de la température moyenne des particules pour des débits 

d’hydrogène au delà de 7 NL.min-1 lors de la projection de NiCrAlY (<44 µm ou encore -

91+43 µm). En utilisant de l’argon pur comme gaz plasmagène, la température moyenne des 

particules est inférieure à son point de fusion (seules les très petites particules fondent). 
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Figure 3–21 : Profils axiaux des vitesse (a), température (b) et fraction molaire d’air entraîné 
(c) en fonction de la distance en aval du jet, pour les paramètres initiaux du Tableau 3–4. 
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L’hydrogène génère, dans le jet de plasma, des espèces réductrices qui réagissent avec 

des espèces oxydantes telles que O et O+. Pour des débits d’ H2 jusqu’à 6 NL.min-1, 

l’augmentation rapide de la température de particules peut être considérée comme le facteur 

majeur favorisant l’oxydation en vol. Dès que la température des particules atteint sa valeur 

maximum, l’enrichissement du mélange plasmagène en H2 favorise la formation d’espèces 

réductrices ce qui permet de contrôler la formation des oxydes en vol, et peut expliquer la 

diminution progressive observée précédemment. Cependant au cœur du jet de plasma, υg 

enregistre une augmentation tandis que υp décroît continuellement lorsque le mélange 

plasmagène est enrichi en H2 ce qui conduit à un rapport υg/υp plus élevé et favorise les 

phénomènes convectifs au sein de la particule. 
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(b) 

Figure 3–22 : Evolution axiale de la température (a) et de la vitesse (b) des particules Techphy 
dans le jet de plasma pour les conditions optimales d’injection. 

[Paramètres de tir du Tableau 3–4]. 

 

3.3.3. Diamètre interne de l’anode de torche 

Tableau 3–5 ressemble les différentes valeurs de diamètre interne d’anode et les 

paramètres de projection plasma correspondants. La Figure 3–23 a et b ne met pas en 

évidence d’évolution significative des nodules et des calottes d’oxyde. Il en va de même pour 

la teneur massique en oxygène dans les particules (Figure 3–23 c). 
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Tableau 3–5 : Paramètres de projection plasma pour la collecte de particules, en fonction du 
diamètre interne de tuyère de torche [Débit d’argon= 45 NL.min-1, z=100 mm]. 

Anode id  Courant Tension Pélectrique  Peffectif Débit de H2  Enthalpie 

(mm) (A) (V) (kW) (kW) (NL.min-1)-(g.min-1) (MJ.kg-1) 

6 550 67 37 20 15 – 1.34 14.7 

7 550 61 34 19 15 – 1.34 14.0 

8 550 56 31 17 15 – 1.34 12.5 
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(c) 

Figure 3–23: Poudre Techphy collectée : Pourcentage surfacique des nodules d’oxyde (a) et 
de l’oxyde total (b) après traitement d’image. Pourcentage massique oxygène par LECO (c). 

(Paramètres de projection : Tableau 3–5) 
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Les calculs montrent que plus le diamètre interne de torche diminue plus la puissance 

effective, la température et plus encore la vitesse du plasma à la sortie de la torche augmentent 

(Figure 3–24 a et b). Par contre, l’engouffrement de l’air ambiant dans le jet prend de 

l’ampleur (Figure 3–24 c). Il en résulte une chute importante de la température et de la vitesse 

du plasma pour les faibles diamètres en aval de la torche. (Figure 3–24 a et b). Pour les 

particule Techphy (diamètre 60 µm), on enregistre (Figure 3–25 a) une très faible différence 

dans les températures le long de l’axe du jet, dans les conditions étudiées. La vitesse des 

particules augmente de 13,4% lorsque le diamètre interne de tuyère passe de 8 à 7 mm, et de 

9.3% de 7 à 6 mm (Figure 3–25 b). 
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(c) 

Figure 3–24 : Profils axiaux des vitesse (a), température (b) et fraction molaire d’air entraîné 
(c) en fonction de la distance en aval du jet, pour les paramètres initiaux du Tableau 3–5. 



Chapitre III : Oxydation des particules en vol 

 

109 

A la sortie de l’anode, lorsque le diamètre de l’anode passe de 8 à 6 mm, la 

température du jet croit de 10%, de 11000 K à 12100 K, ce qui entraîne une réduction de la 

viscosité dynamique (µ) de 11% et de la masse spécifique moyenne (ρ) du plasma de 13%, la 

valeur de υg étant quasi-constante. Dans la zone réactive où l’oxygène est entraîné vers l’axe 

du jet, c’est à dire pour z ~ 30 mm, la température du plasma n’est que de 5300 K pour un 

diamètre de 6 mm, contre 8100 K pour 8 mm (Figure 3–24), et la viscosité cinématique du 

gaz (υg) plus faible pour les petits diamètres. La température moyenne des particules reste 

constante quel que soit le diamètre interne d’anode, d’ou un rapport υg/υp plus faible pour des 

diamètres plus petits. Cependant, la fraction molaire d’air engouffré dans le jet et le nombre 

de Reynold Re de particule augmentent. Ces facteurs, contrôlant les cinétiques de réactions 

convectives ayant des effets opposés, n’ont dans leur ensemble pas d’influence sur la 

réactivité au cœur des particules. Le temps de séjours des particules dans le jet de plasma 

augmente de 33% de 6 a 8 mm de diamètre ; de plus, à z = 50 mm, de 6 à 8 mm, la fraction 

molaire d’air entraîné diminue de 26%. Ainsi, la teneur en oxygène des particules restera 

quasi-constant pour des diamètres croissants d’anode du fait d’une exposition des particules à 

des teneurs en oxygène plus faibles dans le panache, malgré un temps de séjour plus long. 
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Figure 3–25 : Evolutions axiaux de la température (a) et de la vitesse (b) des particules 
Techphy dans le jet de plasma pour les conditions optimales d’injection. 

[Paramètres de tir : Tableau 3–5]. 
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3.3.4. Taille des particules 

Les résultats relatifs à la teneur en oxygène des particules Techphy et Metco, 

collectées pour différentes conditions de projection sont donnés sur la Figure 3–26. Les 

particules Metco collectées, plus grosses que les Techphy, présentent, dans tout les cas, des 

pourcentages massiques d’oxygène plus faibles, ce qui s’explique par leur température, leur 

surface spécifique et la rapport υi, dans le jet plasma, plus faible que ceux des particules 

Techphy dans des conditions de projection similaires. 
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(c) 

Figure 3–26: Pourcentage massique d’oxygène dans les particules Techphy (T) et Metco (M) 
en fonction du courant [H2= 15 NL.min-1, anode i.d.= 7 mm] (a), du débit de H2 [I= 550 A, 
anode i.d.= 7 mm] (b), et du diamètre interne de la torche [I= 550 A, H2= 15 NL.min-1] (c). 

Pour toutes les conditions, débit d’argon=45 NL.min-1, z=100 mm.  
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Sur la Figure 3–26 a, pour 0 NL.min-1 de dihydrogène, les particules Metco collectées 

présentent des teneurs en oxygène supérieures à celles des particules Techphy. Cette teneur 

est beaucoup plus élevée dans la poudre Metco initiale que dans la poudre Techphy initiale. 

Ce qui contribue à cette valeur élevée dans les particules collectées Metco alors que la teneur 

en oxygène est 3,5 fois plus élevée dans ces particules contre 12,3 fois pour la poudre 

Techphy collectée, par rapport à la teneur des poudres de départ. Dans le cas des particules 

Metco, la teneur maximale en oxygène se situe vers un débit d’hydrogène de 7.5 NL.min-1 

tandis que pour la poudre Techphy, le maximum se situe pour 5 NL.min-1. En gardant tout les 

autres paramètres constants, la température moyenne des particules calculée pour la poudre 

Metco excède le point de fusion pour des débit en H2 supérieur à 4 NL.min-1 (supérieur à 2,5 

NL.min-1 pour Techphy) et la limite de température asymptotique est  atteinte quand le débit 

de H2 est ~ 8 NL.min-1 (~ 5 NL.min-1 pour Techphy). On peut donc concevoir que l’effet 

réducteur de l’hydrogène devient significatif au delà du cette valeur. 

Dans tous les cas, la teneur en oxygène des particules suit une loi inverse de l’intensité 

du courant (Figure 3–26 b). Pour générer des variations similaires des vitesses moyennes de 

particules Metco et Techphy, il est nécessaire d’appliquer une intensité de courant beaucoup 

élevée pour la poudre Metco ; l’augmentation du courant de 350 à 550 A se traduisant, 

respectivement pour les poudre Metco et Techphy, par une augmentation de 10,1% et de 

16,8% de la vitesse des particules. L’évolution du pourcentage massique oxygène de chacune 

des poudres en fonction du diamètre d’anode (Figure 3–26 c) ne permet pas de conclure. 

Afin de vérifier la reproductibilité des résultats présentés plus haut, et pour évaluer 

l’influence des interactions des paramètres de projection sur la teneur en oxygène des 

particules collectées, un plan d’expérience a été utilisé.  

3.3.5. Environnement du jet de plasma 

Les particules ont été projetées dans une chambre à atmosphère contrôlée, où 

l’influence de la pression partielle oxygène dans l’environnement du jet plasma a été tout 

d’abord modifié en faisant varier la pression partielle oxygène (
2Op ) entre 0 et 0,2, et 

conjointement celle de l’azote (
2Np ) entre 1 et 0,8. Des relations ont été établies entre la 

pression partielle oxygène de l’environnement du jet, le pourcentage surfacique des nodules 
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d’oxyde, ainsi qu’avec le pourcentage massique oxygène dans les particules collectées (se 

reporter au paragraphe 2.2.2.a pour les détails du dispositif et le protocole expérimental). Au 

cours d’une autre série d’expériences, et afin d’étudier l’influence des gaz secondaires sur 

l’oxydation des particules, 
2Op  a été maintenu constant à 0,1 pour des teneurs en azote ou 

argon variables. Le Tableau 3–6 ressemble les conditions retenues. 

 

Tableau 3–6 : Composition de l’environnement gazeux du jet. 

  CN1 CN2 CN3 CN4 CN5 CNA6 CNA7 

O2 0 5 10 15 20 10 10 

N2 100 95 90 85 80 40 50 

Composition de 
l’environnement 

gazeux  

(vol %) Ar 0 0 0 0 0 50 90 

 

Pour toutes ces conditions, les paramètres de projection ont été maintenus constants 

Ar-H2= 45-15 NL.min-1, anode i.d.= 7mm, I= 550 A, V= 61 V, Pélectrique= 34 kW, Peffectif= 19 

kW et enthalpie= 14.0 MJ.Kg-1. La Figure 3–27 présente les micrographies des particules 

collectées après projection dans des environnements O2-N2 du jet plasma. On observe, Figure 

3–28, par analyse LECO et par traitement d’image, une réduction considérable des nodules 

d’oxydes lorsque 
2Op  diminue.  

Dans les particules collectées, le pourcentage surfacique des nodules d’oxyde suit une 

loi d’allure parabolique avec 
2Op  dans l’atmosphère entourant le jet plasma. Il est cependant 

difficile d’émettre une conclusion quant à la relation entre la teneur globale en oxygène dans 

les particules et le pression partielle 
2Op . Dans un environnement constitué de 20% en 

volume oxygène, l’augmentation brutale du pourcentage massique d’oxygène au sein des 

particules (cf Figure 3–28) n’est pas explicable et on ne peut exclure une erreur 

expérimentale, suggérée d’ailleurs par la valeur élevée de l’écart type. Si on exclut cette 

valeur, on peut alors considérer, en première approximation, que la loi entre ces deux 

variables est plutôt linéaire. Lors de l’étude de l’oxydation du fer déposé par HVOF, Hackett 
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et Settles [352] ont établi une relation linéaire similaire entre la teneur en oxygène et la 

fraction massique oxygène dans les dépôts de fer. 

 

 

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

 

(d) 

 

(e) 

Figure 3–27: Particules collectées, projetées dans des atmosphères O2-N2. CN5 (a), CN4 (b), 
CN3 (c), CN2 (d), CN1 (e). (voir Tableau 3–6 pour des références). 
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(b) 

Figure 3–28 : Pourcentage surfacique des nodules d’oxyde (a) et pourcentage massique en 
oxygène (b) des particules collectées en fonction de la teneur en O2 dans l’atmosphère 

environnant le jet de plasma. 
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La Figure 3–29 illustre les coupes des particules collectées en fonction des 

pourcentages volumiques en Ar et N2 dans l’environnement du jet de plasma, en conservant 

2Op  constant et égale à 0,1. La Figure 3–30 montre qu’à 
2Op  constant, lorsque la fraction 

d’argon augment (au détriment de la fraction d’azote), la teneur surfacique des nodules 

d’oxyde reste quasi-constante alors que la teneur massique en oxygène augmente. 

Leylavergne et al. [353] ont développé un modèle mathématique pour étudier l’influence d’un 

environnement en Ar ou N2 pur sur les propriétés du jet de plasma et celles des dépôts 

élaborés. En accord avec ces auteurs, les jets plasma dans chacune des conditions ont des 

propriétés très voisines (température, vitesse, etc) jusqu’aux 40 premiers millimètres en sortie 

de tuyère pour des conditions de fonctionnement identiques. Roumilhac [354] a utilisé la 

spectroscopie d’émission pour mesurer la température du jet de plasma sous air ou sous 

atmosphère contrôlées d’argon ou d’azote. Pour des paramètres de torche identiques, les 

mesures indiquant des températures stables le long de l’axe du jet plasma jusqu’à une distance 

de 35 mm en atmosphère d’azote ou d’argon. Pour des distances z>35 mm, l’environnement 

en argon du panache du jet de plasma est beaucoup plus expansé et plus chaud, que celui de 

l’azote. 

Dans nos conditions, les particules d’acier projetées ont subi probablement un 

traitement presque identique dans le cœur du plasma, en atmosphère d’Ar ou N2, entraînant 

les mêmes phénomènes d’oxydation convectifs à cœur. Un panache de plasma plus chaud 

dans une atmosphère riche en argon peut favoriser l’oxydation superficielle des particules. 

 

 

(a) (b) (c) 

Figure 3–29 : Particules collectées en fonction de l’environnement d’argon-azote autour du jet 
de plasma (O2 maintenu à 10% vol.) CN3 (a), CNA6 (b), CNA7 (c).  

(cf Tableau 3–6 pour les références bibliographiques). 
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(b) 

Figure 3–30 : Teneur surfacique des nodules d’oxyde (a) et pourcentage massique en oxygène 
(b) des particules collectées en fonction de la teneur en Ar et N2 dans l’atmosphère du jet de 

plasma contenant de 10% vol de O2. 

 

3.3.6. Système de gainage pour limiter l’oxydation en vol 

Plusieurs auteurs ont tenté de réduire l’oxydation en vol des particules dans le jet de 

plasma ou la flamme de combustion à l’aide d’un gaz de gainage ou d’un prolongateur couplé 

à un gaz de gainage (voir paragraphe 1.4.2.b). Ces systèmes requièrent, pour un contrôle 

efficace de l’oxydation, des débits de gaz gainant élevés, augmentant considérablement le 

coût du procédé. Par ailleurs, les prolongateurs nécessitent une divergence angulaire 

suffisamment élevée (souvent entre 6 et 10°) pour éviter que les particules fondues ne 

viennent se coller sur les parois du prolongateur [355] ce qui peut favoriser la retro-diffusion 

de atmosphère ambiante dans la zone de gainage et le jet de plasma [330]. Ces prolongateurs 

doivent donc être couplés à un gaz de gainage injecté dans le prolongateur ou à sa sortie. 

Au cours de ce travail, un système de gainage ne nécessitant pas l’usage d’un gaz de 

gainage a été conçu et exploité (Figure 3–31). Le prolongateur consiste en un cône refroidi 

par circulation d’eau (angle conique de 6°) de 50 ou 80 mm de longueur, couplé à une barrière 

d’air incliné de 20° par rapport au nez de prolongateur afin de générer un pompage partiel et 

une chute de la pression dans le prolongateur.  
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Figure 3–31 : Schéma du système de gainage (a) et son  montage avec la torche plasma (b). 
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Figure 3–32 : Teneur massique en oxygène dans les particules Techphy collectées en fonction 
du débit d’air du système de gainage. 

[I=550A, Ar-H2 45-15 NL.min-1, anode i.d.=7mm, z=100mm]. 

 

La Figure 3–32 présente la teneur massique en oxygène dans les particules Techphy 

collectées après projection à l’aide d’un prolongateur de 50 et de 80 mm de long. Les 
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particules projetées avec prolongateur mais sans barrière d’air contiennent 23,9% et 41,1% 

plus oxygène, respectivement pour 50 et 80 mm, que les particules projetées sans aucun 

système de gainage dans des conditions paramétriques similaires. La température du plasma, 

et par conséquent celle des particules sont plus élevées en présence d’un prolongateur [356]. 

Sans barrière d’air, on peut s’attendre à une retro-diffusion de l’air ambiant dans le 

prolongateur, ce qui peut expliquer un taux oxygène plus élevé. 

Un débit d’air de 5 m3.h-1 à la sortie du prolongateur fait chuter la quantité oxygène 

L’effet est légèrement plus prononcé pour le prolongateur le plus long. Quel que soit le 

prolongateur, la teneur en oxygène décroît ensuite en suivant une loi d’allure parabolique 

entre 5 et 10 m3.h-1 d’air. Si on compare la teneur en oxygène à celle des particules projetées 

sans système de gainage celle ci est pour un débit d’air de 10 m3.h-1, 58.8% et 66.8% plus 

faible, avec respectivement une longueur de prolongateur de 50 et 80 mm. On note qu’un 

débit d’air très élevé perturbe le jet de plasma et les trajectoires des particules. Lors de 

l’élaboration des dépôts, le débit d’air sera donc maintenu à 7 m3.h-1 de façon à trouver un 

compromis entre une moindre perturbation du jet et une oxydation en vol limitée. 

3.4. INFLUENCE DE L’OXYDATION EN VOL DES PARTICULES D’ACIER SUR 

LEUR COMPORTEMENT AU MOUILLAGE 

Les valeurs de l’angle de contact (θ) des poudres d’acier collectées en vol ont été 

mesurées sur des substrats en alumine-α, par la méthode de la goutte sessile. Ces résultats 

nous permettront d’une part, d’évaluer l’influence de l’oxydation en vol des particules sur leur 

comportement au mouillage et d’autre part d’étudier les réactions interfaciales entre les deux 

phases constituant le cermet : l’alumine et l’acier 316L (pré oxydé en vol ou non). 

3.4.1. Comportement au mouillage des poudres initiales 

Dans un premier temps, les systèmes alumine-acier (poudres Techphy et Metco) ont 

été étudiés et les résultats sont donnés respectivement aux Figure 3–33 et Figure 3–34. La 

température de fusion de l’acier Techphy est de 1692 K, et celle de l’acier Metco de 1662 K. 

Les températures de palier ont été maintenues entre 35 à 40 K au dessus des températures de 

fusion des échantillons. 
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Figure 3–33 : Angle de contact (a) et dimensions relatives (b) pour l’acier Techphy, sur 
substrat d’alumine. 

 

L’acier Techphy présente un comportement non mouillant vis à vis de l’alumine, 

l’angle de contact θ lors de la mise en goutte à 1718 K étant de 126° ± 5°.Aucune variation 

significative de θ n’est enregistrée au cours de la montée en température entre la fusion et 

1733 K et lors du palier isotherme de 30 minutes à cette température (Figure 3–33 a). On peut 

noter une légère variation dans les dimensions relatives de la goutte qui peut être attribuée à 

l’établissement de la position d’équilibre (Figure 3–33 b) dans les premiers instants. Ces 

dimensions restent stables par la suite. 
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A 1668 K, l’acier Metco présente un angle de contact θ de 112° ± 3°, valeur plus 

faible que celle obtenue par l’acier Techphy (126° ± 5°). Cette différence pourrait s’expliquer 

par une légère différence de composition des deux poudres (cf paragraphe 2.1.1.b et Tableau 

3–1). De même que pour la poudre Techphy, on ne note pas d’évolution significative de 

l’angle de contact, ou des dimensions relatives de la goutte d’acier Metco. 
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(b) 

Figure 3–34 : Angle de contact (a) et dimensions relatives (b) pour l’acier Metco, sur substrat 
d’alumine. 
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3.4.2. Comportement au mouillage des poudres collectées dans les conditions plasma 

standard 

Comme le montre la Figure 3–35, le comportement au mouillage de la poudre d’acier 

Techphy collectée en vol dans les conditions plasma standard ne peut être étudié du fait de la 

ségrégation des oxydes formés au sommet de la goutte de métal liquide ainsi qu’il a été 

exposé précédemment pour les poudres Techphy. La localisation et la ségrégation de ces 

oxydes formés en vol au sommet de la goutte s’opèrent au cours des tests de mouillage, 

vraisemblablement du fait de la différence de densité du métal liquide et des oxydes. La 

température limite d’utilisation du four est de l’ordre de 1850 K, et par précaution, la 

température des essais n’a jamais été excédée 1808 K. Un palier isotherme de 60 min à cette 

température n’a jamais provoqué de modification de la forme de la goutte. 

 

(a) 1689 K (b) 1733 K (c)1768 K (d) 1808K 

Figure 3–35 : Image de goutte d’acier Techphy collecté, sur substrat d’alumine en fonction de 
la température. 

 

L’absence de calotte d’oxyde sur les particules de poudre Metco collectée dans les 

conditions plasma standard va permettre au contraire une étude de l’angle θ. Son évolution en 

température entre 1713 et 1738 K et au cours du temps à 1738 K (30 min de palier) est donnée 

Figure 3–36. A la température de mise en goutte (1713 K) l’angle de contact (106° ± 4°) est 

voisin de celui de la poudre Metco initiale (112° ± 3°). L’angle mesuré à la bas de la goutte 

décroît rapidement dans les 5 premières minutes de palier à 1738 K pour se stabiliser à 49° ± 

4°. A 1713 K (Figure 3–37), une fine gangue recouvre la surface de la goutte métallique. La 

diminution de la valeur de l’angle de contact s’accompagne du glissement de cette gangue 

vers la ligne triple comme on peut le voir plus clairement Figure 3–38 a et b. 
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Figure 3–36 : Angle de contact de l’acier Metco collecté sur substrat d’alumine. 

 

   

T = 1713 K T = 1733 K T = 1738 K, t = 0 min 

   

T = 1738 K, t = 1 min T = 1738 K, t = 5 min T = 1738 K, t = 30 min 

Figure 3–37 : Images de la goutte d’acier Metco collectée sur substrat d’alumine en fonction 
de T et au cours du palier à T=1738 K. 

 

La Figure 3–39 représente les micrographies, après coupe transversale, d’une goutte 

sur son substrat et suggère deux types d’exploitation des contours pour l’évaluation de l’angle 

de contact. L’angle θ (Figure 3–40 a) résulte de la phase oxyde mouillante localisée à la ligne 

triple tandis que l’angle θ*  (Figure 3–40 b) pourrait permettre de caractériser le 
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comportement de la goutte d’acier elle même, en positionnant une horizontale hypothétique, 

parallèle au substrat juste au-dessus de la phase mouillante. 
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Figure 3–38 : Images de la goutte à partir de la poudre Metco collectée, sur substrat d’alumine 
à la température de mise en goutte (a) et à la fin du palier isotherme (b) 
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Figure 3–39 : Micrographie optique (a) et MEB (b) en coupe d’une goutte d’acier Metco 
collectée sur substrat d’alumine après un test de mouillabilité à T=1738 K et 30 min.  

 

(a) 

T = 1738 K 

t = 30 min 

 

θ 
 

(b) 

T = 1738 K 

t = 30 min 

 

θ* 

 

Figure 3–40 : Schémas signifiant le mode de mesure de θ et θ*. 
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Les résultats des mesures de θ* ont été vérifiées à l’aide d’images d’échantillons 

substrat-goutte en coupe pour différentes températures et différents temps de palier. La Figure 

3–41 représente l’évolution de θ et θ* pour la poudre collectée Metco sur substrat d’alumine. 

On n’observe ainsi aucun changement significatif dans le comportement non mouillant de 

l’acier (θ *~106°) tandis que la phase formée à l’interface céramique-métal devient mouillante 

(θ ~50°). A l’issue du test de mouillabilité, cette phase adhère bien au substrat tandis que la 

goutte d’acier s’en détache. 
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Figure 3–41 : Evolution de θ et θ* pour la poudre Metco collectée sur substrat d’alumine. 

 

3.4.2.a Caractérisation de la ligne triple 

Les Figure 3–42 a et b représentent les micrographies MEB des substrats d’alumine, 

vus de dessus, après des tests de mouillabilité à 1738 K, respectivement 1 et 30 minutes de 

palier, illustrant la zone interfaciale goutte-substrat et la ligne triple. L’analyse SDE de la 

zone interfaciale, quel que soit le temps de palier, met en évidence la présence de pics de 

faible intensité relatifs au fer, chrome, nickel et silicium (éléments de la poudre métallique) 

ainsi que ceux de l’aluminium et de l’oxygène du substrat (Figure 3–42 c). La composition de 

la ligne triple varie au contraire avec le temps de palier. Après une minute, c’est-à-dire après 

formation de la gangue, la couronne formée à la ligne triple est principalement composée de 
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Al, Si et O (Figure 3–42 d) alors qu’après 30 minutes, on note un envahissement en Fe et Cr 

tout comme dans les phases oxydes formées en vol. (Figure 3–42 e). 
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Figure 3–42: Micrographies MEB des substrats d’alumine après les tests de mouillabilité, de 
la poudre Metco collectée, à T=1738 K, t=1 min (a) et t=30 min(b). Analyse SDE de 

l’interface céramique métal (c) le long de la ligne triple après 1 min (d) après 30 min (e) et du 
substrat d’alumine (f). Le pic non indexé sur les clichés SDE correspond à l’or. 
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L’analyse DXR des substrats d’alumine après mouillage ne révèle pas de nouveaux 

pics indiquant par là que la phase formée le long de la ligne triple est amorphe, sa structure 

vitreuse apparaissant sur les clichés MEB. 
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Figure 3–43 : Micrographie (MEB) en coupe de l’interface acier collecté Metco/alumine après 
30 min à T=1738 K (a). Profil de diffusion de tous les éléments le long de l’interface (b) et 

des principaux éléments (Fe, Si, Al) (c). 

 

La micrographie en coupe de la Figure 3–43 a est celle de l’interface alumine-goutte 

d’acier. Le profil SDE le long de l’interface (Figure 3–43 b et c) montre la diffusion vers 

l’interface et dans le substrat. Les autres éléments de la poudre Metco n’ont pas été détectés 

dans le substrat sous l’emplacement de la goutte. Au contraire, l’analyse le long de l’interface 



Chapitre III : Oxydation des particules en vol 

 

126 

substrat-ligne triple révèle, sur la Figure 3–44 a, la pénétration du chrome et la présence de fer 

entre les grains d’alumine. 

Ces analyses suggèrent que l’oxyde, formé au cours du vol des particules dans le jet de 

plasma, diffuserait et/ou réagirait avec l’alumine pour former une phase vitreuse à la ligne 

triple. Cette phase vitreuse nécessiterait une analyse plus détaillée. Cependant, nous pensons 

que ces résultats sont la conséquence de la ségrégation des oxydes formés en vol à la ligne 

triple ; leur interaction avec le substrat en alumine dépendant de la température. Ces 

conditions thermiques ne sont cependant pas rencontrées lors du procédé de projection plasma 

puisque l’intervalle de temps entre l’impact d’une particule et sa solidification n’excède pas 

quelques µs. Seules, les valeurs de θ* peuvent donc caractériser le comportement au 

mouillage de l’acier collecté sur l’alumine. 

 

  

 

T = 1738 K, t = 30 min   

(a) (b) 

Figure 3–44 : Micrographie MEB en coupe de la ligne triple Metco collecté-alumine après 
t=30 min à T=1738 K (a). Image X des principaux éléments à l’interface (b). 

 

3.4.3. Evolution du comportement mouillant de l’acier collecté avec la teneur d’oxygène 

La Figure 3–45 rassemble les valeurs de θ et θ* pour la poudre Metco projetée en 

fonction de l’intensité du courant d’arc (350, 450 et 550 A). Le détail des paramètres de 

projection est donné au Tableau 3–3. A la température de mise en goutte (1713 K), les valeurs 

de θ (Figure 3–45 a) avoisinent 110°, quelles que soient les conditions, et décroissent au cours 
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des premières minutes du palier comme observé précédemment. La valeur finale de l’angle de 

contact apparaît comme une fonction du pourcentage résiduel d’oxygène dans les 

échantillons. 
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(b) 

Figure 3–45 : Evolution des angles θ (a) et θ* (b) pour la poudre Metco collectée, sur substrat 
d’alumine, avec l’intensité du courant d’arc. 
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(b) 

Figure 3–46 : Evolution des angles θ (a) et θ* (b) pour la poudre Metco collectée, sur substrat 
d’alumine, avec le diamètre interne de l’anode de la torche plasma. 

 

Une teneur en oxygène plus élevée dans les poudres collectées favorise la formation 

d’une gangue au cours des essais de mouillage qui se dépose ensuite à la base de la goutte et 

génère un angle de contact plus faible. Les valeurs de θ* au contraire ne varient pas quels que 
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soient les paramètres température, temps et teneur en oxygène (Figure 3–45 b). Les mêmes 

essais réalisés à partir d’échantillons collectés en faisant varier le diamètre interne de l’anode 

de la torche mettent en évidence des comportements similaires (Figure 3–46 a et b). 

Les essais de mouillabilité pour les poudres collectées présentant une teneur massique 

de dioxygène supérieure à 0,59 % ne sont pas concluants du fait de la formation d’une 

importante gangue (Figure 3–47) de même que l’influence de la composition en H2 du gaz 

plasmagène n’a pu être étudiée en détail. On peut s’attendre raisonnablement à des évolutions 

similaires aux précédentes pour θ et θ*. 

 

   

(a) O2 = 0.595 wt% (b) O2= 0.604 wt% (c) O2= 0.611 wt% 

Figure 3–47 : Images de la poudre Metco collectée, sur alumine, illustrant les difficultés 
rencontrées lors du développement de la gangue.  
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Figure 3–48: Evolution de θ et θ* en fonction de la teneur massique en oxygène dans les 
particules Metco collectées. 
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La Figure 3–48 rassemble les valeurs de θ et θ* des différents essais en fonction du 

pourcentage massique O2 dans les particules collectées. On note que θ*  est indépendant de la 

teneur massique en oxygène des particules tandis que θ décroît fortement jusqu’à 0,4% 

massique pour se stabiliser ensuite entre 30 et 46° pour des teneurs de 0,4 à 0,6% massique. 

Cette stabilisation peut s’expliquer par un état de ségrégation maximum à la ligne triple. 

3.5. CONCLUSIONS 

Dans ce chapitre ont été présentés principalement les résultats de l’étude de 

l’oxydation en vol des particules d’acier inoxydable 316L projetées sous plasma d’air. 

L’influence des oxydes formés en vol sur le comportement en mouillage de l’acier sur 

substrat d’alumine a ensuite été étudiée. Les conclusions sont les suivantes : 

• Pour l’oxydation en vol, il faut considérer deux zones distinctes du jet de plasma : le cœur 

du jet et son panache. Dans les conditions standard de projection (pour des particules de 

diamètre moyen 60µm), le rapport des viscosités cinématiques plasma / particules liquides 

est supérieur à 55 et le nombre de Reynolds Re des particules supérieur à 20. Ces 

conditions induisent des mouvements convectifs au sein des gouttelettes dans la zone du 

cœur du jet de plasma. L’oxyde de surface ou l’oxygène dissous à la surface de la 

particule dans cette zone du plasma, est entraîné au cœur du liquide par des mouvements 

convectifs tandis que la surface est continuellement régénérée en métal liquide. La forte  

réactivité vis à vis de l’oxygène se traduit alors par la formation de nodules d’oxyde au 

sein des particules liquides. Dans le panache du jet, les mouvements convectifs cessent et 

le transfert de masse depuis la surface jusqu’au cœur de la particule cesse. Seuls, les 

réactions « classiques », d’oxydation en surface s’opèrent et l’oxyde formé recouvre la 

surface des particules, toujours liquide. La vitesse de réaction diminue. L’oxyde formé en 

surface de la particule peut alors se ségréger à l’arrière de la particule, si les nombres Re 

des particules et de l’oxyde en phase liquide sont élevés. 

• Les réactions en vol génèrent des oxydes métastables. Les nodules sont constitués de 

mélange d’oxydes de Cr, Fe, Mn et Si. Une phase oxyde de formule Fe3-xCrxO4 de type 

spinelle a été observée, avec une valeur de x proche de 1,9. Aucune phase oxyde de type 

corindon n’a été détectée. 
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• Une analyse paramétrique et par plan d’expérience a été menée pour étudier l’influence 

des paramètres de projection plasma sur la formation d’oxydes en vol. Dans l’étude 

paramétrique, les paramètres de références étaient : I= 550 A, Ar-H2= 45-15 NL.min-1, et 

diamètre interne d’anode = 7 mm. Un seul des paramètres a été modifié chaque fois. De 

ces expériences, il ressort que, lorsque l’intensité de courant augmente, l’aire des nodules 

d’oxyde augmente tandis que celle de la totalité des oxydes suit une loi inverse. Le 

développement des nodules d’oxyde peut s’expliquer par un rapport de viscosités 

cinématiques plasma /liquide et un nombre de Reynolds Re des particules plus élevés. 

Une augmentation de l’intensité de courant se traduit par une augmentation de la vitesse 

des particules et n’a pas d’effet prédominant sur la fraction molaire d’air entraîné dans le 

jet de plasma de même que sur la température des particules. Il en résulte un plus faible 

pourcentage total d’oxydes. Le diamètre de l’anode de la torche a un effet moins prononcé 

sur l’oxydation en vol des particules. Un enrichissement en H2 du gaz plasmagène jusqu’à 

environ 6 NL.min-1 augmente considérablement la température des particules et leur 

teneur en oxyde. Au delà, la température moyenne des particules en vol tend vers une 

limite asymptotique, et du fait d’une fraction molaire croissante des espèces réductrices 

dans le jet de plasma, la teneur en oxyde des particules décroît. Cependant, l’oxydation 

convective au sein des particules augmente continuellement avec la teneur en H2 dans le 

jet de plasma puisque le rapport des viscosités cinématiques plasma / particule et le 

nombre de Reynolds des particules varient proportionnellement à cette teneur en H2. Bien 

que les profils d’évolution des teneurs en oxyde pour des particules plus grossières ou plus 

fines en fonction des paramètres de projection plasma soient similaires, quelles que soient 

les conditions de projection, le pourcentage d’oxygène dans les poudres constituées de 

particules fines (Techphy) est 20 à 60 fois supérieur à celui de particules plus grossières 

(Metco). Ces résultats mettent en valeur l’oxydation convective des particules en vol et 

permettent de conclure que les conditions de projection plasma augmentant le rapport 

entre les viscosités cinématiques plasma / particule et le nombre de Reynolds des 

particules, se traduisent par une oxydation convective au cœur des particules plus 

marquée. 

• La surface des nodules d’oxyde dans les particules collectées suit une relation de type 

parabolique alors que le pourcentage massique d’oxygène des particules varie 
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proportionnellement avec 
2Op dans l’atmosphère environnant le jet de plasma. De plus, 

l’influence des gaz  secondaires, formant l’atmosphère du jet de plasma sur la réactivité 

des particules en vol a été étudiée pour 
2Op  = 0,1, tout en faisant varier les teneurs en N2 

et Ar. Les particules collectées dans un environnement riche en Ar sont légèrement plus 

riches en oxygène, tandis qu’aucune différence n’a été notée quant à la surface des 

nodules d’oxyde. Ceci peut être attribué à un panache de plasma plus chaud en 

atmosphère riche en argon. 

• Un système de gainage, novateur et économique a été réalisé, afin de limiter l’oxydation 

en vol ; il permet de réduire de 60 % la teneur en oxygène dans les particules ainsi 

collectées. 

• Des essais de mouillabilité sur substrat d’alumine ont permis d’observer dans certains cas 

la ségrégation des oxydes formés en vol dans les particules collectées à la ligne triple et 

leur réactivité avec le substrat pour former une phase vitreuse. Cette accumulation 

d’oxyde à ligne triple et la formation d’une nouvelle phase se traduit par une diminution 

de l’angle de contact, favorisant le mouillage du substrat d’alumine par l’acier liquide. 

Cependant, ces phénomènes dépendent du temps (t). Nous avons mis en évidence une 

diminution de l’angle θ lorsque le pourcentage massique d’oxygène dans les particules 

collectées augmentait jusqu’à 0,4 %. Au delà, l’angle θ se stabilise, son évolution est 

insignifiante. 



 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

4. CHAPITRE IV 
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L’écrasement des particules, préalablement chauffées et accélérées dans le plasma, sur 

le substrat ou sur le film prédéposé provoque leur étalement et leur solidification, et forme des 

splats (lamelles) dont l'empilement conduit à la formation du dépôt. Les propriétés des 

couches formées sont fortement dépendantes des contacts splats-substrat et splats-splats. 

Ce travail concerne la formation des splats avec comme variable principale l'état de 

surface du substrat ainsi que la température, et les conditions d'oxydation, avec comme 

objectif  de comprendre et d'optimiser le comportement et l'étalement des particules seules 

(316L ou alumine) ou coprojetées. Les paramètres de projection plasma sont maintenus 

constants aux conditions standard (voir Tableau 2–6Tableau 2–7). L'appareillage de collecte 

de particules ainsi que les conditions de dépôts sont discutés dans le paragraphe II 3.3. Les 

substrats utilisés sont soit l’acier 1040, soit l’acier faiblement allié ASTM 9310. Les splats ont 

été obtenus soit sur un substrat froid (sans préchauffage), soit sur un substrat préchauffé à 

573, 673 ou 723 K. La vitesse de chauffage de 280±10 K.min-1 est maintenue constante 

jusqu'à 573 K pour tous les échantillons puis décroît à 200±6 et 135±4 K.min-1 aux voisinage 

de 673 et 723K. Les cycles thermiques de préchauffage sont donnés au paragraphe II 3.3.  Les 

splats ne sont collectés que lorsque la température souhaitée est atteinte. 

Comme précédemment deux variétés différentes de poudres métalliques ainsi qu’une 

poudre céramique (alumine) ont été  projetées. La différence entre la taille moyenne des 

grains conduite des comportements différents dans le jet plasma et induit des étalements plus 

importants pour la poudre Techphy. La morphologie globale des splats traduira ces 

différences, et rendra la poudre Metco plus aisée à caractériser après tir. Les expériences 

seront donc limitées à cette dernière variété. 

4.1. PROPRIETES DES PARTICULES A L’IMPACT 

Les propriétés standard du jet plasma (température, vitesse, conductivité thermique, 

viscosité et taux d'entraînement de l'air) ont été étudiées en détails dans le chapitre 3. Le 

logiciel Jet & Poudres [357, 358] a été utilisé afin d'évaluer les profils de température et de 

vitesse axiale pour des particules d'alumine et d'acier (une taille moyenne a été considérée 
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pour chaque type de poudre). Les calculs illustrés à la Figure 4–1 a et b fournissent les 

données nécessaires au calcul de la masse spécifique (ρ) de la particule ainsi que de sa 

viscosité (µ), des fonctions empiriques de leur variation en fonction de T, en utilisant les 

équations suivantes : 

Pour l’alumine ( )[ ]f
5-3 TT4.22.10-110.79.2ρ −=  Equation 4-1 [359] 

 ( )T2.05.10Texp.1087.2µ 4-9=  Equation 4-2 [359] 

Pour l’acier ( )24 100T1.4251.481T-10.9246.0ρ += Equation 4-3 [360] 

 ( )T5.004.10exp.103162.0µ 3-3=  Equation 4-4 [361] 

Les Equation 4-3 et 4-4 concernent, plus exactement, le fer pur mais ont été adoptées 

pour l’acier 316L compte tenu des valeurs voisines de densité et de la viscosité entre le fer et 

l'acier 316L liquide. Les profils axiaux de densité et de viscosité des particules d'alumine et 

d'acier en fonction de leur nombre de Reynolds sont donnés à la Figure 4–2. Les variations de 

ces profils, liée à l'oxydation en vol des particules d'acier n'ont pas été pris en compte. Pour 

toutes ces raisons, les valeurs calculées doivent être considérées comme des estimations 

rapides.  
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Figure 4–1 : Profils de la température (a) et de la vitesse (b) des particules d’alumine et 
d’acier. (Les paramètres de projection figurent dans les Tableau 2–6 etTableau 2–7). 
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Figure 4–2 : Profils de la masse spécifique (a), de la viscosité (b) et Re (c) pour une particule 
d’alumine. Profils de la masse spécifique (d), de la viscosité (e) et Re (f) pour une particule 

d’acier. (Les paramètres de projection figurent dans les Tableau 2–6 etTableau 2–7). 

 

4.2. MORPHOLOGIE DES SPLATS 

4.2.1. Splats sur substrats froids 

La Figure 4–3 et la Figure 4–4 représentent, respectivement, les micrographies de 

splats d'acier 316L sur un substrat en acier 1040 non préchauffé. Lors de ces expériences, la 

température des substrats ne dépasse jamais 348 K. Les splats se présentent sous forme de 

disque entouré d’une zone éclaboussée. Le flux latéral de matière provenant de la partie 

centrale a formé en périphérie, des lamelles en forme de doigt, collées à la partie centrale 

avant "d'exploser" en fines lamelles et petites gouttelettes pour former une couronne. La zone 

centrale la plus fine correspond à la zone d'impact. Quelques splats ont été observés avec une 

partie centrale poreuse. 
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(a) 

 

(b) 

Figure 4–3 : Micrographies de splats d’acier 316L sur substrat d’acier 1040 froid. 

 

 

(a) (b) 

Figure 4–4 : Profil (a) et micrographie (b) interférométriques de splat d’acier 316L sur 
substrat d’acier 1040 froid. 

 

Les splats d'alumine, obtenus sur un acier 1040 non préchauffé, se retrouvent en forme 

de doigt avec une zone centrale poreuse (Figure 4–5 et Figure 4–6). De plus, l'absence de 

microfissure (liée à un mauvais contact) suggère un mauvais transfert de chaleur, de la 

particule vers le substrat, ce qui entraîne une faible vitesse de refroidissement. L'effet de 

"splashing" des splats d'acier est plus marqué que celui de l'alumine, probablement du fait 

d’une viscosité plus faible (Figure 4–1). La coprojection des particules conduit à des splats 

parfaitement séparés (Figure 4–7 et Figure 4–8).  Le rapport entre la taille moyenne des 

particules d'acier et celles d'alumine est de 2,8 et le rapport entre les diamètres des splats est 

de 4,3. Cette grande différence de taille a conduit à limiter les observations aux splats 

d'alumine (en sombre) recueillis sur des splats d'acier déjà solidifiés (en clair).  



Chapitre IV : Morphologie et étalement des splats 

 

139 

 

(a) 

 

(b) 

Figure 4–5 : Micrographies de splats d’alumine sur substrat d’acier 1040 froid. 

 

 

(a) (b) 

Figure 4–6 : Profil (a) et micrographie (b) interférométriques de splat d’alumine sur substrat 
d’acier 1040 froid. 

 

 

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

Figure 4–7 : Micrographies de splats d’alumine (sombre) et d’acier (clair) coprojetés sur 
substrat d’acier 1040 froid. 
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(a) (b) 

Figure 4–8 : Micrographies interférométriques de splats d’alumine et d’acier sur substrat 
d’acier 1040 froid. 

 

Les splats d'acier 316L obtenus par coprojection possèdent une morphologie identique 

à celle des splats projetés seuls. En revanche, les splats d'alumine sur les splats d'acier 316L 

présente une forme de doigt moins prononcée et une totale absence de pores. Ces différences 

de morphologie peuvent provenir de la température plus élevée enregistrée sur les splats 

d'acier que sur le substrat, lors de l'étalement et de la solidification. L'absence d'adsorbat et de 

condensat sur ces splats d'acier peut aussi être à l'origine de ces changements de morphologie. 

Avec une température de substrat (ou de film) supérieure à la température de transition, la 

morphologie des splats est plus régulière et provient de la désorption des adsorbats et des 

condensats [362]. 

Le phénomène de "splashing" a été étudié par de nombreux auteurs [363 à 377]. 

Houben [364] a proposé un modèle basé sur la création d’une onde de choc. L'origine serait 

alors l'énergie provenant de l'impact initial qui provoquerait l'expulsion du "film" en contact 

avec le substrat et la formation d'une couronne de type "splashée". Mostaghimi et ses 

collaborateurs  [365, 366, 367, 368] ont suggéré que le début de solidification de la particule 

intervennait à la fin de l'étalement et par conséquent pouvait provoquer un phénomène 

d'éjection sur les zones périphériques avec formation des doigts de matière. L'interaction entre 

les splats qui s'étalent et ceux préalablement solidifiés peut aussi être un facteur de 

"splashing". Un modèle numérique, basé sur la théorie de l'instabilité de Raylegh-Taylor, a été 

développé par ces auteurs afin de prédire le nombre de doigts se formant à la périphérie des 

splats de nickel. Ces résultats montrent que la fragmentation des splats apparaît lorsque la 
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résistance thermique de contact tend vers zéro. En revanche, ces résultats sont en 

contradiction avec les expériences menées par Fauchais et al. [369, 370] dans le cas de 

particules de zircone et par Moreau et al. [371] pour des particules de molybdène. Les 

expériences menées par Fukumuto et al. [372] avec une goutte tombante, montre que le 

phénomène de "splashing" apparaît pour Kf > 6 ( KK f
0.3

e
1.25

ee R0.5.aRW
ff

−== , cf. 

paragraphe 1.3.1). Dans d'autre travaux [373], les auteurs ont démontré que les zones 

"splashées" se forment en raison de l'éjection de matière liquide provenant de la partie 

supérieure de la particule. Ce résultat a été confirmé par Gougeon et Moreau [374] qui ont 

montré que des particules de molybdène s'étalent sur la plus grande surface du fait de leur 

énergie cinétique initiale. Lorsque cette énergie cinétique est complètement dissipée, la 

tension superficielle provoque un rétrécissement superficiel et l'éjection du liquide de la partie 

supérieure. 

L'importance du "splashing" des splats d'acier peut être expliqué par des nombres de 

Reynolds (Re), de Sommerfeld (K) et Kf  plus important dans le cas des particules d'acier que 

pour celles d'alumine dans ces conditions plasma (Figure 4–1). 

4.2.2. Splats sur substrats préchauffés à 573 K 

Le Figure 4–9 décrit la morphologie des splats d'acier inoxydable sur un acier 1040 

préchauffé à 573 K (voir aussi Figure 4–10). Ce préchauffage conduit à une transition dans la 

morphologie des splats de la forme "splashée" à une forme de disque. Dans un splat d'acier, il 

est possible d'observer 3 zones bien distinctes (Figure 4–9 et Figure 4–10). Une première zone 

mince, au centre du splat, qui correspond à l'impact initial, entourée d’une zone plus epaisse 

en deux vagues successive.  En accord avec des travaux précédents [375, 376, 377], la 

pression d'impact est insuffisante en bordure du splat pour s'affranchir de la pression 

capillaires, de la rugosité, de la pression du gaz ; ce qui entraîne un mauvais contact sur la 

zone extérieure. De plus la tension superficielle, intervenant vers la fin de l’étalement de la 

particule [378, 379], provoque le retrait au bord du splat ce qui peut expliquer la formation de 

la bordure. 

Cette même transition entre les splats en forme de doigt et en forme de disque peut 

être observée pour l'alumine qui est collectée sur un substrat en acier 1040 préchauffé à 573 K 
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(Figure 4–11 et Figure 4–12). La zone centrale des splats a une hauteur assez variable. Les 

splats d'alumine présentent un réseau de fissures démontrant à la fois une trempe rapide (dû à 

un meilleur contact et à une plus faible de résistance thermique de contact entre les splats et le 

substrat), la création de contraintes et leur relaxation [380]. En revanche, les splats d'acier ne 

présentent pas de microfissures. La relaxation des contraintes dans un matériau ductile est 

différente (pas de microfissures), elle intervient par des phénomènes de fluage et de 

déformation plastique [381]. 

 

 

(a) 

 

(b) 

Figure 4–9 : Micrographies de splats d’acier sur substrat d’acier 1040 préchauffé à 573K. 

 

  

(a) (b) 

Figure 4–10 : Profil (a) et micrographie (b) interférométriques de splat d’acier 316L sur 
substrat d’acier 1040 préchauffé à 573K. 

 

La température de transition de morphologie Tt a été observée par de nombreux 

auteurs mais ce n'est que très récemment qu'on lui porte une attention particulière. Sur un 

substrat maintenu à basse température, les splats éclatés possèdent une sous couche poreuse 

conduisant à un refroidissement inhomogène [372, 382, 383]. Le début de la solidification 
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intervient alors en divers points distribués aléatoirement sous le splat, ce facteur semble être le 

plus influent sur l'étalement de la particule. La face supérieure du splat collecté sur un substrat 

préchauffé (supérieur à Tt) ne présente aucun pore et révèle de fins cristaux colonnaires. Ces 

observations sont en adéquation avec le fait que la solidification n'intervient qu'à la fin de 

l'étalement. Un modèle, développé par Vardelle et al [384] et prenant en compte de ces 

résultats confirment que lorsque la température du substrat approche de Tt, le phénomène de 

nucléation apparaît ainsi qu'un refroidissement homogène favorable à la formation de splat en 

forme de disque. De plus, proche de Tt, il est observé une décroissance nette de Kf [372]. 

 

 

(a) 

 

(b) 

Figure 4–11 : Micrographies de splats d’alumine sur substrat d’acier 1040 préchauffé à 573K. 

 

  

(a) (b) 

Figure 4–12 : Profil (a) et micrographie (b) interférométriques de splat d’alumine sur substrat 
d’acier 1040 préchauffé à 573K. 

 

Ces évolutions du comportement de solidification et d'étalement des splats à Tt 

dépendent de différents paramètres. La désorption à haute température des condensats à la 

surface du substrat est considérée comme le facteur majeur. Li et al. [385], en travaillant sur 
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un substrat recouvert d'un film organique, ont montré que si le film n'était pas complètement 

évaporé, les splats se fragmentent. Jiang et al. [386] ont rapporté qu'en diminuant la quantité 

de gaz adsorbé en surface, la morphologie des splats était moins fragmentée. Cette étude a été 

menée dans différentes conditions en utilisant un plasma RF dans une enceinte sous vide 

après avoir refroidi le substrat. Sampath et Jiang [387] ont montré que la température de 

transition pour une goutte d'un matériau donné est conditionnée par la conductivité thermique 

du substrat et la chimie de surface qui peuvent varier avec le préchauffage. Une meilleure 

mouillabilité entre la particule et le substrat est favorable à l'obtention d'une morphologie 

régulière en forme de disque [373, 382]. Une corrélation détaillée entre le substrat métallique 

à Ts et le comportement en mouillabilité des splats a été effectuée par Tanak et Fukumoto 

[388]. 

Les splats coprojetés (316L et alumine) ont une morphologie identique a ceux projetés 

seuls (Figure 4–13). Pour ces résultats, comme dans les conditions précédentes, les splats 

coprojetés présentent toujours la même morphologie que des splats projetés seuls,  nous avons 

limité le nombre d’expériences à la projection de deux poudres séparément. 

 

 

(a) 

 

(b) 

Figure 4–13 : Micrographies de splats d’alumine (sombre) et d’acier (clair) coprojetés sur 
substrat d’acier 1040 préchauffé à 573K. 

 

4.2.3. Splats sur substrats préchauffés à 723 K 

Sur les substrats d’acier 1040 préchauffés à 723 K, les splats d’acier (Figure 4–14 et 

Figure 4–15) et d’alumine (Figure 4–16 et Figure 4–17) sont éclaboussés et présentent des 

‘bulles’. La structure de ces bulles est complexe et consiste en une zone centrale fracturée 
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contenant de petits pores. De plus, cette zone a une hauteur inférieure au niveau moyen du 

substrat. Les microfissures des splats d’alumine sont initiées à partir des pores et non plus 

liées à la relaxation des contraintes. La transition de la morphologie semble être gouvernée 

par l’oxydation de la surface des substrats ce qui nous a conduit à modifier la couche d’oxyde. 

 

 

(a) (b)  (c) 

Figure 4–14 : Micrographies de splats d’acier sur substrat d’acier 1040 préchauffé à 723K. 

 

  

(a) (b) 

 

(c) 

 

(d) 

Figure 4–15 : Profil (a) et micrographies (b,c et d) interférométriques de splats d’acier 316L 
sur substrat d’acier 1040 préchauffé à 723 K. Micrographie complète du splat (b), bulles dans 

un splat (c), périphérie et bord du splat (d). 
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(a) 

 

(b) 

 

(c) 

Figure 4–16 : Micrographies de splats d’alumine sur substrat d’acier 1040 préchauffé à 723K. 

 

 

Figure 4–17 : Micrographie (b) interférométriques de splat d’alumine sur substrat d’acier 
1040 préchauffé à 723 K. 

 

4.2.4. Oxydation des substrat et morphologie des splats 

Un grand nombre de paramètres peut jouer sur l’état d’oxydation de la surface des 

substrats. Parmi ces paramètres, 3 ont été sélectionnés : température de préchauffage (673 K 

au lieu de 723 K), environnement gazeux du préchauffage (les substrats ont été préchauffés 

dans une enceinte d’azote plutôt qu’à l’air libre) et chimie de substrats (les substrats d’acier 

faiblement alliés 9310 remplacent l’acier 1040) afin de modifier la couche d’oxyde. Les splats 

d’acier et d’alumine ont été collectés et caractérisés. Les bulles sont présentes dans les splats 

de 316L sur les substrats d’acier 1040 préchauffés à 673 K à l’air libre (Figure 4–18). En 

revanche, la structure de ces bulles a changé de forme passant de fracturée à veinée. Cette 

structure représente, peut être, la morphologie initiale de bulles évoluant en bulles fracturées. 

Les bulles n’ont pas été observées dans les splats d’alumine, pour ces conditions. 
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(a) 

 

(b) 

 

(c) 

  

(d) (e) 

Figure 4–18 : Micrographies MEB (a et c), profil (d) et micrographie interférométriques (e) de 
splat d’acier 316L sur substrat d’acier 1040 préchauffé à 673 K.  

 

 

(a) 

 

(b) 

  

(a) (b) 

Figure 4–19 : Micrographies de (a et b), profil (c) et micrographie interférométriques (d) de 
splats d’acier 316L sur substrat d’acier 1040 préchauffé à 723 K dans l’azote. 
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(a) 

 

(b) 

Figure 4–20 : Micrographies de splats d’acier 316L sur substrat d’acier faiblement allié 9310 
préchauffé à 723 K. 

 

Les splats d’acier sur les substrats 1040 préchauffés à 723 K en azote n’ont pas montré 

des bulles (Figure 4–19). De plus, ces splats sont moins éclaboussés. Des splats moins 

éclaboussés et sans les bulles ont été aussi collectés sur les substrats d’acier faiblement allié 

(ASTM 9310) préchauffés dans l’air à 723 K (Figure 4–20). 

Les splats d’acier ainsi que d’alumine ont été également collectés sur les substrat 9310 

dans les conditions précédentes. Sur les substrats froids ou préchauffés à 673 K, la 

morphologie des splats a été identique à celle obtenue sur les substrats 1040. L’étude de la 

morphologie des splats a été complétée avec une étude approfondie de la surface des substrats 

dans chacune des conditions précédentes. 

4.2.5. Caractérisation de la couche d’oxydes des substrats 

4.2.5.a Analyse des phases 

Les diffractrogrammes des substrats d’acier 1040 préchauffés aux différentes 

températures sont obtenus par la diffraction des rayons x à faible incidence. Ces spectres 

mettent en évidence la présence de l’hématite (α-Fe2O3) et de la magnétite (Fe3O4) à la 

surface, la magnétite étant la phase majoritaire (Figure 4–21 a). Le diffractogramme du 

substrat d’acier 9310 préchauffé à 573 K met en évidence la présence de l’hématite et de la 

magnétite ainsi que la phase Cr2O3 en faible quantité à la surface (Figure 4–21 b). Pour les 

températures plus importantes, la magnétite se transforme en hématite et à 723 K elle n’est 

plus détectable. Le pic de Cr2O3 (de faible intensité) a été détecté lors des essais sur acier 

9310 pour toutes les températures de préchauffage. Les même résultats ont été conclus avec 
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les spectres FTIR (voir Figure 4–22 a et b pour les spectres des substrats et Figure 4–23 pour 

les spectres théoriques de Fe2O3 et de Cr2O3 ). Ces résultats ont été vérifiés par spectroscopie 

Mössbauer (voir Figure 4–24 a et b et Tableau 4–1). 
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Figure 4–21 : Diffractogrammes DRX à faible incidence des substrats d’acier 1040 (a) et 
d’acier 9310 (b) préchauffés à différentes températures.  
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Figure 4–22 : Spectres IRTF des substrats d’acier 1040 (a) et d’acier 9310 (b) préchauffés à 
différentes températures.  
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Figure 4–23 : Spectres IRTF théoriques (modélisation) du Fe2O3 et du Cr2O3. 
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Figure 4–24 : Spectres Mössbauer de substrats d’acier 1040 (a) et d’acier 9310 (b) 
préchauffés à différentes températures. (Paramètres Mössbauer : Tableau 4–1). 
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Tableau 4–1 : Paramètres Mössbauer des phases présentes à la surface des substrats 
préchauffés. Les spectres sont reportés aux Figure 4–24 a et b. 

Substrats et 
température de 
préchauffage 

Phases δ Γ/2 ∆Eq ∆EM Aire 
des 

phases

(K)  (mm.s-1) (mm.s-1) (mm.s-1) (Tesla) (%) 

Substrat de 
départ  

α-Fe 
α-Fe 

-0.111 
-0.079 

0.147 
0.147 

-0.008 
-0.001 

32.94 
30.10 

95.7 
4.3 

1040 
573 K 

α-Fe 
α-Fe2O3 
Fe3O4 

 
Fe3C/autres 

-0.098 
0.232 
0.167 
0.544 
-0.041 

0.154 
0.138 
0.169 
0.204 
0.250 

0 
-0.094 
-0.051 
0.005 
-0.041 

33.08 
51.33 
48.65 
45.68 
20.04 

31.56
10.22
20.22
31.73
6.26 

1040 
673 K 

α-Fe 
α-Fe2O3 
Fe3O4 

 
Fe3C/autres 

-0.121 
0.251 
0.165 
0.549 
-0.068 

0.158 
0.147 
0.162 
0.184 
0.233 

0.030 
-0.141 
-0.016 

0 
0.086 

33.11 
51.44 
48.94 
45.82 
19.40 

7.28 
21.67
26.10
40.43
4.52 

1040 
723 K 

α-Fe 
α-Fe2O3 
Fe3O4 

 
Fe3C/autres 

-0.092 
0.242 
0.178 
0.542 
-0.107 

0.117 
0.165 
0.202 
0.181 
0.250 

-0.002 
-0.146 
-0.052 
0.012 

0 

33.22 
51.52 
49.02 
45.00 
19.52 

7.18 
27.06
26.49
33.14
6.13 

ASTM 9310 
573 K 

α-Fe 
α-Fe2O3 
Fe3O4 

Fe3C/autres 

-0.098 
0.246 
0.144 
0.046 

0.183 
0.144 
0.147 
0.250 

0 
-0.145 
-0.080 
0.496 

33.21 
51.26 
48.40 

0 

51.80
16.15
10.13
5.06 

ASTM 9310 
673 K 

α-Fe 
α-Fe2O3 
Fe3O4 

 
Fe3C/autres 

-0.099 
0.258 
0.180 
0.580 
0.078 

0.169 
0.154 
0.150 
0.200 
0.250 

0 
-0.119 

0 
0 

0.537 

33.12 
51.21 
49.00 
45.00 

0 

33.31
59.18
1.06 
2.71 
3.66 

ASTM 9310 
723 K 

α-Fe 
α-Fe2O3 

Fe3C/autres 

-0.110 
0.255 
0.012 

0.179 
0.157 
0.237 

-0.011 
-0.113 
0.468 

33.26 
51.36 

0 

34.73
61.53
3.74 
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4.2.5.b Epaisseur de la couche 

L’épaisseur de la couche d’oxyde formée à la surface des substrats préchauffés sous 

différentes conditions a été analysée par la spectroscopie UV-visible et les résultats sont 

présentés à la Figure 4–25. A 573 K, le substrat 1040 présente une couche d’oxyde plus 

importante que le substrat 9310. En augmentant la température de préchauffage de 573 K à 

723 K pour les substrats 1040 et 9310, l’épaisseur de l’oxyde augmente respectivement de 

12.5% et 74.2%. En revanche, le taux d’oxydation peut être limité en préchauffant les 

substrats dans l’enceinte d’azote. 
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Figure 4–25 : Epaisseur de la couche d’oxyde à la surface des substrats préchauffés dans 
différentes conditions.  

 

La morphologie des splats et la formation des bulles s’avèrent être dépendantes de 

l’oxydation du substrat et du matériau projeté sur l’acier 1040 préchauffé à 573 K. Le 

pourcentage massique d’hématite augmente dans la couche d’oxyde formée à la surface des 

substrats d’acier si on les préchauffe à des températures supérieures à 523 K. En accord avec 

Pech [389], on trouve que la couche d’hématite est plus poreuse que la couche de magnétite. 

Des gaz piégés dans la couche d’oxyde poreuse peuvent s’échapper durant l’écrasement et 

l’étalement des particules. Selon la viscosité de la particule qui s’étale à l’impact et l’énergie 

d’échappement des gaz, ceux-ci peuvent soit stagner à l’interface splat-oxyde ou passer 
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complètement à travers la particule. Le premier cas forme une interface splat-substrat poreuse 

et le second des sortes de bulles de magma. 

Bien évidemment, une couche d’oxyde poreuse plus épaisse peut contenir une quantité 

plus importante de gaz piégés et favoriser la formation de bulles comme il a été observé sur 

les splats du substrat 1040 maintenu à 723 K, comparé aux splats du même substrat à 673 K. 

Le fait de préchauffer ces substrats dans une atmosphère d’azote empêche l’oxydation de 

surface et par conséquent évite la formation de bulles. Les substrats d’acier faiblement alliés 

préchauffés à 723 K forment une couche oxydée composée d’un mélange hématite/Cr2O3. 

Dense et passif, Cr2O3 retient moins les gaz et peut gêner leur échappement jusqu’à l’interface 

splat/oxyde. Cela peut expliquer l’absence de bulles dans les splats créés sur des substrats 

faiblement alliés. 

Les modifications dans la composition et l’épaisseur des couches d’oxyde formées sur 

les substrats d’acier 1040 préchauffés à différentes températures ne sont pourtant pas assez 

significatives pour expliquer complètement la transition de la morphologie du splat. De 

même, bien que la présence de Cr2O3 ait pu contribuer à la morphologie des splats sur des 

substrats faiblement alliés, la faible teneur en Cr2O3 laisse penser que d’autres paramètres sont 

à prendre en compte et maintient d’être examinés. Parmi ces paramètres, la topographie de la 

surface et la mouillabilité des particules sont importantes. L’influence de cette dernière est 

difficile à étudier au dessus de 1680 K (température de fusion de l’acier inoxydable 316 L) la 

couche d’oxyde subit des modifications chimiques et topographique. Ce dernier paramètre ne 

sera donc pas abordé. 

4.2.5.c Topographie de la surface 

Les images MEB des surfaces oxydées ont montré une différence de structure des 

grains de surface des substrats préchauffés dans des conditions différentes (Figure 4–26). Pour 

préciser cette morphologie, nous avons utilisé un Microscope à Force Atomique. A cet effet, 

des substrats polis ont été étudiés avant et après préchauffage par le jet plasma. Un bruit non 

négligeable sur les images des substrats initiaux, du à la nature faiblement magnétique et à la 

faible friction des substrats, était inévitable. Une topographie représentative du substrat initial, 

présentée dans le Figure 4–27, montre principalement de fines rayures de polissage qui 

conduit à une rugosité superficielle (Ra) de 3,64 nm. Cette valeur est seulement valable pour 
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une zone de 21,8 µm2. Pour une zone plus étendue, les perturbations peuvent conduire à une 

valeur supérieure de la rugosité. 

 

 

(a) (b) (c) 

Figure 4–26: Micrographies de surface des substrats oxydés: acier 1040 préchauffé à 573 K 
(a), à 723 K (b), et acier 9310 préchauffé à 723 K(c). 

 

 

Ra=3.64nm, Rz=31.1nm, Rmax=39.7nm 

Figure 4–27 : Topographie d’un substrat poli avant préchauffage. 

 

Les Figure 4–28 et 4-31 présentent les topographies de surface et les rugosités des 

substrats 1040 préchauffés à 573 et 723 K respectivement. La Figure 4–30 montre les 

topographies et les mêmes paramètres pour, cette fois, les substrats d’acier faiblement alliés 

préchauffés à 723 K. Une distribution homogène de grains d’oxyde caractérise la surface des 

substrats d’acier1040 préchauffés à 573 K. Le préchauffage de ces substrats à 723 K induit 

une modification topographique  en surface. Une structure de grains plus fine, composée de 
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plateaux et de vallées a été observée. La plus fine taille de grains peut être reliée à la 

nucléation et à la croissance de l’hématite à partir de la magnétite. 

 

 

(a) Ra=6.45nm, Rz=27.7nm, Rmax=47.8nm (b) Ra=6.50nm, Rz=50.1nm, Rmax=75.2nm 

(c) Ra=8.65nm, Rz=88.7nm, Rmax=139nm 

 

(d) Ra=6.63nm, Rz=101nm, Rmax=134nm 

Figure 4–28 : Topographie des substrats d’acier 1040 préchauffés à 573 K. 

 

Dans les études antérieures [389, 390], il est suggéré que l’hématite croît sur la couche 

externe de magnétite pendant le chauffage de l’acier 1040 par le jet plasma à des températures 

supérieures à 673 K, et que le film d’oxyde est composé d’une double couche : la couche 

d’hématite en surface et la couche interne de magnétite. Dans une autre étude portant sur 

l’oxydation d’un acier doux [391], les auteurs ont montrés qu’en chauffant un échantillon à 

673 K pendant une heure dans l’air, la couche d’oxyde sur la pearlite avait une épaisseur de 

1000 nm alors qu’elle n’était que de 200 nm sur la ferrite. 

Le plateau observé sur les surfaces des substrats, peuvent, dans notre cas, être 

considérés comme des couches d’oxyde sur des grains de pearlite et les vallées comme des 

couches d’oxyde sur des grains de ferrite. L’augmentation de la rugosité du substrat par les 

grains d’oxyde est principalement due à la formation de la structure plateau-vallée sur la 
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surface. La moyenne de la différence de hauteur entre la couche d’oxyde sur pearlite et sur les 

grains de ferrite a été chiffrée à 180±52 nm et pour une largeur de vallée de 8,2±3,7 µm. 

 

 

(a) Ra=13.6nm, Rz=58.1nm, Rmax=77.5nm 

 

(b) Ra=10.4nm, Rz=59.3nm, Rmax=75.3nm 

 

(c) Ra=35.5nm, Rz=229nm, Rmax=275nm 

 

(d) Ra=60.4nm, Rz=431nm, Rmax=587nm 

 

(e) Ra=54.9nm, Rz=397nm, Rmax=432nm 

 

(f) 

Figure 4–29 : Topographie des substrats (a–e) et profil de la surface (f) d’acier 1040 
préchauffés à 723 K. 

 

La couche d’oxyde sur la surface du substrat d’acier faiblement allié préchauffé à 723 

K montre une structure de grains plus fine et une absence de plateaux comme vu sur le 

substrat d’acier 1040. La plus fine structure de grain de la couche d’oxyde suggère la 

croissance d’hématite sur de la magnétite même plus fine. 
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(a) Ra=41.0nm, Rz=190nm, Rmax=273nm 

 

(b) Ra=42.7nm, Rz=183nm, Rmax=197nm 

 

(c) Ra=60.8nm, Rz=401nm, Rmax=472nm (d) Ra=47.3nm, Rz=344nm, Rmax=379nm 

(e) Ra=46.6nm, Rz=388nm, Rmax=432nm 

 

(f) 

Figure 4–30: Topographie des substrats (a–e) et profil de la surface (f) d’acier 9310 
préchauffés à 723 K. 

 

La formation des bulles dans les splats sur des substrats oxydés peut être expliquée par 

la modification de topographie des surfaces par l’oxydation. Les bulles sont visibles dans les 

splats tirés sur les substrats comportant des grains de pearlite et de ferrite (grossiers) bien 

définis associés à une topographie comportant des plateaux et vallées (ségrégation). La 

particule à l’impact a pu « piéger » des gaz dans les vallées internes (zone de ferrite) qui après 

chauffage et dilatation a pu s’échapper à travers le splat étalé provoquant la formation des 

bulles. Dans la mesure où il a été observé que pour les splats d’acier sur les substrats d’acier 
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1040 préchauffés à 673 et 723 K, la hauteur de la partie centrale de la bulle était inférieure à 

la ligne de référence (surface de substrat), la présence de bulle sur la zone de ferrite peut être 

affirmée.  

La formation de splats éclaboussés et de bords en dents de scie créés sur le substrat 

oxydé peut s’expliquer par le faible transfert thermique du splat vers le substrat. La 

température reste élevée durant un temps plus long, ce qui maintient la tension de surface 

ainsi que la viscosité des particules étalées plus faible pendant plus longtemps et donc 

diminue le retrait des bords. Le transport des gaz présents dans la couche d’oxyde peut 

provoquer des interfaces splat-oxyde poreux si ceux-ci restent piégés à l’interface. Les 

liaisons de faible qualité, liées aux interfaces poreuses, augmentent le temps de solidification 

des particules [392]. La nucléation inhomogène et la solidification localisée peuvent se 

produire dans les splats car une distribution non uniforme des gaz piégés peut être envisagé. 

Cela entrave l’étalement des particules et provoque le phénomène d’éclaboussement selon  

Sampath et Herman [383]. 

Fukomoto et al [372, 373] ont considéré que l’éclaboussement est très probable pour 

les particules ayant une couche inférieure poreuse. De plus, les gaz traversant les particules 

étalées peuvent générer une instabilité du flux liquide. Tous ces phénomènes privilégient les 

splats éclaboussés. En plus de ces facteurs, la modification de la rugosité de surface des 

substrats induits par leur oxydation,  les irrégularités et aspérités de surface qui peuvent gêner 

l’étalement des particules liquides favorisant la formation des splats plus petits et épais et peut 

provoquer l’éclaboussement des particules. 

4.3. DEGRE D’ETALEMENT DES SPLATS 

Le degré d’étalement des particules (ξ) est défini par l’équation : 

n
eaR

d
Dξ ==  

Equation 4-5 

avec a et n 

D 

d 

constantes 

diamètre des splats 

diamètre des particules à l’impact 
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Le diamètre (D) et l’épaisseur moyenne (e) des splats d’acier et d’alumine ont été 

mesurées par profilométrie (voir Figure 4–31 et Figure 4–32) et en utilisant l’Equation 4-6, d 

a été calculé. Cette relation est seulement valable si le volume du splat reste identique à celui 

de la particule avant impact. 

3
12e)1.145(Dd =  Equation 4-6 
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Figure 4–31 : Profils des splats d’acier 316L sur substrat d’acier 1040 froid (a), préchauffé à 
573 K (b) et préchauffé à 723 K (c). 
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Figure 4–32 : Profiles des splats d’alumine sur substrat d’acier 1040 froid (a), préchauffé à 
573 K (b) et préchauffé à 723 K (c). 

 

La Figure 4–33 résume le degré d’étalement des splats d’acier et d’alumine. 

L’étalement optimal des splats à été mesuré sur des substrats préchauffés à 573 K (Figure 4–
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33 a). Dans toutes les conditions, les valeurs d’étalement de l’acier sont plus élevées que 

celles relative à l’alumine (de l’ordre de 1.2 à 573 K). Le nombre Re plus important pour les 

particules d’acier à l’impact (Figure 4–1) peut expliquer leurs meilleurs étalements. En 

utilisant les valeurs de Re et leur ξ des particules à l’impact, les constantes a et n (Equation 

4-5) ont été estimées à 2.4 et 0.1 respectivement. 
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Figure 4–33 : Degré d’étalement des particules d’alumine et d’acier 316L sur substrat d’acier 
1040 préchauffé à différentes températures sous air (a). Degré d’étalement des particules 

d’acier 316L sur substrats d’acier 1040 et 9310 préchauffés dans différentes conditions (b). 

 

La Figure 4–33 b précise l’influence de l’oxydation de la surface de substrat sur 

l’étalement des particules. Dans les mêmes conditions d’oxydation, le coefficient D/d des 

splats d’acier est plus élevé sur les substrats 9310 (l’acier faiblement allié) que sur les 

substrats 1040. Le préchauffage des substrats d’acier 1040 dans l’azote a permi de limiter 

cette oxydation et par conséquence a également amélioré l’étalement des splats. Ces résultats 

peuvent être principalement justifiés par la topographie des oxydes qui introduisent une 

rugosité importante empêchant l’étalement des particules. 



Chapitre IV : Morphologie et étalement des splats 

 

161 

4.4. CONCLUSIONS 

La morphologie et l’étalement des particules d’alumine et d’acier, projetées 

séparément ainsi que co-projetées, ont été étudiés sur les substrats d’acier 1040 et 9310 en 

faisant varier les conditions de préchauffage des substrats. 

• Sur les substrats froids (Ts~323 K) les splats d’acier et d’alumine aussi bien que les splats 

co-projetés présentent un forme éclaboussés. La morphologie et l’étalement s’améliorent 

pour des substrats chauffés à 573 K. 

• Les splats d’acier et d’alumine présentent la même morphologie et s’étale toujours de la 

même façon qu’ils soient projetés seuls ou ensemble. 

• Sur les substrats d’acier 1040 oxydés, les splats éclaboussés avec des bulles ont été 

collectés. L’éclaboussement et la formation des bulles ont été plus importants pour les 

particules ayant une faible viscosité et Re plus élevé. Les études portant sur les conditions 

d’oxydation et la caractérisation des oxydes formés sur les substrats mettent en évidence 

l’importance de l’épaisseur et la porosité de la couche ainsi que la topographie de la 

surface. La couche d’oxyde formée induit une rugosité de la surface qui provoque une 

nucléation inhomogène ainsi qu’une solidification localisée des particules favorisant leur 

éclaboussement pendant l’étalement. Les bulles présentes dans les splats montrant des 

plateaux et vallées résultent du piégeage des gaz dans les vallées qui après chauffage et 

dilatation se sont échappées à travers le splat étalé formant des bulles. 
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Les poudres d’alumine et d’acier ont dans un premier temps été projetées seules de 

façon à optimiser séparément les propriétés des dépôts. Les cermets ont ensuite été projetés. 

Les analyses de la structure et des phases ainsi que des propriétés  des dépôts métalliques, 

céramiques et cermets sont présentées dans ce chapitre. Les dépôts sont réalisés sur les 

substrats sablés (Ra 4.1 ± 0.4 µm,) d’acier 1040. Les paramètres de projection plasma sont 

rassemblés dans les Tableaux 2-6 et 2-7. La température de préchauffage des substrats et la 

température de déposition varient selon les cycles présentés dans le paragraphe 2.3.2. 

5.1. STRUCTURE DES DEPOTS 

5.1.1. Dépôts d’alumine 

Les Figure 5–1 a et b présentent, respectivement, les micrographies en coupe polie et 

après fracture des dépôts d’alumine élaborés à 573 K.  

 

 

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

Figure 5–1 : Micrographies (MEB) en coupe polie (a) et fracturée (b), et en surface polie (c et 
d) du dépôt d’alumine élaboré à 573 K. (Paramètres de projection Tableaux 2-6 et 2-7). 

 

Les défauts interlamellaires (flèches noires sur la Figure 5–1) et de la porosité peuvent 

être observés sur ces images. La Figure 5–1 b montre la structure lamellaire du dépôt 

d’alumine et la microstructure colonnaire des splats ainsi que les défauts intralamellaires 

(flèches blanches). Les micrographies de la surface polie du dépôt d’alumine (Figure 5–1 c) 

mettent en évidence la présence de porosité ainsi que des microfissures. Ces microfissures, 

liées aux contraintes de trempe, indiquent des contacts de bonne qualité entre les splats. Une 

structure similaire a été observée pour des dépôts d’alumine réalisés à 400 et 723K. 
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Le taux de porosité des dépôts, estimé par traitement d’images (le détail de la  

technique est présenté dans les travaux précédents [393, 394, 395]), est de 4.7 ± 0.9%, 2.3 ± 

0.7% et 3.3 ± 0.5%, respectivement, pour des dépôt élaborés à 400, 573 et 723 K. 

5.1.2. Dépôts d’acier inoxydable 

La Figure 5–2 illustre les micrographies optiques et MEB des dépôts d’acier 316L 

réalisés à 573 K. Ces images mettent en évidence des inclusions d’oxyde (sombre) dans la 

phase métallique (claire) et une très faible quantité de défauts inter et intra lamellaires dans le 

dépôt. Une structure quasi-identique du dépôt a été obtenue en changeant la température de 

déposition ou le type de poudre projetée (Techphy ou Metco). Les micrographies en coupe 

fracturée (Figure 5–3) montrent  la structure lamellaire, la fracture ductile (indiquée par les 

flèches) et les « pull outs » des splats. 

 

 

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

 

(d) 

Figure 5–2 : Micrographie optique (a et b) et micrographie (MEB) (c et d) du dépôt d’acier 
(Techphy) élaboré à 573 K (Paramètres de projection : Tableau 2–6 et Tableau 2–7). 
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Le taux d’oxyde dans les dépôts d’acier a été mesuré par traitement d’images et à 

l’aide d’un appareillage LECO, les résultats sont rassemblés sur les  Figure 5–4 a et b 

respectivement. On ne remarque aucune évolution significative du taux d’oxyde en fonction 

de la température de déposition tandis que, dans les mêmes conditions, le dépôt Metco montre 

une faible quantité d’oxyde comparée au dépôt Techphy. Le taux inférieur d’oxyde en Metco 

peut être lié à la faible quantité d’oxyde formé en vol (voir paragraphe 3.3.4). 

 

 

(a) 

 

(b) 

Figure 5–3 : Micrographie (MEB) d’une fracture en coupe du dépôt d’acier (Techphy) élaboré 
à 573 K (voir Tableau 2–6 et Tableau 2–7 pour des paramètres de projection). 
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(b) 

Figure 5–4 : Taux d’oxyde dans les dépôts d’acier en fonction de la température de déposition 
mesurée par traitement d’image (a) et par LECO (b). (Paramètres de projection : Tableaux 2-6 

et 2-7). 
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(b) 

Figure 5–5 : Teneur en oxygène des dépôts d’acier Techphy élaborés en utilisant les 
prolongateurs (a) et pourcentage surface d’oxyde des dépôts d’acier Techphy et Metco 

réalisés avec ou sans gainage d’azote (b). 
(Température de déposition = 573K. Paramètres de projection : Tableau 2–6 etTableau 2–7). 

 

Les dépôts d’acier ont été aussi fabriqués en limitant l’oxydation soit par les 

prolongateurs (paragraphe 3.3.6) soit par le gainage d’azote autour des substrats (limite 

l’oxydation entre les passages successifs - 2.2.3). La Figure 5–5 donne le taux d’oxyde dans 

ces dépôts pour diverses conditions expérimentales. On constante que les prolongateurs de 

gainage réduisent l’oxyde dans les dépôts de 27% (Figure 5–5 a) due à la  diminution de 

l’oxydation en vol des particules projetées. En revanche, la teneur en oxyde entre les passages 

successifs reste constante à 1.00±0.06 % massique. Le gainage d’azote autours des substrats a 

permis de réduire l’oxyde de ~30% entre les passages (Figure 5–5 b). Il a été aussi mesuré 

qu’environ 43% de l’oxyde totale contenu dans le dépôt est formé en vol. 

5.1.3. Dépôts cermets 

Les dépôts cermets ont été obtenus par co-projection de l’alumine et de l’acier 

(Techphy). Le débit de chaque poudre varie (le débit total étant constant) de façon à réaliser 

des dépôts cermet ayant différentes compositions en alumine et en acier. Les micrographies 

de la coupe et de la surface du dépôt cermet contenant 25 % massique d’alumine (Figure 5–6 

a et b) mettent en évidence une structure lamellaire présentant une distribution très homogène 
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d’acier (claire) et d’alumine (sombre), aussi vérifiée par l’analyse SDE (Figure 5–6 c-e). Les 

micrographies des dépôts cermets contenant 50% et 75% d’alumine (Figure 5–7 et Figure 5–

7) montrent aussi une distribution bien homogène de chacune des phases. 

 

 

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

 

(d) 

 

(e) 

Figure 5–6 : Micrographies en coupe (a) et de la surface (b) du dépôt cermet 25% alumine – 
75% acier. Cartographie SDE de la coupe transversale du dépôt (c, d et e). (Température de 

déposition = 573K. Voir Tableau 2–6 etTableau 2–7 pour les paramètres de projection). 

 

 

(a) 

 

(b) 

Figure 5–7 : Micrographies du dépôt cermet 50% alumine-acier en coupe (a) et en surface(b), 
(Température de déposition = 573K. Paramètres de projection : Tableaux 2-6 et 2-7). 
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(a) 

 

(b) 

Figure 5–8 : Micrographies du du dépôt 75% alumine-acier en coupe (a) et en surface(b). 
(Température de déposition = 573K. Paramètres de projection : Tableaux 2-6 et 2-7). 

 

5.2. CARACTERISATION DES PHASES 

5.2.1. Dépôt d’alumine 

Dans les dépôts d’alumine, la phase γ mise en évidence par DRX est majoritaire 

(Figure 5–9) et seuls quelques pics de faible intensité d’alumine-α (la phase principale de 

poudre projetée) sont présents.  
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Figure 5–9: Diffractogrammes des dépôts d’alumine. 
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Le rapport des intensités des pics α sur γ des dépôts fabriqués à 400, 573 et 723 K sont 

0,52, 0,54 et 0,63 respectivement. La forme de la zone entre 32° > 2θ >35° des 

diffractrogrammes est typique de la présence d’une phase amorphe. Dans les travaux 

précédent [396, 397, 398, 399], la nucléation et la croissance de l’alumine γ ont été aussi 

observées, du fait de sa faible enthalpie libre de formation et du refroidissement rapide des 

particules. La formation des phases nanocristallines et amorphes sont également proposées 

[400, 401]. La nucléation et la croissance de ces phases métastables dépendent de l’angle de 

contact de la particule fondue avec le substrat ou la sous-couche, ainsi que du transfert 

thermique et de la nature du substrat [402]. Ces phases peuvent subir une série de 

transformations aboutissant à la phase α. Cette transformation est favorisée par la température  

[396].  

5.2.2. Dépôts d’acier inoxydable 

Les diffractrogrammes des dépôts d’acier (Figure 5–10 a) indiquent que l’austénite est 

la phase principale tandis que l’on remarque aussi la ferrite en très faible quantité.  
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(b) 

Figure 5–10 : Diffractogrammes des dépôts d’acier. 
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Les deux nouveaux pics apparus vers 30° et 35,5° (2 thêta), présentent une très faible 

intensité qui ne permet pas l’analyse précise des phases oxydes (voir aussi Figure 5–10 b). Le 

spectre Mössbauer (Figure 5–11 a) du dépôt ne montre que la phase austénite 

paramagnétique. Sur le spectre IRTF de la Figure 5–11 b, les deux bandes, localisée à  701 et 

539 cm-1, correspondent à l’oxyde de type spinelle Fe3-xCrxO4. 
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(a) (b) 

Figure 5–11: Spectre Mössbauer du dépôt d’acier Techphy (a). Spectres IRTF des dépôts 
d’acier indiquant Fe3-xCrxO4 (b). (Paramètres de projection des Tableau 2–6 etTableau 2–7). 

 

5.2.3. Dépôts cermets 

Les dépôts cermets ont été réalisés à 573 K en faisant varier le pourcentage massique 

d’alumine et d’acier (Techphy). Des nouvelles phases ne sont pas identifiables par DRX. Les 

diffractogrammes présentent des phases caractérisées précédemment dans les dépôts 

d’alumine ou d’acier (Figure 5–12). 
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Figure 5–12 : Diffractogrammes des dépôts cermets. 

 

5.3. PROPRIETES DES DEPOTS 

5.3.1. Masse volumique 

Le Tableau 5–1 rassemble les valeurs de la masse volumique des dépôts mesurées par 

la méthode de la poussée d’Archimède. La masse volumique des dépôts d’acier Techphy 

s’améliore en fonction de la température de déposition. Une amélioration de l’étalement des 

particules et de la morphologie des splats (comme il a été discuté dans le chapitre IV) peut 

expliquer cet accroissement. Ces valeurs sont supérieures à celles mesurées dans les travaux 

précédents [403] tandis qu’ils les restent légèrement inférieures à la masse volumique de 

l’acier 316L massif (~7.9.103 kg.m-3) du fait de la présence des défauts dans les dépôts tel que 

les oxydes et la porosité. Le dépôt Techphy projeté avec le prolongateur de gainage présente 

une masse volumique  moyenne de 7.64.103 kg.m-3 (soit une amélioration de 0.8%). La 

poudre Metco, ayant dans le jet une vitesse et un nombre de Re plus faibles que la poudre 

Techphy  conduit à des dépôts de masse volumique inférieure (l’amélioration est seulement de 

1.6%), dans les mêmes conditions de projection. La masse volumique des dépôts d’alumine 

est supérieure à celle de l’alumine-γ massif (~3.6.103 kg.m-3, cette valeur est cependant, 

fortement dépendant de la teneur en H2O de l’alumine). La présence de phase α (ρ~3.9.103 
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kg.m-3), mise en évidence dans les  diffractogrammes, peut expliquer la faible porosité, 

l’absence de défauts et leur masse volumique élevée. Les valeurs sont plus importantes que 

celles obtenus dans les travaux précédents [404, 405]. 

 

Tableau 5–1 : Masse volumique des dépôts mesurée par méthode Archimède. 

 Masse volumique.103 (kg.m-3) 

Température de déposition (K) 400 573 723 

Techphy 7.32±0.14 7.58±0.10 7.71±0.15 

Techphy projetée avec le prolongateur - 7.64±0.12 - 

Acier 

Metco - 7.46±0.07 - 

Alumine  - 3.66±0.05 - 

 

5.3.2. Dureté et module d’élasticité 

5.3.2.a Dépôts d’alumine  

La microdurété des dépots a été mesurée par indentation Vickers et Knoop. Pour 

Knoop, les valeurs proposées résultent de la moyenne de 25 mesures dans 3 directions 

différentes comme le montre le Figure 5–13. 

 

 

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

Figure 5–13 : Empreintes Knoop: perpendiculaire à la projection (a), parallèle à la projection 
et perpendiculaire à l’étalement des particules (b), parallèle à la projection et à l’étalement des 

particules (c). 
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Les Figure 5–14 a et b présentent, respectivement, les valeurs de microdurété Vickers 

et Knoop des dépôts d’alumine en fonction de leur température de déposition. Les valeurs 

optimales ont été obtenues pour les dépôts réalisés à 573 K. Ces valeurs dépendent 

évidemment de la direction d’indentation; les empreintes perpendiculaires aux lamelles 

fournissent des valeurs de dureté plus élevées. 
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(d) 

Figure 5–14 : Micro duretés Vickers (a) et Knoop (b), rapport entre dureté (H) et module 
d’élasticité (E) (c) et E (d) des dépôts d’alumine. [CS= cross section]. 
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D’après Li et Ding [406], le glissement des contacts interlamellaires et la fissuration se 

produisent facilement quand l’indentation est parallèle à l’étalement des splats ce qui peut 

expliquer la dureté moindre dans cette direction pour nos échantillons. L’indentation Knoop a 

été aussi employée pour mesurer le module d’élasticité (E) des dépôts d’alumine (cf. 

paragraphe 2.4.3 pour le détail de la méthode) et les résultats sont rassemblés sur la Figure 5–

14 d  (Figure 5–14 c présentant le rapporte H/E). Les valeurs du module d’élasticité des 

dépôts sont plus élevées que celles mesurées par d’autres auteurs [407] mais restent de l’ordre 

de 2.5 fois inférieures à l’alumine massif. Dans les travaux précédents [408, 409, 410], il a été 

suggéré que la microstructure, la présence de défauts et l’inhomogénéité des dépôts 

expliquent la diminution de E. Les valeurs optimales de E ont été obtenues pour les dépôts 

élaborés à 573 K. Les différences du module d’élasticité liées à la direction d’empreinte sont 

dues à l’anisotropie de dépôts, comme discuté en détail par Leigh et al. [407]. Le rapport 

⊥EE //  ( //E : E en coupe et parallèlement à la surface de déposition (perpendiculaire aux 

splats), et ⊥E : E en surface soit  perpendiculaire à la surface de déposition) pour les dépôts 

d’alumine fabriqués à 400, 573 et 723 K sont, respectivement, 1.0, 1.1 et 1.3. 

5.3.2.b Dépôts d’acier inoxydable 

Les Figure 5–15 a et b rassemblent les valeurs de micro-dureté (vickers et knoop) 

tandis que les Figure 5–15 c et d présentent le rapport H/E et des valeurs de module 

d’élasticité des dépôts d’acier en fonction de leur température de déposition 573 K. Les 

propriétés optimales sont obtenues pour les dépôts élaborés à 723 K. L’influence du taux 

d’oxydes dans les dépôts à été étudiée en projetant les dépôts de poudre d’acier Techphy avec 

ou sans prolongateur de gainage (soit 27% réduction de taux de l’oxygène dans le dépôts). 

Les Figure 5–16 a et b montrent que la réduction d’oxygène se traduit par une dégradation des 

propriétés mécaniques tel que dureté et élasticité. Dans les travaux précédents, il a été 

démontré que les oxydes dans un dépôt métallique peuvent améliorer la résistance contre 

l’abrasion [411] et contre la rupture compressive [412]. Les dépôts d’acier Metco présentent 

des duretés Vickers et Knoop (cf Figure 5–15 a et Figure 5–16 a) ainsi qu’un  module 

d’élasticité (cf Figure 5–16 b) inférieurs à ceux des dépôts Techphy ce qui peut être expliqué 

par les faibles densité et taux d’oxyde de dépôts Metco.  
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(d) 

Figure 5–15 : Micro duretés Vickers (a) et Knoop (b), rapport entre dureté (H) et module 
d’élasticité (E) (c) et E (d) des dépôts d’acier. [CS= coupe]. 
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(b) 

Figure 5–16 : Micro-dureté (a), et module d’élasticité (E) (b) des différents dépôts d’acier. 

 

5.3.2.c Dépôts cermets 

La microdureté et le module d’élasticité des dépôts cermet de différents compositions 

sont présentées sur les Figure 5–17 et Figure 5–19. On remarque une diminution de ces 

valeurs pour les dépôts contenant de 50 et 75% massique d’alumine.  
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Figure 5–17 : Microdureté des dépôts cermets. 
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Figure 5–18 : Module d’élasticité (E) (b) des dépôts cermets. 

 

Le Tableau 5–2 rassemble les valeurs des modules d’élasticité et le rapport ⊥EE //  

obtenus par indentation Knoop pour les dépôts cermets. L’anisotropie des propriétés 

mécaniques est plus importante pour les dépôts métalliques probablement du fait de la 

présence de l’oxyde interlamellaire [413] et de l’absence de microfissuration des splats.  

 

Tableau 5–2 : Module d’élasticité parallèle ( //E ) et perpendiculaire ( ⊥E ) à la surface de 
déposition. 

Composition massique du dépôt Module d’élasticité (GPa) 

 //E  ⊥E  ⊥EE //  

0% alumine – acier 138±30 72±14 1.9 

25% alumine – acier 196±17 164±44 1.2 

50% alumine – acier 73±24 62±10 1.2 

75% alumine – acier 69±14 67±15 1.0 

100% alumine – acier 173±50 162±50 1.1 
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Le module d’élasticité des dépôts cermets sont vérifiés en employant la technique 

ultrasonique ainsi que le test de flexion 4 points. Les résultats, rassemblés sur la Figure 5–19 a 

et b, mettent en évidence une évolution similaire du module d’élasticité en fonction de la 

composition. Cependant, les valeurs mesurées par flexion 4 points sont 2 fois moins 

importantes que celles obtenues par indentation ou par une méthode ultrasonique. Cette 

différence à également été observées par d’autres auteurs [413, 414], ce qui peut être expliqué 

par la sensibilité du test flexion aux phénomènes non-élastiques, dis de pseudo-ductilité [415, 

416]. 
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Figure 5–19 : Module d’élasticité (E) des dépôts cermets par techniques ultrasonique (a) et 
flexion quatre points (b). 

 

Afin de comprendre la variation de module d’élasticité en fonction la composition du 

dépôts, des splats d’acier et d’alumine sont collectés sur des dépôts polis d’acier ou d’alumine 

préchauffés à 573 K (Ts ~ Tt). La Figure 5–20 présente leur morphologie. Tous les splats, à 

l’exception de celui de l’acier sur le dépôt d’alumine, sont en forme de disque ce qui peut 

conduire à un dépôt de bonne qualité. Les splats éclaboussés d’acier sur l’alumine, sont 

obtenus pour un taux élevé d’alumine dans le dépôt cermet, ce qui suggère une mauvaise 

cohésion interlamellaire et donc des propriétés mécaniques moins bonnes pour ce dépôt. Ces 
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conclusions peuvent être confirmées par les images MEB des coupes fracturées des dépôts 

cermets (cf Figure 5–21). On note une structure lamellaire et dense suggérant un bon 

étalement et empilement des splats d’alumine et d’acier pour un dépôt cermet contenant de 

25% massique d’alumine (cf Figure 5–21 a).  En revanche, pour un dépôt composé de 75% 

d’alumine, la structure présente de nombreux débris et des défauts interlamellaires importants. 

La formation des splats éclaboussés d’acier peut partiellement s’expliquer par le 

comportement non-mouillant de l’acier sur l’alumine, comme il a été étudié dans le chapitre 

3. Il a été montré par plusieurs auteurs que la bonne mouillabilité entre la particule projetée et 

le substrat peut améliorer l’étalement et la solidification des splats [417, 418, 419, 420].  

 

 

(a) 

 

(b) 

 

(c) 

 

(d) 

Figure 5–20 : Microscopie des splats d’alumine (a) et d’acier (b) sur un dépôt poli d’acier, et 
des splats d’alumine (c) et d’acier (d) sur un dépôt poli d’alumine. Les dépôts ont été 

préchauffés à 573K. 
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(a) 

 

(b) 

Figure 5–21 : Microscopie d’une coupe facturées des dépôts cermet: 25% massique alumine-
acier (a) et 75% massique alumine-acier (b). 

 

5.3.3. Test de traction 

L’adhésion des dépôts d’alumine et d’acier, élaborés sur les substrats d’acier 1040 

non-préchauffés ou préchauffés dans différentes conditions (température, environnement), est 

évaluée par un test de traction. La technique est décrite dans le paragraphe 2.4.3 et les 

résultats sont présentés sur la Figure 5–22. Dans toutes les conditions, une meilleure adhésion 

des dépôts d’acier inoxydable sur le substrat a été mesurée. L’adhérence des dépôts augmente 

sur les substrats préchauffés à la température de transition (~573 K) du fait de l’amélioration 

de l’étalement et de la solidification des splats comme il à été montré dans le chapitre IV. 

D’autres auteurs ont également observé une amélioration de l’adhérence des dépôts sur les 

substrats préchauffés [363, 421]. Le préchauffage des substrats à 573 K dans une enceinte 

remplie d’azote permet de limiter l’oxydation de leur surface et l’adhésion du dépôt d’acier 

dépasse alors 67 MPa (limite de l’adhésif utilisé). En revanche, un préchauffage excessif des 

substrats (T = 723 K) conduit à une formation d’une couche d’oxyde contenant de l’hématite 

et de la magnétite (cf paragraphe 1V.3.5) ce qui diminue fortement l’adhérence des dépôts.  
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Figure 5–22: Adhérence des dépôts d’alumine et d’acier en fonction du préchauffage du 
substrat. 

 

5.4. CONCLUSIONS 

Au cours de ce chapitre, nous avons présenté les résultats sur la structure, l’analyse des 

phases et les propriétés des dépôts d’alumine, d’acier inoxydable et cermet. Ces dépôts, 

élaborés par plasma d’arc en utilisant les paramètres de projection rassemblés dans les 

Tableau 2–6 et Tableau 2–7, sont réalisés sur les substrats sablés d’acier 1040 (Ra 4.1 ± 0.4 

µm). Les conclusions sont les suivantes : 

• Les dépôts d’alumine, d’acier et cermet présentent une structure lamellaire. Dans les 

dépôts d’alumine composés principalement des phase metasble (γ et amorphe) des défauts 

interlamellaires et intralamellaires sont observés. La porosité à été estimée de 4.7±0.9%, 

2.3±0.7% et 3.3±0.5% respectivement pour les dépôts élaborés à 400, 573 et 723 K. Les 

dépôts d’acier inoxydable sont en majorité formés de phase austénitique mais également 

de ferrite et d’une phase de l’oxyde Fe3-xCrxO4 (x~1.95). Le taux d’oxyde dans les dépôts 

ne varie pas considérablement avec la température de déposition. En revanche, la 

granulométrie des poudres projetées et les paramètres de projection modifient 

significativement l’oxydation en vol des particules (environ 43% de l’oxyde totale 

contenu dans le dépôt) et par conséquence contrôle la quantité d’oxyde dans le dépôt. Ce 
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dernier à été réduit de 27% en projetant des particules d’acier Techphy à l’aide d’un 

prolongateur de gainage (l’oxydation en vol diminue de 58%). Le prolongateur, 

néanmoins, ne modifie pas l’oxyde formé à la surface de la couche entre deux passages 

successifs de la torche. Pour diminuer cette formation et la réduire de 30%, un système de 

gainage autour des substrats a été ajouté. 

• La masse volumique des dépôts d’acier croît avec la température de déposition et diminue 

avec le taux d’oxyde dans le dépôt et la taille des particules projetées. Pour les conditions 

de projection optimales, les dépôts d’acier et d’alumine présentent des valeurs de masse 

volumique proche de celles des matériaux massifs.  

• Les dépôts présentent une anisotropie des propriétés mécaniques du fait de leur structure 

lamellaire. La dureté et le module d’élasticité des dépôts d’acier augmentent avec la 

température de déposition et le taux d’oxyde et décroît avec la taille des particules 

projetées. Cependant, le module d’élasticité des dépôts d’acier, ainsi que d’alumine, reste 

environs 2.5 fois moins élevé que celui des matériaux massifs.  

• Les dépôts cermet contenant 25% massique d’alumine ont présenté les propriétés 

optimales. Pour un taux d’alumine plus important, les propriétés mécaniques décroissent 

significativement du fait de la diminution de la cohésion entre les lamelles. 

• Comparés aux dépôts d’alumine, les dépôts d’acier montrent une adhérence plus 

importante avec le substrat dans toutes les conditions. Le préchauffage des substrats à 

T~573 K et la limitation de l’oxydation de surface des substrats permet d’améliorer 

l’adhérence des dépôts. 
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CONCLUSION GENERAL 
 

Dans ce travail, nos objectifs ont concerné la compréhension des mécanismes 

intervenants lors de la co-projection plasma des particules céramiques et métalliques afin 

d’optimiser les propriétés des dépôts cermets. Notre démarche a comporté les études 

suivantes : 

• Comportement physico-chimique des particules dans le jet plasma ; 

• Interactions non-réactives à l’interface céramique-métal et influence de l’oxydation en vol 

des particules métalliques sur la mouillabilité sur un substrat céramique ; 

• étalements des particules céramiques, métalliques et co-projetées ; 

• corrélation de ces études avec les propriétés des dépôts métalliques, céramiques et 

cermets ; 

• influence du rapport phase métallique/phase céramique sur les propriétés des dépôts. 

Afin de faciliter la compréhension des mécanismes entrant en jeu lors de l’élaboration 

des dépôts cermets, nous avons sélectionné des poudres céramiques et métalliques dont les 

propriétés thermo-physiques et physico-chimiques étaient parfaitement connues et nous avons 

choisi l’alumine (Al2O3) et le fer (Fe). Cependant, la projection plasma du fer dans l’air 

s’accompagne de réactions en vol créant FexO qui réagit avec l’alumine ainsi qu’avec la 

plupart des céramiques-oxydes. Nous avons donc projeté l’alumine avec de l’acier inoxydable 

afin d’éviter les interactions réactives entre des deux matériaux. Les poudres utilisées sont une 

alumine α (-45+22 µm) et deux types de poudre 316L : Suzler Metco 41C (-106+45 µm) et 

Techphy (-63+50 µm). Le choix de la co-projection se justifie par le fait que cette méthode 

permet de : 

• contrôler l’injection et les trajections des particules dans le jet ; 

• obtenir différentes compositions de dépôts cermets ; 

• limiter les réactions entre les particules en vol ; 

• éviter les contraintes liées aux procédés de fabrication des poudres cermet. 

L’étude bibliographique préalable a concerné : les matériaux et les applications des 

dépôts cermets, la projection plasma, les interactions chimiques en vol des particules 

métalliques et les fondements de la mouillabilité. Nous avons alors pu déterminer les 

paramètres d’injection et de projection les plus favorables. Ces paramètres sont : I= 550A, Ar-
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H2= 45-15 NL.min-1 = 80.3-1.3 g.min-1, diamètre d’anode= 7 mm, puissance électrique = 34 

kW, enthalpie = 14.0 MJ.kg-1. 

Afin d’étudier l’oxydation en vol, des particules d’acier inoxydable projetées sont 

recueillies dans un collecteur cylindrique maintenu en environnement d’argon en faisant 

varier les principaux paramètres de projection et l’atmosphère autour de jet plasma. Les 

analyses de la teneur en oxydes des particules ont permis de montrer que l’oxydation se passe 

dans deux zones distinctes du jet plasma : le cœur du jet et son panache. Dans le cœur du 

plasma, où le rapport des viscosités cinématiques plasma / particules liquides (υg/υp) est 

supérieur à 55 et le nombre de Reynolds (Re) des particules supérieur à 20, des mouvements 

convectifs se produicent au sein des gouttelettes. L’oxyde de surface ou l’oxygène dissous à la 

surface de la particule est donc entraîné au cœur du liquide tandis que la surface est 

continuellement régénérée en métal liquide. La forte  réactivité vis à vis de l’oxygène se 

traduit alors par la formation de nodules d’oxyde au sein des particules liquides. Les 

paramètres de projection favorisant (υg/υp) et Re des particules (forte intensité de courant ou 

un débit d’hydrogène plus important ou encore taille plus petite des particules projetées) 

accroissent le taux de nodules d’oxydes. Dans le panache du jet, les mouvements convectifs 

ainsi que le transfert de masse depuis la surface jusqu’au cœur de la particule cessent. Seules, 

les réactions classiques d’oxydation en surface s’opèrent et l’oxyde formé recouvre la surface 

des particules. La vitesse de réaction diminue. L’oxydation des particules dans le panache est 

principalement contrôlée par leur vitesse (temps de séjours dans le plasma) et leur température 

mais également le taux d’oxygène et le taux des gaz réducteurs (tel qu’hydrogène) dans le 

panache du plasma. L’oxyde formé en surface de la particule peut se ségréger à l’arrière de la 

particule, si les nombres Re des particules et de l’oxyde en phase liquide sont élevés. Les 

réactions en vol génèrent des oxydes métastables. Les nodules sont constitués de mélange 

d’oxydes de Cr, Fe, Mn et Si. Une phase oxyde de formule Fe3-xCrxO4 de type spinelle a été 

observée, avec une valeur de x proche de 1,9.  

Le taux des nodules d’oxyde dans les particules collectées suit une relation d’allure 

parabolique alors que le pourcentage massique d’oxygène des particules varie 

proportionnellement avec 
2Op dans l’atmosphère environnant le jet plasma. Les gaz 

secondaires de l’environnement du jet montrent un effet négligeable sur l’oxydation 

convective des particules. En revanche en faisant varier les teneurs en N2 et Ar autour de 
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plasma les particules collectées dans un environnement riche en Ar ont un taux d’oxygène 

légèrement plus important. Ceci peut être attribué à un panache de plasma plus chaud dans 

une atmosphère riche en argon. L’oxydation en vol des particules à été réduit de 60 % par un 

système de gainage. Ce système novateur et économique peut avoir des applications pratiques 

évidentes.  

Des essais de mouillabilité sur substrat d’alumine ont permis d’observer dans certains 

cas la ségrégation des oxydes formés en vol et leur réactivité avec le substrat pour former à la 

ligne triple une phase vitreuse qui se traduit par une diminution de l’angle de contact, 

favorisant le mouillage du substrat alumine par l’acier liquide. 

Après les analyses sur l’oxydation en vol des particules d’acier et leur mouillabilité sur 

les substrats d’alumine, nous nous sommes intéressés à l’étude de l’étalement des splats. La 

morphologie et l’étalement des particules d’alumine et d’acier, projetées séparément ainsi que 

co-projetées, ont été étudiés sur les substrats d’acier 1040 et 9310 en faisant varier les 

conditions de préchauffage des substrats.  Sur les substrats froids (Ts~323 K) les splats 

d’acier et d’alumine aussi bien que les splats co-projetés présentent une forme éclaboussée. 

La morphologie et l’étalement s’améliorent pour des substrats chauffés à 573 K. Les splats 

d’acier et d’alumine présentent la même morphologie et s’étalent toujours de la même façon 

qu’ils soient projetés seuls ou ensemble. Sur les substrats d’acier 1040 oxydés, des splats 

éclaboussés avec des bulles ont été collectés. L’éclaboussement et la formation des bulles ont 

été plus importants pour les particules ayant une faible viscosité et un Re plus élevé. Les 

études portant sur les conditions d’oxydation et la caractérisation des oxydes formés sur les 

substrats mettent en évidence l’importance de l’épaisseur et de la porosité de la couche ainsi 

que la topographie de la surface. La couche d’oxyde formée provoque une rugosité de la 

surface qui favorise une nucléation inhomogène ainsi qu’une solidification localisée des 

particules favorisant leur éclaboussement pendant l’étalement. Les bulles présentes dans les 

splats comportant un relief composé de plateaux et de vallées, résultent du piégeage des gaz 

dans les vallées qui après chauffage et dilatation se sont échappées à travers le splat étalé 

formant des bulles. En limitant l’oxydation de la surface des substrats la morphologie des 

splats s’améliore ainsi que l’adhérence des dépôts  augmente. 

Pour les paramètres optimaux, les dépôts relativement denses d’alumine, d’acier et 

cermet présentent une structure lamellaire avec un faible taux des défauts interlamellaires et 
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intralamellaires. Les dépôts présentent une anisotropie des propriétés mécaniques du fait de 

leur structure lamellaire. Les dépôts d’acier inoxydable sont formés de phase austénitique en 

majorité mais également de ferrite et d’une phase de l’oxyde Fe3-xCrxO4 (x~1.95). Le taux 

d’oxyde dans les dépôts ne varie pas considérablement avec la température de déposition. En 

revanche, la granulométrie des poudres projetées et les paramètres de projection modifient 

significativement l’oxydation en vol des particules et par là même contrôlent la quantité 

d’oxyde dans le dépôt.  

La dureté et le module d’élasticité du dépôt d’acier augmentent avec la température de 

déposition et le taux d’oxyde et décroît avec la taille des particules projetées. Cependant, le 

module d’élasticité des dépôts d’acier, ainsi que d’alumine, reste environs 2.5 fois moins 

élevées que celle des matériaux massifs.  

Les dépôts cermet contenant de 25% massique d’alumine ont présenté les propriétés 

optimales. Pour un taux d’alumine plus important la cohésion entre les lamelles décroît, ce qui 

entraîne une diminution significative des propriétés mécaniques. 
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