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Ossidazione e corrosione salina a caldo
di palette di turbina in leghe
a base nichel protette con trattamento
superficiale di alluminizzazione

C. Badini, P. Fino

Tre tipi di palette rotoriche di turbina (realizzate con le leghe a base nichel René77, René80 e CMSX-4)
sono state sottoposte a trattamento superficiale di alluminizzazione. Si é valutata la capacita protettiva
del coating superficiale mediante prove di ossidazione e corrosione ad alta temperatura. Le prove di
resistenza all’ossidazione sono state condotte in aria a 1050°C per 500 e 1000 ore, il test di corrosione &
stato effettuato a 950°C utilizzando una miscela di sali fusi (cloruro e solfato di sodio). Le modificazioni
microstrutturali subite da strati protettivi e matrice metallica delle palette sono state definite, mediante
analisi XRD e SEM-EDS, in termini di morfologia, fasi costituenti e profili di concentrazione degli
elementi chimici presenti. Solamente la parte pii esterna del coating é stata interessata dai trattamenti
di ossidazione, che hanno comportato la formazione di un sottile strato passivante di allumina e la
trasformazione della fase B (intermetallico del tipo NiAl) nella fase y'. Durante le prove di ossidazione le
modificazioni pin rilevanti sono state causate dalla prolungata esposizione termica ed hanno riguardato
la microstruttura della matrice delle palette di turbina. All’interno di quest’ultima (con struttura y+7’) si
sono riscontrati ingrossamento del grano di ye precipitazione intergranulare di composti ad elevato
contenuto di cromo e metalli pesanti (nelle leghe policristalline), nonché crescita e coalescenza dei
precipitati Y’ in ogni caso. Gli strati alluminizzati hanno presentato scarsa resistenza alla corrosione
salina ad alta temperatura. Nelle condizioni di prova adottate, I’attacco dei sali si é esteso anche alla
matrice sottostante lo strato superficiale delle palette prodotte con leghe policristalline, mentre nel caso
di palette in lega “single crystal” CMSX-4 sono stati ottenuti migliori risultati.

INTRODUZIONE

Nel corso dell’ultimo mezzo secolo I’evoluzione dei mate-
riali utilizzati in aeronautica ed in particolare dei materiali
strutturali per la costruzione dei componenti pill sollecitati
dei motori & stata di rilevanza primaria. In tal senso hanno
rivestito particolare importanza tutti quei materiali che po-
tevano contemporaneamente garantire elevate resistenze
termomeccaniche e stabilitd chimica anche a temperature
molto elevate, quali le leghe a base nichel. Alle palette di
turbina, prodotte con tecniche di fonderia utilizzando su-
perleghe a base di nichel, sono state progressivamente ri-
chieste sempre migliori prestazioni in termini di resistenza
a creep e fatica, resistenza all’ossidazione ed alla corrosio-
ne a temperature elevate. Il miglioramento di queste carat-
teristiche ¢ stato conseguito sia adottando nuove tecnologie
di fonderia, in grado di garantire la solidificazione direzio-
nale (ovvero I’allineamento dei bordi di grano in una dire-
zione) oppure I’ottenimento di leghe monocristalline (ovve-
ro I’assenza di bordi di grano), sia agendo sulla composi-
zione chimica delle leghe. La resistenza al creep delle su-
perleghe a base di nichel dipende principalmente dalla fra-
zione volumetrica di intermetallico y’. La fase ¥’ & una fase

del tipo Ni Al che precipita in modo coerente nella matrice
cubica a facce centrate del nichel. In realta I’alluminio pud
essere sostituito nella fase y’ da elementi come Ti e Nb, che
inoltre la rafforzano per soluzione solida. Quindi la quan-
tita di y’ dipende dalla composizione complessiva della lega
e non solamente dal contenuto di alluminio. Anche altri
elementi metallici (come Co, Ta e Mo) in relazione a parti-
colari formulazioni della lega possono contribuire ad au-
mentare la quantita di questa fase. I metalli pesanti entrano
in soluzione solida anche nel reticolo cristallino del nichel
distorcendolo e rafforzandolo (a tal fine sono particolar-
mente efficaci Ti, W e Mo). In generale la struttura delle
leghe di nichel utilizzate & del tipo y+Y’, anche se varia di
volta in volta la composizione delle due fasi (in ragione del
modo in cui si ripartiscono tra di esse gli elementi leganti) e
la loro proporzione relativa [1,2]. Nelle leghe sviluppate
pili recentemente sono stati aggiunti anche elementi non co-
muni quali I’afnio, ’ittrio ed il renio [3-8]. In particolare,
la presenza di renio rallenta i fenomeni di ingrossamento
dei cristalli di ¥’ ad alta temperatura, evitando un progressi-
vo decadimento in esercizio della resistenza al creep della
lega [4,5]. Cromo ed alluminio esplicano anche una ben
nota azione protettiva nei confronti dell’ossidazione, cid
nonostante il contenuto di questi elementi nelle superleghe
non ¢ sufficiente ad evitare I’ossidazione alle elevate tem-
perature raggiunte in esercizio delle palette delle turbine
acronautiche. Per tale motivo le palette sono sovente rive-
stite con barriere termiche [9] oppure con opportuni coa-
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tings antiossidanti. Tra questi ultimi i “diffusion coatings”
sono ottenuti mediante trattamenti termochimici di arricchi-
mento superficiale di cromo o di alluminio, seguiti da un
successivo trattamento di diffusione, condotto allo scopo di
migliorare 1’aggancio dello strato superficiale [10].

I “diffusion coatings” a base di alluminio possono subire in
esercizio degradazione secondo tre meccanismi: ridistribu-
zione degli elementi chimici in seguito a fenomeni diffusivi,
ossidazione e corrosione ad opera di sali fusi. L’efficacia
dell’abbinamento tra differenti tipi di coatings e superleghe
¢ stata oggetto di numerose ricerche, alcune delle quali ri-
guardanti le leghe esaminate in questo lavoro. Il danneggia-
mento dello strato di alluminizzazione (depositato su leghe
CMSX-4 e Rene80) in seguito ad ossidazione a 1038-
1100°C ed a corrosione a 900°C ad opera di sale marino sin-
tetico o di solfato di sodio ¢ stato studiato principalmente in
termini di variazioni di morfologia, spessore del coating e
peso [11-13].

E’ stata dedicata particolare attenzione ai benefici che pos-
sono derivare dal drogaggio dello strato protettivo con cro-
mo e altri elementi reattivi [13] oppure dalla deposizione di
uno strato intermedio di platino [12].

Secondo alcuni autori [13] la presenza di cromo induce la
formazione di uno strato di ossidi misti del tipo (ALCr),0,
che rallenta la successiva ossidazione e migliora la resisten-
za all’attacco salino.

Inoltre, & stato osservato [12] che un film di platino deposi-
tato sotto lo strato di alluminizzazione ha anche la funzione
di evitare la formazione di precipitati del tipo “topologically
close packed”, che tendono a formarsi gia durante il tratta-
mento di alluminizzazione.

L’esame di palette di turbina in lega CMSX-4 dopo oltre
25.000 ore di servizio ha confermato le buone prestazioni di
un doppio coating di Pt a Al [14].

Nel presente lavoro ¢ stato confrontato il comportamento di
uno strato di alluminizzazione depositato su tre differenti
superleghe. A tale scopo sono state utilizzate tecniche mi-
croanalitiche e di diffrazione di raggi X.

Elemento Ni Co Cr Mo W

Temperatura Resistenza a trazione - S
°C MPa o
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MATERIALI E METODI

Materiali

E’ stato studiato il comportamento all’ossidazione a caldo
ed alla corrosione ad opera di sali fusi di tre tipi di palette
per turbina protette superficialmente mediante un trattamen-
to di alluminizzazione (fornite da FIAT Avio S.p.A.). 1
componenti esaminati sono stati prodotti utilizzando diffe-
renti superleghe da fonderia a base nichel: Rene¢ 77, Rene 80
(entrambe leghe policristalline) e CMSX-4 (lega single cry-
stal). Le composizioni percentuali in peso delle leghe ed il
loro comportamento a trazione a varie temperature Sono
confrontati rispettivamente in tabella 1 e 2. La lega Rene 80
presenta, rispetto alla René 77, I’aggiunta di tungsteno ed
afnio ed un maggior contenuto di titanio a scapito della per-
centuale di cobalto. Il maggior contenuto di metalli pesanti
(W+Hf) comporta un rafforzamento per soluzione solida
della fase 7y, mentre il maggior contenuto di titanio determi-
na sia la presenza di una maggiore quantita di fase vy’ sia il
rafforzamento di questa fase per soluzione solida. Tali diffe-
renze composizionali e microstrutturali si risolvono in mi-
gliori resistenze a caldo ed al creep della lega Rene 8§0.

La lega CMSX4 ¢ una superlega single crystal di seconda
generazione che negli ultimi anni ha preso piede in applica-
zioni per aviogetti militari. Il minor contenuto di cromo ri-
spetto alle Rene 77 ed 80 € compensato da maggiori percen-
tuali di alluminio e tantalio (che accrescono la frazione vo-
lumetrica di 7’) e dalla presenza di renio (che limita i feno-
meni di accrescimento dei grani di ¥y’ in seguito all’esposi-
zione prolungata a temperature elevate). Il contenuto di re-
nio (intorno al 3 % in peso) e I’elevata frazione di ¥’ rendono
questa lega particolarmente resistente al creep, e quindi
adatta a lavorare a temperature prossime a 1000°C sotto
sforzi meccanici considerevoli, come richiesto alle palette di
turbina ad alte prestazioni.

Le palette di turbina, ottenute per colata, dopo essere state
rifinite per levigatura e sabbiatura, sono state sottoposte ad
un trattamento termico di solubilizzazione al fine di unifor-

Tabella 1 — Composizione
elementare delle
superleghe (% in peso)
007 00l6 004 } - Table 1-Superalloy
chemical composition (Wt

0.17 0015 0.03 - - %).

Tabella 2 — Proprieta
meccaniche a varie
temperature delle
superleghe esaminate [16].

Table 2-Mechanical
features of superalloys
under investigation [16].
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mare la composizione ¢ minimizzare la segregazione inter-
dendritica. Tale trattamento & un’operazione assai comples-
sa per le leghe single crystal mentre comporta cicli termici
piu semplici per le leghe policristalline.

Il trattamento di solubilizzazione della lega CMSX4 ¢& arti-
colato in numerosi stadi (tabella 3) e prevede un tempo com-
plessivo di circa 18 ore.

Per cio che riguarda le leghe René 80 e la René 77 il tratta-
mento ¢ stato condotto con le seguenti modalita: permanen-
za a 1150°C per tre ore, raffreddamento fino a 980°C e man-
tenimento a tale temperatura per 1 ora. Dal momento che le
palette sono destinate ad un successivo trattamento superfi-
ciale non sono stati condotti i consueti ulteriori trattamenti
di precipitazione ed invecchiamento; d’altra parte le tempe-
rature ed 1 tempi adottati per le previste operazioni di arric-
chimento superficiale in alluminio e di diffusione sono tali
da garantire anche la precipitazione della fase y'.

I componenti sono stati sottoposti ad un processo di allumi-
nizzazione del tipo “Above Pack” secondo le modalita espo-
ste in dettaglio nel seguito.

In un forno a camera a piatti sovrapposti, preriscaldato e sta-
bilizzato alla temperatura di 700°C, & stata caricata una stor-
ta contenente i vassoi grigliati, recanti sulle griglie i compo-
nenti ed al di sotto di queste la miscela reattiva composta
da: alluminio fluoruro granulare (1%), cristalli aghiformi di
alluminio (4%), ossido di alluminio in granuli (95%). Dopo
degasaggio e lavaggi ripetuti con argon si € lentamente in-
crementata la temperatura fino a 960°C. Il trattamento ¢ sta-
to condotto per due ore a questa temperatura in flusso di ar-
gon. I componenti, dopo lento raffreddamento in atmosfera
inerte, sono stati sottoposti ad un successivo trattamento ri-
volto a consentire la diffusione dell’alluminio dalla superfi-
cie verso il cuore delle palette di turbina. Il trattamento di
diffusione ¢ stato condotto a 1080°C per quattro ore in at-
mosfera di argon alla pressione di 0,4 mbar.

Prove di ossidazione e corrosione

Campioni di tutte e tre le categorie di palette alluminizzate
sono stati ossidati a caldo allo scopo di studiare la capacita
protettiva del coating.

Le palette sono state mantenute per 500 e 1000 ore in aria
calma ad una temperatura di 1050°C. Una miscela di polveri
di Na,SO, e NaCl (rapporto in peso 3:1) & stata depositata su
analoghi campioni, che sono stati quindi mantenuti in aria
calma a 950°C per 24 ore. La miscela di sali fonde alla tem-
peratura di trattamento bagnando la superficie delle palette
di turbina, d’altra parte, a causa della forma geometrica del
componente i sali fusi non ricoprono in modo continuo la
superficie, pertanto durante il test i campioni sono sottoposti
sia all’azione aggressiva dei sali sia all’azione ossidante del-
I’atmosfera gassosa. Dopo estrazione dal forno di trattamen-
to i campioni sono stati lavati con acqua, allo scopo di allon-
tanare i sali depositati sulla superfcie, prima di essere esami-
nati.

Le caratteristiche microstrutturali delle palette sottoposte ai
suddetti trattamenti di ossidazione in aria e di corrosione in
ambiente salino sono state confrontate con quelle delle pa-
lette di turbina alluminizzate.

A tale scopo i materiali sono stati sezionati ed esaminati con
microscopio metallografico e microscopio elettronico a
scansione (SEM — Philips 515) dotato di analizzatore di rag-
gi X a dispersione di energia (EDS-PV 9900).
L’identificazione delle fasi presenti ¢ stata condotta median-
te diffrazione di raggi X (difrattometro Philips equipaggiato

Tabella 3 —Trattamento di
solubilizzazione della lega
CMSX-4.

Table 3-Solution treatment of
CMSX-4

Temperatura [°C] 1277

Tempo [h] 2

- 1288

con un goniometro PW3020 ed anticatodo di rame). L’anali-
si diffrattometrica & stata ripetuta dopo 1’asportazione di
spessori misurati dello strato superficiale.

RISULTATI E DISCUSSIONE

Caratterizzazione microstrutturale dei componenti

dopo trattamento di alluminizzazione

La struttura metallografica delle sezioni lucidate delle palet-
te di turbina & stata posta in evidenza con attacchi chimici: il
reattivo di Kallin & stato impiegato per osservare lo strato
superficiale di alluminizzazione e i bordi di grano nella ma-
trice, mentre per valutare morfologia e frazione di fase v ¢
stato condotto un attacco acido (HCI-HNO,-glicerolo
40:30:10 in volume).

Il trattamento di alluminizzazione e diffusione comporta la
crescita di uno strato superficiale dello spessore di circa 70-
80 mm (figura 1).

In ogni caso lo strato superficiale appare strutturato, essendo
costituito da una parte piul esterna di aspetto omogeneo e da
una zona chiaramente polifasica (talvolta contenente cristal-
li di forma allungata) a contatto con la matrice.

La matrice delle palette di turbina & costituita dalle fasi y e
v'; la quantita di Y’ cresce progressivamente passando dalla
lega Rene 77 alla Rene 80 ed alla CMSX4 (fig.2).

Fig.1 a) Sezione della paletta in lega Rene 77 dopo trattamento di
alluminizzazione. b, c) Sezioni di palette in lega CMSX-4: b =
dopo trattamento di alluminizzazione; ¢ = dopo ossidazione in
aria a 1050°C per 1000 ore.

Fig.1 a) Cross section of turbine blade made of René 77 alloy
after aluminizing. b, c) Cross section of turbine blade made of
CMSX-4 alloy: b = after alluminizing; ¢ = after oxidation
treatment carried out in air at 1050°C for 1000 h.

Fig.2 Intermetallico v’ in matrice y: a= lega René 77; b= lega
René 80; c= lega CMSX-4.

Fig.2 Intermetallic 'y’ precipitated in y matrix: a= René 77 alloy;
b= Rene 80 alloy; c= CMSX-4 alloy.
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Fig.3 Grani di fase 'y contenenti precipitati coerenti di y’: a= lega
Rene 77; b= lega René 80.

Fig.3 Crystal grains of yphase containing 'y’ precipitates: a=
Rene 77 alloy; b= Rene 80 alloy.

La lega René 77 contiene precipitati ¥ di maggiore dimen-
sione rispetto alla Ren¢80, nonostante queste due leghe ab-
biano subito i simili trattamenti termici.

I campioni realizzati con le leghe René 77 ed 80 presentano
grani cristallini di fase y (all’interno dei quali precipita I’in-
termetallico ') di dimensioni sovente superiori a 100mm
(fig. 3).

Gli spettri XRD della supetficie dei tre tipi di palette (dopo
trattamento di alluminizzazione e diffusione) hanno eviden-
ziato nello strato pill esterno dei coatings la presenza princi-
palmente della fase 3 (NiAl). Man mano che si procede con
I’abrasione dello strato alluminizzato risulta sempre pill evi-
dente la contemporanea presenza di altre fasi meno ricche di
alluminio. In particolare, nel caso della paletta prodotta in
Rene 77 la superficie ¢ costituita unicamente da fase B, men-
tre procedendo verso ’interno compare anche la soluzione
solida ordinata Ni,Al-fase Y’ (fig. 4a,b e ¢). La composizio-
ne dello strato superficiale & coerente con il trattamento di
alluminizzazione, che consiste nell’arricchimento in allumi-
nio della superfice della lega (a 960°C) e nella successiva
diffusione (a 1080°C) dello stesso elemento negli strati im-
mediatamente sottostanti. Inoltre, il trattamento di diffusio-
ne, per le sue modalitd in termini di tempi e temperature,
corrisponde per la matrice ad un trattamento termico di in-
vecchiamento, che normalmente ha la funzione di incremen-
tare la frazione di fase y’. Secondo il diagramma di stato Ni-
Al, con I’aumentare della percentuale di allumino in condi-
zioni di equilibrio dovrebbero formarsi gli intermetallici
ALNi, (fase 8) e AINi (fase B). All’atto pratico durante I’al-
luminizzazione la fase 7y reagisce con I’alluminio per dare
inizialmente la fase Y. Successivamente, quest’ultima e la y’
preesistente nella matrice, reagiscono con altro Al per pro-
durre le fasi § € 8.

La formazione di fase & & stata osservata e documentata in
bibliografia [2] al termine del primo stadio dell’alluminizza-
zione, ma ¢ stato anche osservato che la stessa si decompone
rapidamente durante il processo di diffusione. E opportuno

Al Ni, ,
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Fig.4 a,b,c) Spettri XRD dello strato di alluminizzazione realizzato
sulla lega Rene 77: a= superficie della paletta; b= dopo
asportazione di 30 mm circa di strato superficiale; c= dopo
asportazione di 50 mm di strato. d,e,f,g) Spettri XRD dello strato
alluminizzato ottenuto su superleghe: d = superficie della paletta
in lega René80; e = strato alluminizzato su lega René 80 dopo
asportazione di 50 mm circa di strato; f = superficie della paletta
in lega CMSX-4; g = strato alluminizzato su lega CMSX-4 dopo
asportazione di circa 50 um di strato.

Fig.4 a,b,c) XRD patterns of surface layer grown on René 77
alloy: a = turbine blade surface; b = after removal of about 30
mm of surface layer; ¢ = after removal of about 50 mm of surface
layer. d.e,f,g) XRD patterns of surface layers grown on different
alloys: d = surface of turbine blade made of Rene80 alloy; e =
surface layer grown on René 80 alloy after removal of part of the
scale (about 50 mm thick); f = surface layer grown on CMSX-4
alloy; g = surface layer grown on CMSX-4 alloy after removal of
part of the scale (about 50 um thick).

sottolineare che la fase 8 non corrisponde in generale alla
formula NiAl ma, essendo quest’ultimo un composto non
stechiometrico, il rapporto Ni : Al varia nell’intorno del va-
lore di 1 : 1. Anche la posizione dei picchi nello spettro di
diffrazione si modifica con la composizione della fase 3 co-
me indicato in tabella 4. I’esame degli spettri di diffrazione
ottenuti suggerisce la presenza di fase 3 a maggior contenu-

Tabella 4 — Spostamento dei
picchi di diffrazione in
funzione della composizione
di NiAl

30.98 312

44.38 44.72 Table 4-Effect of NiAl

64.54 65.08 composition on the position of
8168 8241 diffraction peaks
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to di alluminio (Al, , Ni, ;) in superficie e a minore contenu-
to (AINi) nella parte interna del coating.

Nella parte mediana dello strato superficiale realizzato sul
componente in lega Rene 80 si osserva la presenza sia di v’
che del precipitato (Cr,Mo)X(Ni,Co)y- fase o (fig.4d.e).

La formazione di quest’ultima fase {(simile alla fase s del si-
stema binario Fe-Cr) ¢ favorita dalla presenza di elementi
quali Cr, Mo e W ed ¢ stata riscontrata nelle superleghe a ba-
se nichel generalmente dopo trattamenti termici prolungati a
temperature comprese tra 730 e 930°C. 1l trattamento di al-
luminizzazione e diffusione a cui sono stati sottoposti i com-
ponenti in esame ¢ stato condotto a temperature leggermente
piu elevate rispetto a questo intervallo. D’altra parte, il con-
tenuto complessivo di Cr+Mo+W ¢ particolarmente elevato
nel caso della Rene 80, e significativamente maggiore ri-
spetto a quello delle leghe Rene 77 e CMSX-4, nelle quali
non ¢ stata riscontrata la precipitazione di fase ¢. Inoltre,
durante il processo di alluminizzazione, in conseguenza del-
la formazione di B e ¥, 1a fase v si impoverisce di Ni , quin-
di in essa si concentrano Cr, Mo e W (per altro maggiormen-
te solubili in quest’ultima che non in ). In tali condizioni
diventa possibile la precipitazione di cristalli di fase ¢ al-
I’interno dello strato superficiale.

Nella fase v, per lo stesso motivo, si concentra il carbonio,
tale fenomeno potrebbe dare origine, in presenza di cromo
ed altri elementi metallici, alla precipitazione di carburi del
tipo M,,.C, e M7C3. Ci0 nonostante, la formazione di carbu-
ri non € stata riscontrata nei materiali esaminati, neanche nel
caso della lega Rene 80 che presenta il maggior contenuto di
carbonio (0,17 % in peso).

Per quanto riguarda le palette prodotte in CMSX-4 I’analisi
diffrattometrica di raggi X condotta sullo strato superficiale
del materiale (fig.4f) rivela, oltre alla presenza dei picchi ca-
ratteristici delle fasi 3 e y’, anche deboli segnali attribuibili a
Ni,Ta e ad una fase Co-Ta (International Center Diffraction
Data, cards n. 18-893 e 38-737). Con ogni probabilita il Ta
presente nella lega madre, non essendo solubile nella fase B,
ha tendenza a retrodiffondere, concentrandosi in alcune zo-
ne dove si combina sotto forma di composti intermetallici.
Dopo abrasione dello strato superficiale ¢ risultato evidente
un aumento della concentrazione della fase ¥’ e di tutte le fa-
si contenenti Ta ed una corrispondente diminuzione della
quantita di fase B (fig.4g). L’assenza di fase G e carburi &
coerente con la composizione chimica della lega.

Analisi puntuali SEM-EDS, condotte sullo strato di allumi-
nizzazione a distanze progressivamente crescenti dalla su-
perficie, hanno confermato i risultati delle analisi di diffra-
zione di raggi X. I profili di concentrazione ottenuti per gli
elementi presenti nello strato superficiale dei componenti in
lega Rene 77 e Rene 80 sono del tutto simili (fig. 5).

Nella parte esterna dello strato superficiale si osserva un no-
tevole aumento della concentrazione di alluminio, che rag-
giunge valori compresi tra 30 e 40% atomico, ed una corri-
spondente diminuzione delle percentuali di nichel ed altri
elementi leganti. Gli elementi metallici Cr, Mo,W e Ti si
concentrano nella parte piu interna dello strato, ove, con-
temporaneamente, si assiste ad una riduzione della concen-
trazione di alluminio e nichel.

I profili di concentrazione ottenuti per lo strato superficiale
realizzato sulle palette in lega CMSX-4 evidenziano una an-
cor pill elevata percentuale di alluminio in superficie (pari al
50% circa); la concentrazione di questo elemento diminui-
sce con la distanza dalla superficie mentre un andamento
opposto & presentato dal profilo del nichel (fig.6).

In figura 7 sono riportati i profili di concentrazione degli al-
tri elementi leganti contenuti nella CMSX-4. Nella parte
piu interna dello strato superficiale (a 60-80um dalla super-
ficie) si osserva un accumulo di Cr, W, Ti, Ta e Re, inoltre le
concentrazioni di elementi pesanti Re, W e Ta raggiungono
valori particolarmente elevati nella matrice adiacente lo
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Fig.5 Profili di concentrazione degli elementi nello strato
alluminizzato realizzato su paletta in lega René 80 (percentuali
riferite al totale di elementi metallici).

Fig.5 Concentration profiles of alloying elements present in the
surface layer of the blade made of René 80 alloy (atomic
percentages calculated with respect to the metallic elements only).
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Fig.6 Profili di concentrazione di Al e Ni nello strato
alluminizzato realizzato su paletta in lega CMSX-4 (percentuali
riferite al totale di elementi metallici).

Fig.6 Concentration profiles of Al and Ni present in the surface
layer of the blade made of CMSX-4 alloy (atomic percentages
calculated with respect to the metallic elements only).
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Fig.7 Profili di concentrazione di Cr, Ti, Re, Ta e W nello strato
alluminizzato ottenuto su paletta in lega CMSX-4 (percentuali
riferite al totale di elementi metallici).

Fig 7 Concentration profiles of Cr, Ti, Re, Ta and W in the surface
layer of the blade made of CMSX-4 alloy (atomic percentages
calculated with respect to the metallic elements only).

strato superficiale (a 100um circa di profondita). L’accumu-
lo di renio (che presenta solubilita del 2% at. in AINi e solu-
bilita nulla in Ni,Al [15]) all’interfaccia con lo strato super-
ficiale probabilmente ostacola la diffusione dell’alluminio
dal cuore della paletta verso 1’esterno nel corso dei processi
ossidativi [8]. In tal modo le superleghe single crystal conte-
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nenti questo elemento riescono a conservare le loro caratte-
ristiche meccaniche piil a lungo durante la messa in opera,
ovvero nel corso di esposizione ad alta temperatura in am-
biente ossidante.

Prove di ossidazione a caldo
I trattamenti di ossidazione condotti in aria per 500 e 1000
ore non hanno avuto influenza significativa né sulla morfo-
logia né sullo spessore dello strato alluminizzato realizzato
sulla superficie delle tre leghe esaminate (fig. 1b, c).
Talvolta, soprattutto a seguito di trattamenti prolungati, &
stato osservarto un infragilimento della parte piu esterna del
coating. Tale fenomeno ¢ attribuibile alla formazione di uno
strato di allumina, che nel corso delle operazioni di lucidatu-
ra facilmente si sfoglia dagli strati sottostanti.
La lunga permanenza a 1050 °C causa I’ingrossamento del
grano della fase v dei componenti prodotti con le leghe René
77 ed 80 e fenomeni di crescita e di coalescenza dell’inter-
metallico 7y’ (fig. 8).
Inoltre, nelle palette di turbina in lega René 77 e Rene 80,
dopo il trattamento di ossidazione, & stata osservata la for-
mazione di precipitati in corrispondenza dei bordi di grano
nelle zone immediatamente adiacenti allo strato superficiale
(fig.9). Lanalisi SEM-EDS di questi precipitati ha eviden-
ziato la presenza di numerosi elementi metallici: Cr, Ni, Co,
Ti, W e Mo. In particolare, essi presentano una concentra-
zione di cromo (ed in misura minore di titanio, tungsteno e
molibdeno) sensibilmente pill elevata di quella media carat-
teristica della lega. Pertanto, questi precipitati ricchi di me-
talli pesanti molto probabilmente sono fasi intermetalliche
“topologically close packed” del tipo 6 o u [(Co,Ni),
(Mo,W.,Cr)], di cui ¢ ben noto I’effetto negativo sulle carat-
teristiche meccaniche delle superleghe. La precipitazione in-
tergranulare di composti infragilenti puo essere correlata al-
la retrodiffusione dei metalli di transizione che, essendo
scarsamente solubili nelle fasi § e ¥, costituenti lo strato al-
luminizzato, e nell’allumina che si forma durante il tratta-
mento ossidativo, si concentrano inizialmente nella parte pitl
interna dello strato e diffondono verso il cuore della paletta
di turbina durante successivi trattamenti condotti ad alta
temperatura.
Le analisi diffrattometriche di raggi X, effettuate sulla su-
perficie dei campioni ossidati e ripetute dopo asportazione
progressiva di porzioni dello strato superficiale, dimostrano
che solo la parte pit esterna del suddetto strato & interessata
dal processo di ossidazione ad alta temperatura. Infatti, do-
po asportazione della parte pill esterna del coating, gli spet-
tri XRD evidenziano le fasi gia individuate dopo il tratta-
mento di alluminizzazione: J e ¥’ per la lega Rene 77; 3, ¥’ e
o per la René80; B3, v’ e fasi ricche di tantalio per la CMSX-
4. Al contrario, la parte pil esterna dello strato superficiale
subisce significative variazioni in termini di fasi presenti
(fig.10).
E’ sempre evidente, dopo 1000 ore di trattamento (ma non
dopo 500 ore solamente) la formazione di quantita pilt 0 me-
no rilevanti di allumina, il che comporta una variazione del-
la proporzione tra nichel ed alluminio nelle fasi preesistenti.
La fase B scompare totalmente (caso della lega CMSX-4) o
parzialmente (Ren¢ 77 ed 80) e modifica la sua composizio-
ne: la posizione dei suoi picchi di diffrazione suggerisce che
questa fase assume la composizione limite Al galN1 - Nel
caso delle leghe Rene 80 e CMSX-4 la sottraz1one dr'allumi-
nio alle fasi intermetalliche (conseguente alla formazione di
allumina) causa la comparsa di quantita rilevanti di y* sulla
superficie del campione.
I profili di concentrazione degli elementi attraverso lo strato
superficiale subiscono solo piccole variazioni in seguito ai
trattamenti di ossidazione. Si riscontra un ulteriore incre-
mento di concentrazione dell’alluminio sulla superficie (ov-
vero in corrispondenza dei primi 4-5 um del coating): la for-
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Fig.8 Dimensioni e morfologia dei cristalli di ¥ nella lega CMSX-
4: a= dopo trattamento di alluminizzazione della paletta di
turbina; b= dopo ossidazione in aria a 1050°C per 500 ore; c=
dopo ossidazione in aria a 1050°C per 1000 ore.

Fig.8 Size and morphology of v crystals precipitated in CMSX-4
alloy: a= after aluminizing of turbine blade; b= after oxidation in
air at 1050°C for 500h.; c= after oxidation in air at 1050°C for
1000h.
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Fig.9 Lega Rene 80 dopo 1000 ore a 1050°C: precipitati ricchi di
Cr, Ti, W e Mo ai bordi di grano in prossimita dello strato
alluminizzato.

Fig.9 Rene 80 alloy after oxidation at 1050°C (1000h.):
segregation at the matrix grain boundaries of precipitates
containing Cr, Ti, W and Mo.
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Fig.10 Spettri XRD della superficie di palette alluminizzate dopo
trattamento di ossidazione a 1050°C per 1000 ore: a= René 80;
b= René 77; c= CMSX-4.

Fig. 10 XRD patterns of the surface of aluminized blades after

oxidation treatment (1000h. at 1050°C): a= Reneé 80; b= Reneé 77;

c= CMSX-A4.
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Fig.11 Profili di concentrazione di Cr, Ti, Re, Ta e W nello strato
alluminizzato della paletta in lega CMSX-4 dopo trattamento di
ossidazione a 1050°C per 1000 ore.

Fig.11 Concentration profiles of Cr, Ti, Re, Ta e W after oxidation
(1000h. at 1050°C) of CMSX-4 turbine blade.

Fig.12 Prodotti di reazione e cricche negli strati superficiali dopo
reazione con sali fusi a 950°C: a= coating di lega René 80; b=
coating di lega CMSX-4.

Fig.12 Reaction products and cracks formed inside the surface
layers due to tha attack of molten salts at 950°C: a= coating of
Rene 80 alloy; b= coating of CMSX-4 alloy.

i B=Al,gNi, ;7" = Ni,Al; v= Co-Ta;
® =Ni;Ta; [ = Na,CrCl,;

Intensita [u.a.]

Angolo [20]

Fig.13 Spettro XRD della superficie delle palette alluminizzate in
lega CMSX-4 dopo attacco con sali fusi a 950°C.

Fig.13 XRD pattern of CMSX-4 blade surface after reaction with
molten salts at 950°C.

mazione di allumina richiama questo elemento verso la su-
perficie.

Invece i profili di concentrazione relativi agli altri elementi
appaiono invariati 0 poco modificati rispetto a quelli osser-
vati sulle palette immediatamente dopo alluminizzazione.
Per altro si accentua il fenomeno di retrodiffusione dei me-
talli pesanti.

Dopo il trattamento di ossidazione essi sono quasi totalmen-
te assenti all’interno dei primi 50pm dello strato, con la sola
eccezione di Cr e Ti che presentano una certa solubilita nel
sottile strato superficiale di ossido (fig.11).

Si puo pertanto concludere che i fenomeni di ossidazione in-
teressano unicamente la superficie del materiale e comporta-
no, dal punto di vista pratico, solamente il rischio di limitati
fenomeni di sfogliatura superficiale. Quindi lo strato protet-
tivo arricchito di alluminio protegge efficacemente il cuore
dei componenti dall’ossidazione.

La permanenza prolungata a 1050°C causa perd significati-
ve modificazioni microstrutturali del cuore del materiale. In
ogni caso si osservano fenomeni di ingrossamento e coale-
scenza dei precipitati di intermetallico ¥, inoltre, nel caso
delle sole leghe policristalline, si riscontrano anche ingros-
samento del grano della fase e precipitazione intergranula-
re.

I fenomeni sopra descritti possono peggiorare, anche in mo-
do significativo, la resistenza alla frattura per creep delle su-
perleghe, mentre I’ingrossamento del grano potrebbe mi-
gliorare la resistenza al creep, pur infragilendo il materiale.

Prove di resistenza alla corrosione in ambiente salino

Le condizioni di prova utilizzate appaiono particolarmente
severe poiché la superficie delle palette & fortemente intac-
cata dai sali fusi dopo sole 24 ore di permanenza a 950°C.,
Si osserva inoltre che Iattacco avviene in modo non omoge-
neo, alternandosi sulla superficie delle palette aree forte-
mente danneggiate ed altre solo debolmente alterate. 1 esa-
me delle sezioni dei campioni conferma 1’esistenza di un
meccanismo localizzato di corrosione (fig.12). All’interno
dello strato alluminizzato, ottenuto su ciascuna delle leghe
studiate, si osservano zone di forma globulare fortemente al-
terate circondate dal coating in apparenza scarsamente mo-
dificato. Infine si riscontrano cricche estese in ogni parte
dello strato, che, costituendo vie preferenziali per la penetra-
zione dei sali, giustificano I’irregolaritd con cui si verifica
I’attacco (fig.12).

L’analisi SEM-EDS effettuata in vari punti dello strato su-
perficiale conferma la disomogeneith del medesimo in ter-
mini di composizione chimica. Infatti, nelle zone maggior-
mente alterate del coating sono state riscontrate elevate
concentrazioni di cloro (fino al 30% in peso), mentre questo
elemento ¢ assente o quasi completamente assente in altre
parti dello strato superficiale. L’analisi di diffrazione di rag-
gi X della superficie delle palette (indipendentemente dalla
composizione della lega utilizzata per la fabbricazione del
componente) evidenzia la formazione in seguito ai test di
corrosione di un cloruro misto di sodio e cromo (fig.13).
Pertanto, quest’ultimo elemento sembra essere particolar-
mente reattivo nei confronti dei cloruri; inoltre, la sua distri-
buzione non omogenea all’interno dello strato alluminizzato
¢ coerente con la presenza di zone di reazione disposte a
macchie di leopardo e sovente posizionate nella parte pitl in-
terna del coating.

L’esame microscopico e microanalitico dei campioni al di
sotto dello strato di alluminizzazione pone in evidenza una
significativa differenza di comportamento tra le leghe poli-
cristalline e la lega CMSX-4. Infatti, nel primo caso si os-
servano ampie zone alterate che si estendono al di sotto del-
lo strato superficiale mentre la lega single-crystal presenta
un’interfaccia continua e ben definita tra strato alluminizza-
to e substrato metallico (fig.14).
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Fig.14 Effetto dell’attacco con sali fusi su strato alluminizzato e
matrice di: a= palette in lega Rene 80; b= palette in lega CMSX-4.

Fig.14 Detrimental effect of molten salts attack on surface layer
and bulk of: a= René 80 blades; b= CMSX-4 blades.

CONCLUSIONI

Mediante trattamento di alluminizzazione “Above Pack” e
di diffusione ¢ stato realizzato un coating protettivo su palet-
te di turbina prodotte con superleghe a base nichel Rene 77 e
80 (policristalline) e CMSX-4 (monocristallina).

Lo strato superficiale, spesso 70-80um, & costituito princi-
palmente dalle fasi B (nella parte esterna) e y’. Altre fasi mi-
noritarie possono formarsi nella parte pitt interna del coating
in presenza di concentrazioni sufficientemente elevate di al-
cuni elementi leganti: fase G, Ni3Ta e Co-Ta. I metalli di
transizione Cr, Mo, W, Ta, Ti e Re retrodiffondono verso il
cuore del materiale durante il processo di alluminizzazione,
concentrandosi nella parte pit interna del coating o all’inter-
faccia tra strato superficiale e matrice (Re e Ta).

Lo strato alluminizzato offre un’eccellente protezione dal-
I’ ossidazione, poiché trattamenti prolungati in aria a 1050°C
alterano unicamente la parte pill esterna del coating. Sulla
superficie delle palette si forma un sottile strato (4-5um) di
allumina mentre la fase B si impoverisce di alluminio tra-
sformandosi progressivamente in y’.

Mentre il processo ossidativo interessa solo la superficie del
materiale, la prolungata esposizione a temperatura elevata
causa significative modificazioni microstrutturali del cuore
del componente: crescita del grano della fase v e precipitazio-
ne intergranulare di fasi ricche di cromo (solo nel caso delle
leghe policristalline), crescita e coalescenza dei grani diy’.
Gli strati superficiali ottenuti mediante alluminizzazione so-
no scarsamente resistenti all’attacco di miscele di sali fusi
(cloruro e solfato di sodio).

Dopo poche ore a 950°C il coating appare danneggiato per
la formazione di cricche e di zone di reazione, disposte in
modo casuale e contenenti elevate percentuali di cloro e cro-
mo.

Nel caso delle leghe policristalline René 77 € René 80 I’at-
tacco si manifesta localmente anche nella lega sottostante al-
lo strato protettivo, mentre la matrice delle palette in lega
CMSX-4 non subisce danneggiamenti, probabilmente sia per
I’assenza di bordi di grano sia per il ridotto contenuto di cro-
mo e la presenza di renio, che ostacola i processi diffusivi.
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SUITABILITY OF ALUMINIZING FOR PROTECTION
OF NICHEL SUPERALLOYS TURBINE BLADES
IN OXIDATIVE AND CORROSIVE ENVIRONMENTS

Three kinds of turbine blades (made by casting René 77,
René 80 and CMSX-4 nickel based alloys) were submitted to
an above pack aluminizing treatment. The suitability of this
surface coating for preventing high temperature oxidation
and hot salt corrosion was investigated. Oxidation tests we-
re performed in air at 1050°C for 500 and 1000 h; salt cor-
rosion at 950°C was studied by using a NaCl+Na,SO,, mix-
ture. The microstructure of aluminized blades before and af-
ter these tests was compared by X-ray diffraction, scanning
electron microscopy and electron probe microanalysis. The
composition of both coating and metal substrate was asses-
sed in terms of phases present and concentration profiles of
chemical elements. The oxidation treatments merely chan-
ged the structure of the more external part of the aluminide
diffusion coating: a thin alumina layer (4-5um thick) formed
and the consequent aluminium depletion in the 3 (Al-Ni ty-
pe) phase resulted in the formation of the intermetallic v’
(Ni,Al type). As oxidation treatments involved long-term ex-
position at high temperature the metal substrates underwent
variations in microstructure too.

Grain growth of Y matrix and grain boundaries segregation
of precipitates with a high content of Cr, Ti, W and Mo were
observed to occur in Rene 77 and Reneé 80 alloys. Coarse-
ning and coalescence of ¥ were always observed. The alu-
minide diffusion coating suffered of strong degradation due
to hot salt corrosion: reaction zones randomly placed and
cracks were observed in all the parts of surface layers after
the treatment with molten salts. Moreover, detrimental reac-
tions affected the metal substrate too in the case of René 77
and Rene 80 alloys, while the CMSX-4 blade matrix was not
damaged.

Experimental

The chemical composition and the main mechanical proper-
ties of the alloys used for blade processing are compared in
tables 1 and 2, respectively. René80 alloy, contrary to Rene
77 alloy, contains W and Hf and shows an enhanced percent
of Ti. CMSX-4 is a single-crystal alloy with a rather low ch-
romium percentage, but containing 3 and 6.5 wt. % of rhe-
nium, and tantalum respectively. Rhenium is considered
suitable for improving the blade creep behaviour during
service at high temperatures. This element has been found to
retard the Y particle coarsening by hindering aluminium
diffusion [2, 8].

Turbine blades were submitted to homogenizing treatments.
The solution treatment conditions adopted for CMSX-4 are
scheduled in table 3; René 80 and René 77 blades were kept
at 1150°C for 3h, then cooled at 980°C and held at this tem-
perature for 1h. The three kinds of blades were submitted to
above pack aluminizing in the following conditions: inser-
tion of blades and solid reagents (aluminium fluoride 1%-
aluminium needles 4%- aluminium oxide 95%) in the treat-
ment oven at 700°C, degassing and washing with argon,
holding for 2h at 960°C. A subsequent diffusion treatment
was carried out under argon (0.4mbar) at 1080°C for 8h.
Some turbine blades were held at 1050°C in calm air for
500 or 1000 h.

A sodium sulphate and sodium chloride mixture (3:1 weight
ratio) were deposited on the surface of other specimens,
which were then held at 950°C for 24 h.

The blade microstructure was investigated by XRD (Philips
PW3021, Cu K, radiation) and SEM-EDS (Philips 515-EDS
PV9900).

A B S T R A CT

Results and discussion

Aluminized blade microstructure

A surface layer 70-80tm thick grew on the surface of Reneé
77, Rene 80 and CMSX-4 blades after pack aluminizing and
diffusion (fig. 1). The substrate microstructure is shown in
figures 2 and 3. All the blades under investigation had a
Y+Y matrix, with different volume fractions of 7y ( higher in
the case of CMSX-4 with respect to René 80 and 77). Rene
77 and René 80 alloys showed rather coarse y crystals (fre-
quently greater than 100um) while CMSX-4 is a single cry-
stal alloy. XRD analysis, carried out on the René 77 blade
surface and repeated after progressive removal of part of the
surface coating, showed that the aluminide diffusion layer
contains [ phase (NiAl type) in the more external part and a
mixture of B and vy’ (Ni Al type) near the metal substrate
(fig.4a,b,c). The intermetallic ALNi, was not detected; ac-
tually, it has been reported [2] that this phase may form du-
ring aluminizing but undergoes decomposition during diffu-
sion treatment. It was observed that the position in the XRD
patterns of peaks belonging to 3 phase changes with the di-
stance from the blade surface, which means that its chemi-
cal composition changes too (tab.3). The aluminium con-
tent of B decreased moving towards the scale-substrate in-
terface. Similar coatings (containing B+y’) grew on the sur-
face of René 80 and CSMX-4 blades also. However, the
(Cr.Mo) (Ni,Co) -0 phase was detected in the coating obtai-
ned on the René 80 surface, due to the higher content of Cr,
Mo and W in this alloy (fig.4 patterns d and e). The presen-
ce of tantalum in the CMSX-4 alloy resulted in the formation
of Ni,Ta and Co-Ta phases inside the surface coating (fig.4
pattern f).

The curves of elemental concentration versus depth obtai-
ned by SEM-EDS analyses strengthened the XRD results.
The aluminium concentration within the surface coatings
progressively decreases with the distance from the surface,
while the nickel concentration changes in the opposite way
(fig. 5 and 6). The transition metals were almost completely
absent in the more external part of surface layers (mainly
made of B phase), but accumulated inside the coating near
the interface with the metal substrate. This behaviour is
shown in fig. 5 for Cr, Mo, W and Ti contained in Reneé al-
loys and in fig. 7 for the metals present in CMSX-4 alloy (Cr,
W, Ti, Ta and Re). A very high concentration of rhenium
was observed just below the coating of the CMSX-4 blade;
very likely this accumulation of rhenium is suitable for
slowing down aluminium diffusion towards the blade surfa-
ce during high temperature oxidation treatments [8].

Oxidation tests

Long-period (500 or 1000 hours) oxidation treatments at
1050°C did not appreciably affect either the morphology or
the thickness of the aluminide coatings (fig.1b,c). However,
these treatments resulted in some changes of sample surface
composition. The long-term exposure at high temperature
had two harmful effects on the substrate microstructure:
coarsening and coalescence of v precipitates (fig.8) and
precipitation at the grain boundaries (in the case of René 77
and René 80 only) of phases with a high content of heavy
metals (fig.9). SEM-EDS analysis showed that these last
precipitates were very rich in Cr, Ni, Co, Ti, W and Mo, whi-
ch is consistent with the formation of the so-called “topolo-
gically close packed” intermetallics © or .

XRD showed that during oxidation an alumina layer 4-51m
thick formed on the blade surfaces, which caused the contem-
poraneous aluminium depletion in B phase and its progressi-
ve transformation to Y (fig.10). Contrary, XRD allows to as-
sess that the composition of the internal part of the coatings
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was unchanged after oxidation treatments. This part of the
surface layer contained the following phases: Band vy (in the
case of René 77 coating); B, ¥ and o (for René 80 coating); B,
Y and tantalum-rich phases (for CMSX-4 coating). In the sa-
me manner, only little variations were observed in concentra-
tion curves after oxidation: aluminium percent increases whe-
re alumina film forms, back diffusion of heavy metals towards
the coating-matrix interface further goes on (fig. 11). Also Cr
and Ti partecipate in the formation of the surface thin oxide
film. Conclusively, aluminide diffusion coatings are effective
Jor preventing oxidation of all the kinds of turbine blades un-
der investigation. Oxidation treatments chiefly result in the
Sformation of a thin alumina surface film (which is prone to
exfoliation); however, holding at high temperature causes de-
trimental changes in matrix microstructure like grain growth
and grain boundary precipitation.

Hot salt corrosion test

Severe corrosion of the aluminide diffusion coating happened
already after 24h during the treatment with molten salts car-
ried out at 950°C. The chemical etching happened in a not
homogeneous way, causing the formation of several reaction
zones randomly placed in each part of the coating (fig.12). In
addition, several cracks grew inside the surface layers. SEM-
EDS analyses showed that the reaction zones contained high
percents of chromium and chlorine; Na,CrCl, was identified
as a reaction product by XRD (fig.13). In the case of CMSX-
4 blades only the surface coating underwent corrosion, while
in Rene 77 and Rene 80 blades also the matrices were dama-
ged during this test. The different corrosion behaviour of tur-
bine blades processed by using different nickel alloys may be
tentatively related with their chemical composition. For in-
stance, high chromium percentages seem favour corrosion,
because this element widely takes part in the reaction with so-
dium chloride, while accumulation of rhenium just below the
surface coating could improve corrosion resistance by hinde-
ring diffusion phenomena.
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Conclusions

Aluminide coatings 70-80um thick were obtained by pack
aluminizing and diffusion on the surface of three kinds of
turbine blades (made of René 77, René 80 and CMSX-4 al-
loys, respectively).

These coatings mainly contained B+Y’, the volume fraction
of ¥ increasing with the distance from the blade surface. Al-
loying elements (different from Ni and Co) during this surfa-
ce treatments underwent back diffusion towards the metal
substrate. For this reason the formation of ¢ phase (contai-
ning high percentages of Cr, Mo and Ti) or of Ni,Ta and Co-
Ta precipitates was observed in the more internal part of the
coatings, respectively grown on René 80 or CMSX-4 sub-
strates. Furthermore, high concentration of Ta and Re were
detected in the metal matrix of CMSX-4 blade, just below
the interface with the surface coating.

All the surface coatings were highly effective for preventing
oxidation in air at 1050°C. Oxidation treatments, carried
out for periods up to 1000 hours, only resulted in the forma-
tion of a thin (4-5um) alumina layer on the blade surface;
the simultaneous aluminium depletion in the part of the coa-
tings close to the surface caused the trasformation of B pha-
setoy.

As oxidation treatments involved long-period exposure at
1050°C, some detrimental phenomena were observed at the
blade core: coarsening and coalescence of 7y grains and se-
gregation at the grain boundaries (in the case of Rene 77
and 80 only) of precipitates containing Ni, Cr, Mo and W.
Salt corrosion at 950°C strongly changed the coating micro-
structure. Cracks and reaction zones, showing a high con-
tent of Cr and CI, formed in all the parts of the surface
layers.

The compound Na,CrCl, was identified as a reaction pro-
duct.

The salt corrosion affected only the surface coating of CM-
SX-4 blades, while also the metal substrate suffered of salt
etching in the case of René 77 and Reneé 80 blades.
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