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Introduction

L’acier est un matériau de structure très répandu et très utilisé de nos jours puisque en effet, en 2010 la production

annuelle d’acier a été de 1,414 millions de tonnes [Walters 11]. Cependant, la corrosion de ce dernier peut rapide-

ment fragiliser les structures dans lesquelles il est employé.

A l’heure actuelle, il est vivement conseillé de trouver des solutions pour limiter ou éviter la corrosion de l’acier.

Des normes ont été mises en place dans ce sens pour la construction de bâtiments (norme européenne EN 1993

[AFNOR 05]). Les conditions d’utilisation sont de plus en plus sévères, ce qui implique le développement de

techniques de protection d’efficacité améliorée.

La protection de l’acier peut se faire par plusieurs méthodes. L’une d’elles est liée au traitement de surface réalisé

sur l’acier. Les revêtements électrolytiques sont actuellement largement utilisés dans le domaine de l’anticorrosion,

et ils peuvent être divisés en deux catégories suivant la protection offerte : cathodique ou anodique. Les revête-

ments ayant une protection cathodique vis à vis de l’acier sont le zinc, l’aluminium, le magnésium et le cadmium.

Ces revêtements déposés sur l’acier vont se placer en anode et placer l’acier en cathode. Ainsi, ces revêtements

vont se corroder préférentiellement, c’est ce qui est appelé une protection sacrificielle. Dans cette configuration de

nombreux travaux sont menés pour ralentir la dissolution de ces revêtements afin d’accroître leur durée de vie.

Les revêtements conférant une protection anodique vis à vis de l’acier sont par exemple le chrome et le nickel.

Ces deux métaux sont plus nobles que l’acier et forment des films passifs stables, qui leur confère une très bonne

résistance à la corrosion dans la plupart des milieux corrosifs. En cas de défauts dans le revêtement, l’acier ne sera

cependant plus protégé.

Les procédés électrolytiques produisent des quantités importantes de déchets et le traitement de ces déchets conte-

nant des métaux lourds peut être compliqué à mettre en oeuvre. De plus, lors de l’élaboration de ces revêtements,

des sels métalliques sont utilisés, et certains sont dits cancérigènes [Queruel 08]. Le projet REACH (Registration,

Evaluation, Authorization, CHemicals) vise à limiter les substances néfastes pour l’environnement, dans la conti-

nuité de la réglementation RoHS (Restriction of the use Of Hasardous Substances). Les revêtements électrolytiques,

de par la production de déchets et l’utilisation de sels métalliques cancérigènes, sont fortement concernés par le

projet REACH [Queruel 08].

Depuis une dizaine d’années, des alternatives aux dépôts électrolytiques sont recherchées [Navinsek 99, Legg 96].

Les dépôts PVD (Physical Vapour Deposition) peuvent être une solution intéressante. En effet, ces dépôts pro-

duisent peu de déchets et sont prometteurs quant à leur utilisation pour la protection de l’acier. Navinsek et al. ont

prouvé que des revêtements électrolytiques de cadmium, zinc, nickel et chrome dur pouvaient être remplacés par

des dépôts PVD [Navinsek 99].

L’aluminium a été l’un des premiers métaux suggérés pour des revêtements sacrificiels déposés par PVD

[Brooman 00, Sanchette 95]. Cependant, ces revêtements étaient poreux et ne montraient pas de bonne tenue à
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la corrosion en brouillard salin. En effet, l’aluminium a tendance à se passiver et présente une corrosion de type

localisé [Szklarska-Smialowska 99]. Ceci pourrait entraîner une dissolution trop rapide du revêtement.

De plus, il est nécessaire que le revêtement présente une bonne résistance au grippage et de bonnes propriétés

mécaniques, ce qui n’est pas le cas de l’aluminium pur. Une solution pour avoir de bonnes propriétés mécaniques

est d’allier l’aluminium avec un autre élément ou un autre métal de transition qui apportera un comportement

tribologique suffisant [Bielawski 04].

L’utilisation de dépôts PVD pour remplacer les dépôts électrolytiques nécessite également la mise en place de nou-

veaux systèmes permettant de traiter des pièces en continu, ainsi que le traitement de pièces de grande dimension.

En Slovénie, deux industries utilisent déjà des procédés de dépôt PVD pour remplacer des traitements électro-

lytiques [Navinsek 99]. L’utilisation de dépôts PVD peut donc être envisagée pour l’élaboration de revêtements

sacrificiels à une échelle industrielle.

Le projet ANR ANR-06-MAPR-020 [ANR 10] dont découle le travail présenté dans ce manuscript s’inscrit dans

ce cadre. Différents partenaires industriels et universitaires ont décidé de s’associer pour trouver un revêtement à

base d’aluminium élaboré par voie sèche qui corresponde à différents critères.

Deux critères principaux ont été définis : un bon caractère sacrificiel par rapport à l’acier, et de bonnes propriétés

mécaniques pour être proche des propriétés des revêtements de chrome dur. Un troisième critère serait de pouvoir

déposer le revêtement sur des produits à plat avant mise en forme de la tôle, pour faciliter les procédés de fabrica-

tion. Le revêtement sélectionné pour les deux premiers critères sera donc testé pour le troisième.

Ce manuscrit décrit les différentes étapes de recherche liées à ce projet.

Dans le chapitre 1, un état de l’art sur les propriétés de l’aluminium et notamment le comportement en corrosion

de ce dernier est établi. Un bilan des techniques de dépôt et des propriétés des revêtements obtenus est réalisé.

L’effet d’éléments d’alliages sur les propriétés mécaniques ou électrochimiques des revêtements d’aluminium est

ensuite détaillé ceci afin d’approfondir les mécanismes impliqués dans la modification des propriétés.

Le chapitre 2 présente la démarche et les méthodes expérimentales utilisées au cours de ces travaux. Plusieurs

points sont abordés, tels que les techniques de dépôts utilisées et les méthodes de caractérisation qui ont servi à

l’étude des dépôts. Les expériences électrochimiques sont également décrites ainsi que le protocole utilisé pour

l’étude mécanique.

Le chapitre 3 référence les différents alliages monocouches testés dans ce projet. Plusieurs familles d’éléments

d’alliages ont été incorporées dans les revêtements : des éléments plus nobles et des éléments moins nobles que

l’aluminium. Des alliages ternaires et quaternaires ont également été testés dans une approche préliminaire. Cette

étude exhaustive sur ces nombreuses configurations de revêtements "monocouches" a permis de synthétiser les

résultats sous la forme de deux classifications. Elles ont été réalisées suivant deux critères : les propriétés électro-

chimiques et les propriétés mécaniques.
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Suite à l’étude de ces revêtements, des architectures multicouches ont été élaborées en se référant aux deux clas-

sifications établies précédemment. Ces architectures combinent deux éléments d’alliages dans le but de répondre

aux deux premiers critères définis dans le cadre du projet. Leurs propriétés mécaniques et électrochimiques ont

été caractérisées. Les résultats de cette étude sont développés dans le chapitre 4 ainsi que des propositions de

mécanismes de corrosion pour certaines architectures.

Le chapitre 5 traite du troisième critère défini ci-dessus dans le cadre du projet ANR, et se traduit par une étude

préliminaire du revêtement sélectionné. Ce revêtement ainsi qu’un revêtement d’aluminium pur ont été étudiés en

traction puis en corrosion après déformation.

Enfin, la conclusion récapitule les principaux résultats obtenus au cours de ces travaux et présente des perspectives

pour une étude ultérieure.
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1

Etat de l’art

1.1 L’ALUMINIUM ET SES PROPRIÉTÉS

L’aluminium est le deuxième métal le plus utilisé dans l’industrie, du fait de ses nombreuses propriétés qui en

font un matériau intéressant, et notamment [Vargel 93] : sa légèreté, ses conductivités thermique et électrique, sa

résistance à la corrosion et sa facilité de mise en oeuvre. C’est sur la bonne résistance à la corrosion que va se

focaliser la première partie de cet état de l’art. La figure 1.1 représente le diagramme d’équilibre potentiel-pH, ou

diagramme de Pourbaix. Ce diagramme renseigne sur l’état d’équilibre de l’aluminium dans l’eau pure à 25°C en

fonction du pH et de son potentiel.

Figure 1.1 – Diagramme potentiel-pH de l’aluminium pur dans l’eau à 25°C [Pourbaix 74].

Ce diagramme comprend quatre domaines différents et trois états possibles de l’aluminium.

• Le domaine de corrosion, qui correspond à la dissolution de l’aluminium. Elle a lieu pour des valeurs de pH

inférieures à 4 et supérieures à 9. Elle peut être décrite par les équations suivantes [Vargel 93] :

pH < 4 : Al + 3H+ → Al3+ +
3
2

H2 (I.1)

ou

pH > 9 : Al + H2O + HO− → AlO−2 +
3
2

H2 (I.2)
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• Le domaine de passivation, pour des valeurs de pH comprises entre 4 et 9. Dans ce domaine, on observe la

formation d’un film passif suivant la réaction suivante [Vargel 93] :

2Al + 3H2O +
3
2

O2 → 2Al(OH)3 (I.3)

• Le domaine d’immunité, qui correspond à des potentiels très négatifs. Dans le domaine d’immunité, le métal

est stable et ne s’oxyde pas.

L’aluminium est donc un métal passivé pour des pH compris entre 4 et 9. Au cours de la passivation de

l’aluminium, plusieurs produits peuvent se former lors de différentes étapes décrites par Alwitt [Alwitt 74] :

1. la formation d’un oxyde amorphe (Al2O3) ;

2. la dissolution de cet oxyde ;

3. la précipitation d’un oxyde hydraté.

La première étape mène à la formation de l’alumine, de formule Al2O3, qui est la forme native du film passif. Elle

se développe à l’air et n’est pas hydratée. L’étape suivante implique probablement une réaction d’hydrolyse. Les

espèces hydrolysées de l’aluminium qui se retrouvent en solution dépendent de la température, du pH et de la

concentration en aluminium. En solution diluée à 25°C, les espèces majoritaires d’aluminium sont les suivantes

[Alwitt 74] :

–Al3+ pour pH < 3

–Al(OH)2+ pour 4 < pH < 5

–Al(OH)+2 pour 5 < pH < 6

–Al(OH)−4 pour pH > 6,5

La troisième étape conduit à la formation de la boéhmite γ− AlOOH, qui se transforme par la suite en bayérite, qui

est un oxyde d’aluminium trihydraté α− Al(OH)3 [Vargel 93]. Ce dernier composé est le plus stable des composés

en milieu aqueux [Pourbaix 74].

D’après Bockris et al. [Bockris 97], le film passif est composé d’un mélange d’oxyde d’aluminium et d’oxyde hydraté

d’aluminium. Des analyses du film passif ont montré qu’il est composé de deux couches : une couche interne

composée majoritairement d’alumine et de petites quantités de boéhmite, et une couche externe composée d’un

mélange d’alumine, de boéhmite et de bayérite (figure 1.2).
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Figure 1.2 – Structure du film passif de l’aluminium [Bockris 97].

De par la structure du film passif, l’aluminium est alors sensible à la corrosion localisée, notamment la corrosion

par piqûres en milieu chloruré.

Les principales étapes de la corrosion par piqûres de l’aluminium sont [Szklarska-Smialowska 99] :

– des processus ayant lieu sur le film passif, à l’interface entre le film passif et la solution ;

– des processus ayant lieu dans le film passif ;

– la formation de piqûres métastables qui s’initient et croissent en dessous du potentiel de piqûres puis se

repassivent ;

– la croissance de piqûres stables, à partir du potentiel de piqûres.

Les deux premières étapes sont assez mal connues. Elles dépendent probablement de la structure du film passif

formé en surface de l’aluminium, c’est pourquoi les propriétés de ce dernier seront décrites par la suite. Seront

ensuite abordés la formation des piqûres, le potentiel de piqûres et le cas des piqûres métastables.

1.1.1 Propriétés du film passif

Les propriétés du film d’oxyde dépendent de la composition du matériau, de la structure cristalline et de la

présence ainsi que de la distribution des défauts dans le film passif. Szklarska et al. [Szklarska-Smialowska 92]

affirment qu’au moins une partie du film passif maintient une relation épitaxiale avec le métal sous-jacent et

que les défauts présents dans le film passif sont localisés au-dessus des joints de grains du métal sous-jacent.

Des auteurs ont montré que l’épaisseur des joints de grains de l’alumine est de 8,5 nm. C’est une taille suffi-

sante pour permettre le passage des ions chlorures, de l’eau, mais également d’ions de plus grandes tailles telles

que CrO2−
4 , PO2−

4 ou MoO2−
4 [Szklarska-Smialowska 92]. En solution neutre non complexante, le film d’oxyde

d’aluminium a une solubilité ainsi qu’une conductivité très faibles. Cependant, la polarisation du métal permet

la mesure d’un léger courant, qui résulte de la présence de défauts dans le film d’oxyde [Szklarska-Smialowska 99].

1.1.2 Adsorption et absorption des chlorures au sein du film passif

Le film passif formé en surface de l’aluminium présente de nombreux défauts où peuvent s’adsorber les ions chlo-

rures [Szklarska-Smialowska 99]. D’après Bockris et al. [Bockris 93], les filaments de boéhmite qui traversent le film

passif sont des chemins préférentiels de pénétration des ions chlorures. Cependant, McCafferty [McCafferty 03]
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précise que ce phénomène n’a pas encore été prouvé. Il a étudié d’autres possibilités de pénétration des ions

chlorures dans le film passif, comme leur migration à travers des lacunes d’oxygène. L’ion Cl− ayant un rayon

légèrement supérieur à celui de l’ion O2− (respectivement 1,81 et 1,40 Å), cette première hypothèse est plausible

[McCafferty 03]. Une autre possibilité est la pénétration des ions Cl− au travers de défauts ou de fissures dans le

film d’oxyde, mais ces défauts ne peuvent être traversants sur toute l’épaisseur du film, sans quoi le substrat d’alu-

minium au contact de l’eau se ré-oxyderait immédiatement.

Quel que soit le mécanisme de pénétration des chlorures dans le film passif, leur adsorption augmente linéairement

avec le potentiel [Szklarska-Smialowska 99].

1.1.3 Formation des piqûres

Une fois que les ions chlorures pénètrent dans le film d’oxyde, le processus de corrosion par piqûres commence

à partir des réactions de dissolution qui ont lieu à l’interface métal/oxyde. Pour que ces dissolutions puissent

avoir lieu, des molécules d’eau doivent également être présentes à cette interface pour fournir l’électrolyte

[Szklarska-Smialowska 99].

Le mécanisme de corrosion par piqûres peut s’écrire au moyen de plusieurs réactions. Tout d’abord, l’aluminium

s’oxyde au fond de la piqûre [Vargel 93] :

Al → Al3+ + 3e− (I.4)

Les ions Al3+ formés sont ensuite hydrolysés suivant la réaction [Szklarska-Smialowska 99] :

Al3+ + H2O→ Al(OH)2+ + H+ (I.5)

La présence de ces ions Al(OH)2+ attire les ions Cl− vers le fond de la piqûre pour maintenir la neutralité électrique,

et ces derniers vont réagir avec l’hydroxyde d’aluminium [Szklarska-Smialowska 99] :

Al(OH)2+ + Cl− → Al(OH)Cl+ (I.6)

Enfin, la réaction de ce dernier composé avec l’eau va favoriser une acidification plus intense de la solution en fond

de piqûre, ce qui cause l’auto-propagation de la piqûre [Szklarska-Smialowska 99] :

Al(OH)Cl+ + H2O→ Al(OH)2Cl + H+ (I.7)

Les ions aluminium peuvent également réagir directement avec les chlorures pour former un composé AlCl−4

([Foley 82]) :

Al3+ + 4Cl− → AlCl−4 (I.8)

Ce composé a tendance à stabiliser les piqûres [Szklarska-Smialowska 99]. Un paragraphe ultérieur discutant le

cas des piqûres métastables traitera à nouveau de ce composé.
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La figure 1.3 résume le mécanisme de corrosion par piqûres dans le cas des alliages d’aluminium avec la dissolution

de l’aluminium qui va favoriser la diffusion des chlorures vers le fond de la piqûre et la formation de bayérite.

Figure 1.3 – Schéma du mécanisme de corrosion par piqûres de l’aluminium [Vargel 93].

1.1.4 Potentiel de piqûres

Le potentiel de piqûres est défini comme le potentiel critique à partir duquel commence le phénomène de piqûres

[Galvele 76]. Etant donné que pour soutenir un tel processus des conditions "acides" sont nécessaires, il est cohérent

de dire que le potentiel de piqûres est le potentiel minimum pour lequel une acidité peut être maintenue dans

les piqûres [Galvele 76]. Le pH est donc un élément déterminant de la corrosion par piqûres, et des auteurs ont

montré que le pH de la solution prévaut sur la concentration en chlorures pour déterminer le potentiel de piqûres,

comme le montre le tableau 1.1 [de De Micheli 78]. En effet, ce tableau recense les valeurs du potentiel de piqûres de

l’aluminium dans des solutions avec différents pH et concentrations en chlorures. Un anoblissement du potentiel de

piqûres est relevé lorsque le pH de la solution augmente et pour des teneurs en chlorures constantes. Une évolution

similaire est également mise en évidence lorsque la teneur en chlorure diminue, rendant alors l’aluminium moins

sensible à la corrosion par piqûres. L’avis émis par de De Micheli et al. [de De Micheli 78] peut alors être nuancé.

Le potentiel de piqûres dépend de la concentration en chlorures et du pH, et il n’est pas manifeste que ce dernier

prévaut sur la concentration en chlorures.

Tableau 1.1 – Potentiel de piqûres de l’aluminium dans différentes solutions [de De Micheli 78].

En considérant le gradient de potentiel à l’intérieur des piqûres (en absence d’inhibiteurs), le potentiel de piqûres

peut être exprimé comme la somme de différents paramètres : le potentiel de corrosion du métal en solution acide,
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un gradient de potentiel qui est fonction de la concentration en sel et une polarisation positive pour maintenir un

courant anodique net à l’intérieur de la piqûre. En ce qui concerne l’aluminium, son potentiel de piqûres peut être

exprimé en solution neutre en fonction de la concentration en chlorures dans la solution [de De Micheli 78]. Cette

relation est la suivante pour de l’aluminium pur [Galvele 70] :

Ep = −0,536− 0,073.log(aNaCl) (I.9)

Dans l’hypothèse des solutions diluées idéales, où l’activité est égale à la concentration, le potentiel de piqûres

pour l’aluminium en solution NaCl à 50g/L, (soit 0,85M) et à pH = 7 serait donc de -0,66 V/ENH, ce qui est

plus cathodique que le potentiel observé pour une solution de 1M NaCl à pH = 7. Szklarska-Smialowska et al.

[Szklarska-Smialowska 92] ont montré qu’il existe une relation entre le potentiel de piqûres d’un métal et le poten-

tiel de charge nulle (potential of zero charge PZC) pour lequel la charge électrique totale en surface de l’oxyde d’un

métal est nulle. Ces conditions s’obtiennent pour une valeur de pH donnée qui est le pHPZC.

La charge électrique de surface d’un oxyde est liée à la protonation et déprotonation de groupes hydroxyles suivant

les réactions suivantes [Dumont 90] :

−M−OH + H+ 
 −M−OH+
2 (I.10)

−M−OH + OH− 
 −M−O− + H2O (I.11)

La corrélation entre le PZC et le potentiel de piqûres d’alliages d’aluminium est présentée en figure 1.4 qui montre

que le potentiel de piqûres augmente linéairement avec le PZC.

Figure 1.4 – Potentiel de piqûres de différents alliages en fonction du PZC de l’alliage [Bockris 97].

Le pHPZC de l’oxyde d’aluminium est de 9,2 [Carroll 92]. Pour un pH< pHPZC, la charge totale en surface de

l’oxyde est positive, ce qui va faciliter l’adsorption des ions chlorures. Dans le cas d’alliages d’aluminium, les
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éléments d’alliages dont les oxydes présentent un pHPZC inférieur à celui de l’oxyde d’aluminium vont entraîner

un décalage du pHPZC global vers de plus faibles valeurs, retardant l’adsorption des ions chlorures. La valeur du

potentiel de piqûres sera alors décalée vers des valeurs plus anodiques. Le procédé inverse se produit pour des

éléments d’alliages dont les oxydes ont un pHPZC supérieur à celui de l’aluminium.

Un autre paramètre déterminant le potentiel de piqûres peut également être les dimensions des défauts du film

d’oxydes [Szklarska-Smialowska 92]. La taille de ces défauts va déterminer la vitesse de pénétration des chlorures

et des agents oxydants dans le film passif et ainsi déterminer le potentiel de piqûres. Ce paramètre est cependant

peu discuté dans la littérature, contrairement au PZC et au pHPZC.

1.1.5 Vitesse et croissance de piqûres

La croissance d’une piqûre stable est reliée à une densité de courant minimale notée i et d’une profondeur minimale

notée x [Szklarska-Smialowska 92, Galvele 76]. La variable x.i. peut être utilisée pour déterminer la croissance d’une

piqûre stable. Dès que le système atteint la valeur de x.i = 1, la piqûre commencera à croître. Si le potentiel est

constant, la densité de courant l’est également mais x augmente lorsque la piqûre croît et x.i augmente. Si le

potentiel décroît, la densité de courant décroît également mais la piqûre continue de croître tant que x.i≥1. Ceci

explique que des piqûres peuvent continuer de croître pour des potentiels en dessous du potentiel de piqûres.

Enfin, la piqûre arrête sa croissance si x.i <1, ou parce que le potentiel est inférieur au potentiel de corrosion. Dans

ce cas, l’acidification en fond de piqûre s’arrête. Ces différentes étapes sont montrées en figure 1.5. Dans le cas a, la

piqûre commence à croître car x.i =1. La profondeur augmente et i reste constant ce qui amène à x.i=2 (cas b). Enfin,

le cas c correspond à une chute de potentiel qui s’accompagne d’une chute de densité de courant, donc x.i = 1. La

piqûre continue de croître.

Figure 1.5 – Différentes étapes de croissance d’une piqûre [Galvele 76].
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1.1.6 Piqûres métastables

L’intérêt de l’étude des piqûres métastables est la compréhension des processus menant à leur formation et les

facteurs qui influencent leur transition en piqûres stables [Szklarska-Smialowska 99].

Les piqûres métastables se forment à des potentiels inférieurs au potentiel de piqûres et apparaissent plus fré-

quemment lorsque le potentiel est proche de ce dernier [Pride 94]. Williams et al. ont émis l’hypothèse que la

probabilité de piqûres stables est liée au nombre et à l’intensité de piqûres métastables [Williams 92]. Ceci implique

que l’élément d’alliage pourrait jouer sur la stabilisation des piqûres et non leur initiation [Pride 94].

Pride suggère que la stabilisation des piqûres pourrait être expliquée par une rapide augmentation du courant

dans la piqûre de telle manière que le rapport Ipit/rpit soit maintenu supérieur à 10−2 A/cm [Pride 94], avec Ipit

le courant à l’intérieur de la piqûre et rpit le rayon de la piqûre. D’après Frankel [Frankel 98], la stabilisation des

piqûres est déterminée par le maintien de conditions suffisamment sévères pour empêcher la repassivation.

Enfin, d’après Szklarska et al. [Szklarska-Smialowska 99], les conditions nécessaires pour la croissance de piqûres

stables sont la présence d’un film salin au fond de la piqûre. La présence de ce film résulte d’un important

taux de dissolution du matériau et d’une acidification de l’électrolyte dans la piqûre. Contrairement aux piqûres

stables, la formation de piqûres métastables implique uniquement la première étape de formation des piqûres.

Cette étape conduit à la formation d’une solution agressive dans la piqûre. Cependant, aucune présence de film

salin (composé d’AlCl4 par exemple) en fond de piqûre n’a été observée dans le cas de piqûres métastables

[Szklarska-Smialowska 99]. En effet, le film salin chloruré n’est stable que pour des solutions très acides. La

formation de piqûres métastables ne produirait donc pas une solution suffisamment acide pour que le film salin

reste formé en fond de piqûres. Le pH en fond de piqûre trop élevé pourrait alors favoriser la repassivation des

piqûres métastables.

1.1.7 Morphologie des piqûres

Dans le cas de revêtements minces, les piqûres pénètrent rapidement le film sur toute l’épaisseur, puis deviennent

des piqûres en deux dimensions (2-D). La croissance de la piqûre se fait ensuite par dissolution du métal provenant

d’un anneau autour du point d’initiation de la piqûre [Frankel 90]. Frankel et al. [Frankel 90] ont montré que la

morphologie des piqûres dépend du potentiel auquel l’endommagement se produit. La figure 1.6 montre une

simulation par informatique de la croissance de piqûres sous différents potentiels appliqués, pour des revêtements

d’aluminium en milieu 0,1M NaCl désaéré. Le potentiel de piqûres obtenu varie entre -0,68V/ECS et -0,6V/ECS

en raison de différents facteurs. Le périmètre des piqûres devient de plus en plus circulaire lorsque le potentiel

augmente. Pour un potentiel inférieur à -0,64V/ECS, la croissance de la piqûre est anisotrope. Cette croissance est

liée au fait que le potentiel appliqué est le potentiel de piqûres, et la surface active est une très petite surface de

la piqûre. La croissance de piqûres 2-D dans des films minces est a priori similaire à la croissance de très petites

piqûres 3-D.
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Figure 1.6 – Périmètres de piqûres extrapolés par ordinateur pour différents potentiels dans des revêtements
d’aluminium en milieu 0,1M NaCl désaéré. (a) -0,54V/ECS (b) -0,61V/ECS (c) -0,64V/ECS (d) -0,68V/ECS. Le
grossissement est le même pour les 4 schémas [Frankel 90].

Ren et al. [Ren 05] ont tenté de faire un modèle pour la croissance de piqûres 3-D dans des films anodiques sur de

l’aluminium. Pour pouvoir suivre leur raisonnement, différentes grandeurs sont définies et montrées sur le schéma

1.7.

Figure 1.7 – Schéma d’une piqûre formée sur de l’aluminium.

La croissance des piqûres est contrôlée par un processus diffusionnel des produits dissous depuis l’intérieur vers

l’extérieur de la piqûre. Une petite ouverture de piqûre dans le film sert à limiter la diffusion. De plus grandes

ouvertures vont permettre une dissolution plus importante. Une croissance de piqûre contrôlée par un mécanisme

de diffusion peut expliquer la forme hémisphérique d’une piqûre.

En effet, pendant la croissance d’une piqûre stable, un équilibre dynamique s’établit entre le taux de dissolution

de l’aluminium et le taux de diffusion des espèces depuis l’intérieur de la piqûre vers l’extérieur. A partir d’un

certain potentiel, les taux de dissolution de l’aluminium sur différents sites à la surface interne de la piqûre sont les

mêmes. La piqûre se propage uniformément dans différentes directions, ce qui s’explique par le fait que le taux de

diffusion des espèces est uniforme dans la piqûre. En effet, la distance à parcourir par les espèces est la même quel

que soit l’endroit de la piqûre (figure 1.8a).
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Figure 1.8 – Illustration du développement de piqûres sur de l’aluminium anodisé.

Lorsque le diamètre de l’ouverture de la piqûre augmente, la taille de l’ouverture ne sera plus négligeable comparée

au rayon de la piqûre (figure 1.8b). Ce modèle explique une forme de piqûre hémisphérique, en admettant que la

croissance de la piqûre est toujours contrôlée par la diffusion car la distance entre chaque endroit de l’intérieur de la

piqûre et l’ouverture est la même. Les taux de dissolution dans les différentes directions sont toujours identiques.

Pourtant, la piqûre va avoir une forme plus oblongue du fait de l’agrandissement de l’ouverture de la piqûre.

Cependant, selon le modèle présenté ci-dessus, il devrait y avoir une relation entre le rayon de piqûre R, l’ouverture

de la piqûre r et la profondeur de piqûre t :

R− r = t (I.12)

Des mesures expérimentales ont montré que pour la plupart des piqûres, R− r > t, c’est à dire que les piqûres se

propagent plus rapidement dans les directions latérales. Le mécanisme de propagation des piqûres n’est donc pas

aussi simple que supposé précédemment.

Pour maintenir une dissolution active dans une piqûre, la concentration de produits de corrosion liés à des

chlorures (notée CMe−Cl) dans la piqûre doit être supérieure à une valeur critique. Ces auteurs [Ren 05] ont proposé

le modèle suivant pour expliquer la formation de piqûres de forme oblongue (voir figure 1.8 c ). Lorsque le diamètre

d’ouverture de la piqûre augmente, la solution dans la zone C se mélange en partie avec le reste de la solution. Pour

cette morphologie de piqûre, les distances de diffusion depuis les différents sites dans la piqûre jusqu’à l’ouverture

de la piqûre sont différents. Dans la zone A, la distance de diffusion est la plus courte et dans la zone B, elle

est la plus longue. Bien que les taux de dissolution aux différents endroits de l’intérieur de la piqûre soient les

mêmes au début, une fois que le mélange de la solution commence en zone C, la diffusion des espèces dissoutes

proches de la zone A sera plus rapide due à la distance plus courte. Si le diamètre d’ouverture de la piqûre est
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suffisamment large, il est possible que CMe−Cl décroîsse en dessous de la valeur critique pour une dissolution

active. Les zones proches de la zone A pourraient donc se repassiver temporairement ou être dans un stade instable

de dissolution/passivation. Pendant ce temps dans la zone B, CMe−Cl reste à une valeur élevée, la dissolution et

la diffusion continuent à des valeurs élevées. La piqûre se développe ainsi plus rapidement dans les directions

latérales qu’en profondeur. Il est proposé que bien que le potentiel soit appliqué uniformément sur toute la piqûre,

les taux de dissolution dans les différentes zones pourraient être différents du fait d’une inhomogénéité de la

concentration de la solution.

Bilan

La croissance de piqûres dans des films d’aluminium se fait par un processus diffusionnel, et dépend d’une

densité de courant et d’une profondeur de piqûres minimales. La morphologie de ces piqûres est généralement

hémisphérique du fait de leur croissance par processus diffusionnel.

De plus, la probabilité de piqûres stables est liée à l’occurrence et à l’intensité de piqûres métastables. La différence

entre les piqûres métastables et les piqûres stables est la formation d’un film salin en fond de piqûre pour les

piqûres stables. Ce film se forme dans des conditions très acides, ce qui laisse supposer que la formation de piqûres

métastables ne produit pas de conditions suffisamment acides pour que ce film se forme de manière stable.

1.2 TECHNIQUES DE DÉPÔTS

Les techniques de dépôts utilisées dans le cadre de cette étude pour les matériaux étudiés sont les suivantes : la

pulvérisation cathodique magnétron et l’évaporation assistée par canon à électrons (Electron Beam Physical Vapour

Deposition ou EBPVD). Par la suite cette dernière sera notée EBPVD. La pulvérisation cathodique est connue depuis

la fin du XIXesiècle. Le phénomène de pulvérisation physique a été découvert par Grove en 1852 [Grove 52], et en

1877 Wright a proposé l’utilisation de ce phénomène pour effectuer des dépôts métalliques [Wright 77]. Cependant,

à l’époque les taux de pulvérisation étaient très faibles et l’idée n’a pas eu beaucoup de succès [Richardt 94].

Ces deux techniques utilisées pour élaborer les dépôts sont des techniques d’évaporation physique sous vide, qui

sont des procédés dits "atomistiques". Ces procédés sont en général utilisés pour déposer des films d’épaisseur

de quelques nanomètres à quelques micromètres. Ils peuvent aussi être utilisés pour déposer des architectures

multicouches, des alliages et des céramiques [Sanchette 08]. Les vitesses de dépôt sont comprises entre 1 et

10 nm.s−1 [Richardt 02].

1.2.1 PVD magnétron

L’utilisation de la pulvérisation cathodique magnétron permet de déposer avec des vitesses importantes (3 nm.s−1),

sur de grandes surfaces et de garder une température de substrat plutôt basse [Richardt 94].

Le processus de pulvérisation peut se décrire en trois étapes [Richardt 94] :

– les atomes incidents transfèrent une partie de leur énergie au substrat et deviennent des adatomes ;

– les adatomes diffusent sur la surface jusqu’à ce qu’ils soient désorbés, éjectés par rétro-pulvérisation ou piégés

sur des sites à basse énergie. Lorsque la couche est continue sur toute la surface du substrat, la croissance se

poursuit de manière identique ;
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– les atomes incorporés réajustent leur position à l’intérieur du réseau par des processus de diffusion massique.

Le principe de la pulvérisation cathodique est décrit succintement. Une cible de l’élément à déposer est polarisée

cathodiquement en présence d’argon (avec une pression comprise entre 1 et 10 Pa). Cette polarisation conduit à

une décharge électrique qui va ioniser le gaz d’argon et créer un plasma. Les ions Ar+ sont attirés par la cible et

acquièrent de l’énergie qu’ils vont libérer au contact de cette dernière. Cette énergie est transmise aux atomes de la

cible qui vont être pulvérisés et ensuite se redéposer sur le substrat (figure 1.9a). Dans le cas d’une pulvérisation

cathodique magnétron, un autre élément entre en jeu dans le processus de pulvérisation. Des aimants sont placés

sous la cible (ou cathode) pour créer un champ magnétique tel que les courants électroniques ~Ex~B se referment et

cela va piéger les électrons (figure 1.9b). Ils vont donc se déplacer avec une trajectoire cycloïdale et acquérir une

énergie plus grande et parcourir de plus grandes distances [Richardt 94]. Le plasma créé dans la chambre est alors

confiné et plus proche de la surface de la cathode que dans le cas de la pulvérisation cathodique qui n’est pas

équipée de magnétron. La vitesse de dépôt dépend aussi de la localisation de l’échantillon par rapport à la cible

[Billard 93].

(a) Schéma du mécanisme de pulvérisation phy-
sique [Société Française du Vide 94]. (b) Schéma du principe magnétron [Nouveau 01].

Figure 1.9 – Schéma du principe de la pulvérisation cathodique : mécanisme de pulvérisation (a) et principe de la
pulvérisation cathodique magnétron (b).

Dans certains cas, une pulvérisation réactive est effectuée. Cette dernière est utilisée lorsque l’on désire favoriser

les interactions chimiques entre le matériau à déposer et une atmosphère composée d’un gaz réactif (O, N, C... ).

Des dépôts AlN stoechiométriques ont ainsi pu être déposés grâce à une cible d’aluminium et un mélange Ar-N2

[Richardt 02].

Certains auteurs [Shedden 97] ont remarqué que l’argon s’incorpore parfois dans les revêtements déposés par

magnétron, en étant lié chimiquement avec le matériau. Avec le temps, si l’argon n’est pas lié chimiquement mais

juste emprisonné, il pourra désorber [Shedden 97].

Cavaleiro et al. [Cavaleiro 96] ont travaillé sur la pression atteinte avant la réalisation du dépôt et les propriétés

des revêtements. Ils ont montré que pour des conditions de nettoyage du substrat identiques, la pression dans la

chambre avant de réaliser le dépôt influence les propriétés des revêtements. En effet, plus la pression est faible,
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plus la rugosité de surface du revêtement est importante. Or ils ont montré que la rugosité influence la dureté et

l’adhésion des dépôts. Il est donc important de contrôler la pression atteinte dans la chambre avant de réaliser les

dépôts de manière à obtenir des propriétés de revêtement similaires.

1.2.2 Electron Beam Physical Vapour Deposition (EBPVD)

L’EBPVD fait partie des techniques dites d’évaporation sous vide. Le principe de l’EBPVD est le suivant : le

matériau à évaporer est placé dans un creuset refroidi par de l’eau, où il est chauffé par un courant d’électrons. Ce

courant est produit par un filament de tungstène et défléchi par un aimant. L’énergie des électrons entraîne la fusion

locale du matériau puis son évaporation liée aux basses pressions [Richardt 02]. Le principe de l’EBPVD est résumé

en figure 1.10, où sont représentés le creuset, la source d’électrons émettant le faisceau d’électrons focalisé sur le

creuset et le substrat. Du fait des pressions de vapeur différentes, il est difficile d’obtenir un alliage de composition

chimique homogène à partir d’un seul creuset.

Les avantages de l’EBPVD sont :

– le contrôle facile de la vitesse d’évaporation via un bon contrôle de la puissance appliquée ;

– une vitesse de dépôt élevée : plusieurs dizaines de µm/min [Pawlowski 03] ;

– des contaminations évitées grâce au refroidissement du creuset contenant le matériau à évaporer.

Un alliage multi composants peut être évaporé par faisceau d’électrons à partir d’une source unique, si les pressions

de vapeur pour tous les composants liquides ne diffèrent pas d’un facteur supérieur à 100 pour une température

donnée. Ce n’est pas le cas pour les quatre systèmes étudiés dans nos travaux. La meilleure approche est donc le

mélange des flux de vapeur. Le contrôle de la composition des revêtements est réalisé via la maîtrise des vitesses

de dépôt.

Figure 1.10 – Schéma du principe de l’EBPVD [Pawlowski 03].
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1.2.3 Caractéristiques des dépôts PVD

1.2.3.1 Croissance

Les dépôts de couches minces peuvent croître suivant trois modes : la croissance d’îlots tridimensionnels 3D , la

croissance couche par couche bidimensionnelle 2D, et la croissance combinée 3D/2D qui est une combinaison des

deux précédentes [Richardt 02]. La figure 1.11 montre la représentation schématique des trois modes de croissance

avec l’évolution de la densité d’ilôts en fonction du taux de recouvrement.

Figure 1.11 – Représentation schématique des trois modes de croissance des couches minces. θ est la couverture en
monocouches [Richardt 02] (ML : monolayer).

La croissance 3D aura lieu si les atomes à déposer ont une plus forte affinité entre eux qu’avec le substrat. La

croissance 2D aura lieu si les atomes ont des énergies de liaison avec les atomes du substrat supérieures ou égales

à celles qu’ils ont entre eux. La croissance combinée est une croissance qui commence par une croissance 2D puis

après la formation de quelques couches, se transforme en croissance 3D. La transition entre les deux modes est mal

connue [Richardt 02].

Lors de la croissance d’îlots tridimensionnels, des groupes d’atomes se forment par germination sur la surface

du substrat. Ils continuent ensuite de croître et vont former des îlots, qui vont s’étendre puis former une couche

continue. Ce processus de formation de couche est représenté sur la figure 1.12 [Richardt 02]. Cette figure montre

que la vitesse de formation d’ilôts (dn/dt) diminue avec θ le taux de recouvrement. Les espaces non recouverts

sont par la suite remplis par des nucléations secondaires.

Figure 1.12 – Schéma représentant la densité n d’ilôts en fonction de θ (couverture en monocouche) pendant une
croissance tridimensionnelle [Richardt 02].
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1.2.3.2 Modèle de structure

Movchan et Demchishin [Movchan 69] ont classé les microstructures observées dans les dépôts et ils ont montré

qu’il existe trois zones (plus une zone de transition) qui dépendent du rapport T/Tm, avec T la température du

substrat et Tm la température de fusion du matériau (en degrés absolus). Ces zones sont représentées sur la figure

1.13.

Figure 1.13 – Diagramme de structure de zone pour des couches épaisses obtenues par évaporation [Richardt 02].

La zone 1 correspond à des valeurs basses de T/Tm et des pressions de travail élevées. Elle est de type colonnaire.

Les cristaux de cette zone ont un diamètre qui va en diminuant du bas vers le haut, avec des sommets en forme de

dôme. Leur diamètre augmente avec T/Tm [Richardt 94]. Le mécanisme de croissance de cette zone est déterminé

par la faible mobilité des adatomes en surface [Pawlowski 03].

La zone de transition est une zone de type 1 avec des grains en forme de fibres arrangés les uns à côté des autres

de manière dense [Pawlowski 03].

La zone 2 correspond à des valeurs de T/Tm où le processus de croissance est dominé par la diffusion superficielle

des adatomes. Elle est formée de grains colonnaires. La dimension des grains augmente avec T/Tm [Richardt 94].

Dans cette zone, les adatomes peuvent diffuser latéralement, du fait de leur énergie thermique.

La zone 3 correspond à des valeurs de T/Tm où la diffusion massique influence principalement la structure finale

de la couche. Elle est formée de grains équiaxiaux [Richardt 94]. Dans cette zone, les atomes peuvent diffuser dans

toutes les directions.

Les différentes zones décrites par le diagramme de structure dépendent du rapport T/Tm et ont une influence sur

la microstructure des revêtements.

1.2.3.3 Contraintes internes

La plupart des couches minces déposées par pulvérisation présentent des contraintes internes. Ces contraintes sont

tridimensionnelles et peuvent conduire à une perte d’adhérence du dépôt. Les contraintes des dépôts élaborés par

PVD sont la somme des contraintes structurales (σst), intrinsèques (σI) et thermiques (σt) [Pawlowski 03] :

σ = σst + σI + σt (I.13)
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Les contraintes structurales σst proviennent de la différence de paramètre de maille des réseaux cristallins entre

le substrat et le dépôt. Les contraintes intrinsèques σI proviennent de la croissance du dépôt et en particulier de

l’accumulation de forces atomiques réparties dans le volume de la couche. Les contraintes thermiques σt sont liées à

la différence des coefficients de dilatation thermique du dépôt et du substrat et de la différence entre la température

à la fin du dépôt et la température ambiante [Pawlowski 03].

De manière générale, les contraintes structurales peuvent être négligées du fait de leur faible valeur. Générale-

ment, les dépôts obtenus par pulvérisation ou évaporation sous haute pression (>5x10−3hPa) sont soumis à des

contraintes de tension. Ces contraintes peuvent avoir une influence sur la réactivité des revêtements. En effet, des

auteurs ont montré que l’application d’un champ de contrainte hydrostatique peut augmenter la réactivité électro-

chimique d’un métal [Large 07, Sahal 06, Sahal 04].

1.2.4 Corrosion de l’aluminium déposé par PVD

Le tableau 1.2 recense les propriétés électrochimiques d’un revêtement d’aluminium élaboré par PVD en milieu

chloruré. Dans ce tableau, NC signifie Non Communiqué. Ce tableau montre que le potentiel de piqûres peut

changer selon la méthode de dépôt. En effet, des différences électrochimiques sont observées entre des revêtements

produits par magnétron en courant continu (DC) ou radiofréquence (RF : le signe de la polarisation anode-cathode

est changé à haute vitesse). En revanche, pour une même méthode de dépôt, le potentiel de corrosion change

mais pas le potentiel de piqûres. La variation du potentiel de corrosion est probablement liée au large domaine de

passivation du revêtement. Le potentiel de corrosion dépend également de la présence d’impuretés et de la nature

du substrat.

Tableau 1.2 – Propriétés électrochimiques d’un revêtement d’aluminium.
Ecorr Epiq Milieu pH Température

Al produit par RF magnétron [Moshier 89] -0,9 V/ECS -0,442 V/ECS 0,1M KCl 8 NC

Al produit par DC magnétron [Frankel 89] NC -0,690 V/ECS 0,1M NaCl 10 NC

Al produit par RF magnétron [Davis 90] -1,5 V/ECS -0,488 V/ECS 0,1M KCl 8 NC

1.3 REVÊTEMENTS À BASE D’ALUMINIUM

1.3.1 Microstructure

Le processus de dépôt de type PVD permet une miscibilité d’éléments d’alliage au sein d’un métal plus grande que

celle observée pour d’autres techniques d’élaboration d’alliages. Cette sursaturation peut faciliter la nanostructu-

ration ou la formation de phases amorphes au sein du revêtement [Leyland 04].

Plusieurs types de microstructure ont été observés pour des revêtements élaborés par PVD en fonction de la teneur

en éléments d’alliage. La figure 1.14 illustre l’évolution des microstructures en fonction de la teneur en éléments

d’alliage. Cette figure met en évidence trois types de microstructures en fonction de la teneur en éléments d’alliages.

Ces observations sont en accord avec d’autres résultats de la littératures.
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Figure 1.14 – Evolution de la microstructure de revêtements déposés par pulvérisation en fonction de la teneur en
éléments d’alliage [Hashimoto 93].

Les revêtements avec une faible teneur en éléments d’alliage présentent une solution solide de substitution d’alumi-

nium α-Al [Sanchette 95, Sanchette 09, Shedden 97, Bates 97, Sanchette 98, Sanchette 01]. C’est le cas notamment du

chrome [Sanchette 95, Sanchette 98], du titane [Sanchette 95, Sanchette 98], du molybdène [Bates 97] et du magné-

sium [Griguceviciene 04] pour des valeurs en élément d’alliage respectivement inférieures à 5 % at., 25 % at., 10 %

at. et 4 % at. Dans le cas du nobium et du tungstène, pour de faibles teneurs en élément d’alliage, les revêtements

sont biphasés avec une structure amorphe plus une structure cristalline [Hashimoto 93].

Lorsque la teneur en élément d’alliage augmente, les revêtements peuvent être monophasés ou biphasés : soit une

phase amorphe, soit une solution solide de substitution d’aluminium et une phase amorphe. Les revêtements qui

présentent uniquement une phase amorphe pour des teneurs intermédiaires en élément d’alliage contiennent du

molybdène, du zirconium, du nobium, du tantale et du tungstène [Hashimoto 93]. En ce qui concerne le cas du

chrome et du titane, ils peuvent présenter soit une phase amorphe et une phase cristalline, soit uniquement une

phase amorphe [Sanchette 98]. Pour des teneurs comprises entre 5 et 18 % at. Cr et 27 et 35 % at. Ti, les revêtements

sont biphasés avec une phase amorphe et une solution solide de substitution α-Al. Pour des valeurs comprises

entre 18 et 22 % at. Cr et 35 et 45 % at. Ti, les revêtements sont uniquement composés d’une phase amorphe. Enfin,

pour des valeurs comprises entre 22 et 40 % at. Cr et 45 et 60 % at. Ti, les revêtements sont à nouveau biphasés avec

une phase amorphe et respectivement une phase cristalline β-Cr et une phase α-Ti.

Pour des revêtements avec de fortes teneurs en éléments d’alliage, les revêtements présentent une solution solide

de substitution liée à l’élément d’alliage. Les compositions correspondantes sont : 60-100 % at. Ti [Sanchette 98],

40-100 % at. Cr [Sanchette 98], 58-100 % at. Mo [Bates 97] , 58-100 % at. Mg [Griguceviciene 04], 80-100 % at. Nb

[Hashimoto 93], 80-100 % at. W [Hashimoto 93].

D’après la littérature, l’incorporation de manganèse dans l’aluminium induit des microstructures similaires à celles

développées par voie électrolytique [Moffat 93]. Trois microstructures différentes sont relevées en fonction de la
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teneur en manganèse :

– une phase cristalline d’aluminium pour de faibles teneurs en manganèse (jusqu’à 15 % at. Mn) ;

– un mélange de phase amorphe et de solution solide d’aluminium entre 15 et 25 % at. Mn ;

– une phase amorphe uniquement entre 25 et 45 % at. Mn ;

– une phase amorphe et une phase Al8Mn5 pour des teneurs supérieures à 45 % at. Mn.

Il a été montré que le comportement à la corrosion de ces revêtements dépendait de la microstructure. En effet,

pour des teneurs inférieures à 25 % at. (en présence de la solution solide de substitution d’aluminium), la résistance

à la corrosion diminue. Lorsque la solution solide d’aluminium n’est plus observée (à partir de 25 % at. Mn) la

résistance à la corrosion augmente jusqu’à 45 % at. Mn puis elle diminue à nouveau lors de l’apparition de la phase

Al8Mn5 [Moffat 93]. Il est primordial de bien caractériser la microstructure afin d’avoir une bonne compréhension

des mécanismes de corrosion des revêtements.

1.3.2 Propriétés mécaniques

Certains éléments peuvent améliorer les propriétés mécaniques du revêtement, telles que la dureté ou les proprié-

tés tribologiques. L’incorporation de chrome ou de titane augmente la dureté jusqu’à 10 GPa (80 % at. Cr) ou 8,2

GPa (32 % at. Ti). Ce durcissement est attribué à un effet combiné d’une solution solide de substitution et d’un

affinement de taille de grains [Sanchette 95]. Ensuite, la dureté diminue pour atteindre la dureté des éléments purs

[Sanchette 95]. Ce résultat est confirmé par Hampshire et al. [Hampshire 04].

L’ajout de magnésium augmente également la dureté jusqu’à 4,5 GPa pour des teneurs comprises entre 22 et

27 % at. [Arnell 92].

L’ajout de molybdène améliore les propriétés tribologiques du revêtement, et spécifiquement pour des teneurs

supérieures à 80 % at. [Abu-Zeid 96]. Pour des teneurs à partir de 70 % at. Mo, Bielawski et al. ont remarqué que

cette augmentation de la dureté est liée à un changement de morphologie d’une structure dense à une structure

colonnaire [Bielawski 04]. Ce phénomène est présenté sur la figure 1.15, qui montre que pour de faibles teneurs en

molybdène, la dureté reste à peu près constante à de faibles valeurs, puis à partir de 70 % at., la dureté augmente.

Après 90 % at., la dureté diminue à nouveau. Ce phénomène pourrait être associé à la microstructure du revête-

ment. En effet, à partir de 60 % at. Mo, le revêtement comporte une solution solide de substitution de molybdène.

Au fur et à mesure que la teneur en molybdène augmente et celle en aluminium diminue, l’effet de la solution

solide de substitution sur la dureté est atténué et celle-ci diminue.
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Figure 1.15 – Evolution de la dureté de revêtements Al-Mo en fonction de la teneur en molybdène [Bielawski 04].

L’ajout de tungstène améliore la dureté du revêtement pour des teneurs importantes (supérieures à 40 % at.),

et ceci est lié à un changement de microstructure du revêtement [Stubicar 01]. L’incorporation de terres rares

augmente également la dureté des alliages d’aluminium élaborés au moyen d’une méthode de solidification rapide

[Inoue 98]. Pour des revêtements électrodéposés, l’ajout de manganèse augmente les propriétés des revêtements à

base d’aluminium [Ruan 09].

L’augmentation de dureté pour des revêtements magnétron peut être liée à un affinement de la taille de grains

ou à une augmentation du paramètre de maille. En effet, Cavaleiro et al. [Cavaleiro 02] ont trouvé que dans le

cas de revêtement W-Si, l’augmentation de la teneur en silicium dans le revêtement entraîne un durcissement du

revêtement. Une corrélation a été réalisée entre l’augmentation de la teneur en silicium et l’affinement de la taille

de grains ou l’augmentation du paramètre de maille . Le durcissement est donc lié a priori à ces deux dernières

évolutions.

Les propriétés mécaniques des alliages à base d’aluminium élaborés par PVD dépendent fortement de la nature de

l’élément d’addition mais aussi de la morphologie et microstructure de l’alliage. Ces deux paramètres évoluent lors

de la variation de la teneur en éléments d’addition et permettent d’atteindre des propriétés mécaniques fortement

améliorées en comparaison de celle de l’aluminium pur.

1.3.3 Comportement électrochimique

Comme vu précédemment, les processus de dépôts PVD permettent d’obtenir des revêtements contenant l’élément

d’alliage en solution solide de substitution pour de larges gammes de teneurs en éléments d’alliage. Ce phénomène

permet donc d’étudier le rôle de ces éléments d’alliage au niveau de la corrosion. Les éléments incorporés peuvent

agir de plusieurs manières : soit ce sont des éléments qui améliorent le comportement à la corrosion localisée en

jouant un rôle sur le film passif formé en surface du revêtement, soit ce sont des éléments activants et ils inhibent

le caractère passif du revêtement. La figure 1.16 présente le comportement anodique en milieu salin de différents

alliages d’aluminium déposés par PVD. Cette figure montre que l’incorporation d’éléments d’alliage tels que le

zirconium, le vanadium, le tantale, le nobium et le molybdène mène à un anoblissement du potentiel de piqûres.

Ainsi les modes d’action de ces éléments d’alliage sur le comportement anodique sont relativement complexes et

seront décrits de manière plus précise dans les paragraphes suivants.
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Figure 1.16 – Comportement anodique d’alliages d’aluminium évalué en milieu KCl 0,1M [Shaw 91].

1.3.3.1 Elements d’alliages améliorant la résistance à la corrosion localisée

Un certain nombre d’éléments d’alliage améliore la résistance à la corrosion localisée du revêtement.

De nombreuses études ont été réalisées pour essayer de comprendre comment ces éléments agissent sur le film

passif et conduisent à l’anoblissement du potentiel de piqûres. Marcus a proposé de classer les éléments en deux

catégories : les modérateurs de dissolution métallique ou les promoteurs de passivité [Marcus 94]. Les deux types

d’éléments seront abordés.

Les éléments d’alliage ne s’incorporent pas de manière similaire dans le film passif. Celle-ci a largement été étu-

diée dans le but d’observer les mécanismes qui régissent la passivité des revêtements. Les films anodiques sur des

alliages binaires se forment par migration inverse des cations et des anions. Les espèces cationiques ont en général

des vitesses de migration différentes, ce qui implique la formation de plusieurs couches pour le film anodique : une

couche externe, composée de l’oxyde des cations se déplaçant plus rapidement et une couche interne contenant les

deux espèces cationiques [Alcala 03]. La couche interne est composée d’unités d’oxyde des éléments de l’alliage

organisées en structure amorphe [Alcala 03].

Le rôle des promoteurs de passivité leur est attribué parce qu’ils combinent une grande énergie de liaison métal-

oxyde avec une faible énergie de liaison métal-métal, ce qui est bénéfique pour la croissance du film passif. Les

promoteurs de passivité sont donc des constituants du film passif [Janik-Czachor 98].

En ce qui concerne les modérateurs de dissolution, ils diminuent le taux de dissolution du revêtement

en augmentant l’énergie de rupture de liaison métal-métal. Ils tendent à rester à l’interface film/substrat

[Janik-Czachor 98].

MODÉRATEURS DE DISSOLUTION MÉTALLIQUE — Les éléments d’alliage dits "modérateurs de dissolution mé-

tallique" sont des éléments qui diminuent le taux de dissolution du revêtement, y compris dans les piqûres

[Szklarska-Smialowska 99]. C’est ainsi qu’ils améliorent la résistance à la corrosion localisée. Les modérateurs de

38



1.3 Revêtements à base d’aluminium

dissolution tendent à former un film anodique composé de deux couches. La figure 1.17 montre la constitution d’un

film anodique sur des revêtements Al-Mo en milieu tamponné à base de borate avec un pH de 8,4 et à température

ambiante. La constitution est la même pour des revêtements Al-W. Le film anodique développé sur ces alliages se

compose d’une couche externe constituée principalement d’oxyde d’aluminium, et d’une couche interne composée

d’oxyde d’aluminium et d’élément d’alliage.

Figure 1.17 – Exemple de composition d’un film anodique pour des alliages Al-Mo [Wolowik 99].

Le molybdène et le tungstène modifient la structure de l’oxyde et le rendent plus stable. Il a notamment été

observé [Shaw 91, Davis 91] que la structure du film passif pour des alliages Al-Mo et Al-W est proche d’une

structure α-Al2O3/AlOOH tandis que la structure du film passif pour de l’aluminium pur est plutôt de type

γ-Al2O3/AlOOH [Davis 91]. Les atomes d’aluminium dans l’alumine α occupent des sites octaédriques, tandis

que les atomes d’aluminium dans l’alumine γ occupent des sites octaédriques et tétraédriques, ce qui la rend moins

stable et plus réactive en raison de ces sites tétraédriques. Il a également été montré que le molybdène anoblit le

potentiel de piqûres en limitant l’adsorption des chlorures par formation d’un composé molybdate [Moshier 89].

Le molybdène change donc à la fois la composition du film passif et sa structure, tandis que le tungstène modifie

uniquement sa structure.

Davis et al. [Davis 93] ont également proposé que le mécanisme d’amélioration de la passivité du tungstène

s’explique par un modèle appelé "Solute-Rich Interphase Model" ou SRIM. Dans ce modèle, l’augmentation locale

de la concentration du soluté à l’interface métal/oxyde inhibe l’initiation de piqûres. Si un défaut dans le film passif

est traversant et arrive jusqu’à l’interface métal-oxyde, la région métallique riche en soluté sous le film inhibe la

formation de piqûres en formant une barrière de soluté oxydé et réduit l’adsorption des chlorures. Dans le cas

d’une dissolution locale de l’aluminium accompagnée d’une acidification, la concentration locale de tungstène

dans l’alliage et le film passif va augmenter. L’oxydation du tungstène est plus stable dans les piqûres, où le pH est

plus faible, et cela va entraîner une passivation de la piqûre. La figure 1.18 est une représentation schématique du

SRIM.
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Figure 1.18 – Représentation schématique du SRIM. (a) Région métallique riche en soluté sous le film passif,
qui inhibe la formation de piqûres. (b)Acidification proche d’un défaut et dissolution de l’aluminium, le film
passif sous-jacent devenant alors riche en soluté. (c) La région riche en soluté passive le défaut. Les cercles pleins
correspondent au soluté métallique et les cercles vides correspondent au soluté oxydé [Davis 93].

L’incorporation de cérium agit en revanche sur la composition du film. Le film anodique formé sur des alliages

Al-Ce est formé de deux couches : une couche externe enrichie en oxyde de cérium et une couche interne composée

d’oxyde d’aluminium et d’oxyde de cérium. La couche externe enrichie en oxyde de cérium se forme car les ions

cérium migrent plus vite que les ions aluminium. Cette couche enrichie en cérium empêche la diffusion des ions

aluminium dans l’électrolyte, et de ce fait améliore la passivation [Crossland 98].

PROMOTEURS DE PASSIVITÉ — Les promoteurs de passivité, comme il a été dit précédemment, améliorent les

propriétés du film passif sans forcément empêcher la dissolution de l’aluminium, mais plutôt en empêchant les

chlorures ou l’oxygène de pénétrer dans le film. Lors de la croissance du film anodique, ces éléments d’alliage

induisent la formation d’un film anodique composé d’un mélange d’oxyde d’aluminium et d’oxyde d’éléments

d’alliage, tout en gardant les proportions de l’alliage initial [Habazaki 97, Janik-Czachor 05].

Le tantale et le zirconium, par exemple, contrôleraient la nucléation des piqûres plutôt que leur croissance. Pour

agir sur la nucléation des piqûres, ces éléments d’alliages doivent soit réduire l’adsorption des chlorures en surface

du film passif, soit inhiber la réaction entre les chlorures adsorbés et le film passif, soit empêcher le transport

des chlorures au travers du film [Davis 90]. Des études XPS ont été faites sur les films passifs formés lors de la

polarisation anodique d’alliages Al-Ta et Al-Zr [Davis 90] , et a priori aucun ion chlorure lié chimiquement en

surface du film passif n’a été détecté. La diminution de la concentration des chlorures en surface du film passif

par les éléments d’alliage est donc plausible. Après la polarisation d’alliages Al-Ta, la présence d’oxyde de tantale

Ta2O5 dans le film passif a été montrée. Cet oxyde empêche l’oxygène d’arriver jusqu’au substrat métallique par

effet barrière. Lors de la polarisation, lorsque le potentiel augmente, le champ électrique dans le film agit comme

une force attractive pour les charges négatives, et après un certain temps l’effet barrière de l’oxyde de tantale n’est

plus suffisant pour empêcher le transport des chlorures et de l’oxygène au travers du film passif. Ces derniers

arrivent donc jusqu’au substrat et vont provoquer un début de piqûre. Le mécanisme est le même pour les alliages

Al-Zr, mais l’oxyde de zirconium est moins efficace pour empêcher le transport des ions chlorures et de l’oxygène.
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La piqûre a lieu pour des potentiels plus faibles. Le tantale et le nobium ont le même comportement dans le film

anodique, en formant des oxydes dans les proportions de l’alliage [Janik-Czachor 05].

Dans le cas du chrome, une couche barrière se forme à l’interface métal/film passif, composée principalement de

CrOOH, qui semble restreindre l’oxydation de l’aluminium [Moshier 89]. Cette barrière n’empêche pas la diffusion

de l’aluminium dans l’électrolyte mais empêche les chlorures d’atteindre le substrat. Ceci explique le classement de

cet élément en tant que promoteur de passivité, bien qu’il agisse au niveau du film anodique de manière similaire

à un modérateur de dissolution. L’incorporation de chrome induit un anoblissement du potentiel de piqûres car

il faut que le potentiel atteigne une valeur suffisante pour transformer la couche de CrOOH en CrO3, qui est un

oxyde moins protecteur [Moshier 89].

L’effet protecteur de ces éléments d’alliage pourrait être dû au décalage vers des valeurs plus anodiques du PZC

ainsi qu’au blocage de l’absorption des chlorures grâce aux oxydes des éléments d’alliage [Bockris 97].

1.3.3.2 Elements d’alliage modifiant le comportement électrochimique (corrosion de type généralisé)

Des éléments d’alliage en fortes teneurs dans l’aluminium peuvent changer le comportement du revêtement, en

supprimant le caractère passif. Le revêtement présente alors une corrosion de type généralisé.

Divers éléments tels que le sélénium, l’étain ou le bismuth ont été ajoutés à des anodes sacrificielles Al-Zn pour

tester leur effet sur le comportement à la corrosion [Shibli 05]. L’ajout de sélénium dans ces anodes préparées à

partir de sels fondus entraîne un affinement des grains et une accélération de la corrosion de l’anode. L’étain et le

bismuth ont également montré des accélérations de corrosion de l’anode pour des concentrations de 0,1 % at.

D’autres auteurs ont également testé le comportement d’anodes sacrificielles Al-Zn enrichies en bismuth, ainsi

que le comportement d’alliages Al-Bi [Karaminezhadd 06]. Ces auteurs ont montré que le bismuth est un élément

activant lorsqu’il est incorporé dans des alliages d’aluminium. L’activation apportée par le bismuth serait liée à

une augmentation de l’adsorption des chlorures en surface de l’alliage, ce qui diminuerait l’efficacité de la pro-

tection du film passif. L’ajout de bismuth à des alliages Al-Zn a également pour effet d’augmenter la densité de

courant de corrosion et de décaler le potentiel de corrosion vers des valeurs plus négatives. De plus, l’ajout de

bismuth à des alliages Al-Zn induit une augmentation du nombre de piqûres, qui ont tendance à se rejoindre et

ainsi, l’alliage présente une corrosion plus "uniforme". Des anodes à base d’alliages Al-Zn voient également leur

efficacité augmentée lors de l’incorporation de nanoparticules d’oxyde de cérium [Shibli 08]. La présence de ces

nanoparticules provoque la destruction du film passif en surface de l’alliage, résultant ainsi en une corrosion plus

uniforme et donc plus active de l’alliage.

Le magnésium est également un élément activant pour des alliages d’aluminium. L’ajout de magnésium diminue

la résistance à la corrosion par effet barrière [Baldwin 96]. En effet, lors de l’ajout de magnésium, des auteurs

[Griguceviciene 04] ont observé une diminution du potentiel de corrosion et du potentiel de piqûres de l’alliage.

La raison de cette activité est la faible capacité protectrice du film d’hydroxyde de magnésium [Uksiene 02]. Lors

d’essais en brouillard salin neutre (norme ISO 9227, figure 1.19), l’ajout de magnésium augmente la protection

de l’acier jusqu’à une teneur de 20 % pds (22 % at.). Au delà de cette teneur, la durée d’apparition de la rouille

rouge diminue, atteignant des valeurs bien inférieures à celles de l’aluminium pur pour des teneurs en magnésium

41



1.4 Corrosion de revêtements multicouches

supérieures à 40 % pds. (43 % at.) [Bates 97].

Figure 1.19 – Evolution du temps d’apparition de rouille rouge en fonction du pourcentage massique en magné-
sium pour des revêtements Al-Mg déposés sur acier [Bates 97].

L’incorporation de zinc a également été étudiée pour la corrosion d’alliages d’aluminium. Une faible teneur en zinc

suffit à supprimer les propriétés protectrices du film passif formé en surface de l’aluminium [Bonora 77]. Le zinc est

un élément activant du fait de l’apparition de sites actifs dont le nombre et la distribution dépendent du potentiel

appliqué. Ces sites actifs diminuent les propriétés protectrices du film d’oxyde formé en surface de l’alliage. Des

alliages Al-Zn-Mg préparés par fusion ont également été étudiés en corrosion [Barbucci 97], et il s’est avéré que

seulement 5 % at. de magnésium ou de zinc suffisent à activer l’alliage. L’activation de l’alliage par ces éléments se

fait dans ce cas par apparition d’intermétalliques dans l’alliage qui doivent être des sites où le film passif ne peut

plus se former.

1.4 CORROSION DE REVÊTEMENTS MULTICOUCHES

L’élaboration d’architectures multicouches permet une augmentation de la dureté par rapport aux revêtements

monocouches [Brookes 04]. En effet, de nombreux travaux rapportent une augmentation de la dureté lorsque la

période de l’architecture multicouches diminue [Creus 08, Nordin 99, Sun 10]. L’élaboration de multicouches nano-

structurées permet donc a priori d’obtenir des revêtements d’une dureté importante. Le paragraphe qui suit traitera

de manière générale des mécanismes de corrosion de revêtements multicouches. Ces aspects seront détaillés plus

amplement dans le chapitre 4.

Plusieurs études ont été réalisées sur la corrosion d’architectures multicouches, notamment en alternant de l’alu-

minium et du chrome ou de l’aluminium et du titane. L’étude sur les multicouches Al/Cr [Creus 08] a montré

que lorsque le nombre de couches augmente, le potentiel de corrosion et le potentiel de piqûres augmentent,

améliorant ainsi la résistance à la corrosion. Pour des multicouches Al/Ti, une étude a montré qu’à épaisseur

égale, cette architecture multicouches a une meilleure résistance à la corrosion que l’aluminium pur [Charrier 97].

Dans le cas d’une architecture multicouches composée uniquement de deux couches, la résistance à la corrosion

est également améliorée. Pour des revêtements bicouches Al/Ti, la couche de Ti intermédiaire entre l’aluminium
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et l’acier permet de réduire la porosité et donc de garder un comportement sacrificiel plus longtemps [Creus 99].

Ahn et al. [Ahn 04] se sont penchés sur les mécanismes de corrosion par piqûres d’architectures multicouches et

proposent 5 étapes pouvant survenir lors de la corrosion de cette dernière. Ces cinq étapes sont présentées sur la

figure 1.20.

Figure 1.20 – Schéma représentant les mécanismes de corrosion de revêtements multicouches avec des défauts de
croissance, ou gouttelettes (↑ : anode, ↓ : cathode) [Ahn 04].

En cas de porosité débouchante (1), le fait d’être en présence d’une architecture multicouches va limiter la

propagation d’une piqûre grâce au nombre important d’interfaces.

Dans le cas d’un défaut de croissance détaché du substrat (2), cela permet une diffusion de l’électrolyte en dessous

du revêtement, induisant une corrosion localisée. La situation devient alors similaire à la situation 1.

Si à un endroit de l’architecture il y a un manque d’adhésion entre deux couches (3), la solution peut pénétrer

facilement et entraîner la corrosion des couches concernées. La corrosion des couches internes, notamment à

l’endroit d’un défaut, génère une corrosion de type feuillettante provoquant une délamination de plusieurs

couches. En ce qui concerne un dépôt contenant des gouttelettes (défaut de croissance), il pourra y avoir couplage

galvanique entre la gouttelette et le reste du revêtement, du fait des énergies de liaison différentes. Enfin, la présence

de gouttelettes entraîne des défauts de diffusion d’adatomes lors du procédé de dépôt. La partie inférieure de la

gouttelette est moins dense que la partie supérieure, impliquant une corrosion en crevasse entre le droplet et le

reste du revêtement.

Ainsi, le mode de dégradation de ces architectures multicouches s’avère complexe et semble fortement dépendant

de la période des multicouches. Dans la suite de l’étude, l’optimisation de ce paramètre au regard des propriétés

physico-chimiques et mécaniques s’avèrera nécessaire en complément de l’analyse de la composition chimique de

matériaux constituant cette architecture multicouches.
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1.5 BILAN

Cette synthèse bibliographique a permis d’établir un bilan des connaissances sur la corrosion de l’aluminium et les

caractéristiques d’alliages d’aluminium élaborés par voie physique.

L’aluminium est un métal passivé pour des pH compris entre 4 et 9, et plusieurs produits peuvent se former au

cours de la passivation de l’aluminium : l’alumine Al2O3, la boéhmite γ− AlOOH et la bayérite α− Al(OH)3 qui

est le composé le plus stable en milieu aqueux. Le film passif formé en surface de l’aluminium est composé de deux

couches : une couche interne constituée d’alumine et de boéhmite et une couche externe composée d’alumine,

de boéhmite et de bayérite. La formation de ce film passif implique une corrosion par piqûres de l’aluminium en

milieu chloruré.

Il a été prouvé que les défauts du film passif et notamment l’épaisseur des joints de grains de l’alumine ont une

taille suffisante pour permettre le passage des ions chlorures et de l’eau. Ces espèces ayant un chemin d’accès

pour pénétrer jusqu’au métal sous-jacent, le processus de corrosion par piqûres va s’initier grâce à des réactions de

dissolution à l’interface Métal/Oxyde.

Les paramètres importants de la corrosion par piqûres de l’aluminium ont été évalués. Le potentiel de piqûres dé-

pend du pH de la solution ainsi que du potentiel de charge nulle du métal, et ce potentiel influe sur la morphologie

des piqûres.

Les techniques de dépôts utilisées dans cette étude, la pulvérisation cathodique magnétron et l’EBPVD, ont été

définies ainsi que les caractéristiques des dépôts obtenus. Les dépôts peuvent croître suivant trois modes de

croissance en fonction de l’affinité entre les atomes et le substrat, et leur morphologie dépend du rapport T/Tm

(T : température du substrat, Tm : température de fusion du matériau). Généralement, ces dépôts sont soumis à

des contraintes de tension.

Les processus de dépôt PVD permettent une miscibilité plus grande d’élements d’alliage au sein d’un métal que

celle observée pour des métaux massifs, facilitant ainsi la nanostructuration des revêtements. Plusieurs types de

microstructure sont observées, en fonction de la teneur en élément d’alliage (solution solide de substitution d’alu-

minium, amorphe, biphasé). Il a été montré que le comportement à la corrosion dépendait de la microstructure,

c’est pourquoi il est important de bien caractériser cette dernière. Les propriétés mécaniques des revêtements et

notamment la dureté peuvent être améliorées par la sursaturation liée au dépôt PVD qui induit un changement de

paramètre de maille.

En ce qui concerne les propriétés électrochimiques, l’ajout d’éléments d’alliage peut jouer de deux manières sur

le comportement à la corrosion de revêtements d’aluminium : soit améliorer la corrosion localisée, soit changer

le mode de corrosion en activant le revêtement. Les éléments qui ont un rôle sur la corrosion localisée peuvent

être divisés en deux catégories. Les promoteurs de passivité vont s’insérer dans le film passif et empêcher les

chlorures et l’oxygène de pénétrer dans le film passif. Les modérateurs de dissolution, au contraire, vont agir

sur la dissolution du métal en formant un film passif constitué de deux couches. Les éléments activants jouent
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un rôle sur l’adsorption des ions chlorures en surface du revêtement ou sur l’effet barrière apporté par le film passif.

L’élaboration d’architectures multicouches peut favoriser l’amélioration des propriétés mécaniques et la résistance

à la corrosion en multipliant le nombre d’interfaces. Ahn et al. ont proposé différents mécanismes de corrosion

pour des architectures multicouches, liés principalement à des défauts du revêtement.

A partir de cette synthèse bibliographique, l’étude va se concentrer sur deux objectifs. Dans un premier temps,

l’incorporation d’éléments d’alliage dans des revêtements d’aluminium déposés par PVD et l’étude de leurs ef-

fets sur les propriétés mécaniques et électrochimiques seront réalisées de manière à définir les meilleurs candidats

pour remplir les deux critères définis dans le cadre du projet ANR. Dans un deuxième temps, l’étude d’architec-

tures multicouches nanostructurées combinant des revêtements monocouches ayant des propriétés intéressantes

sera présentée avec pour objectif de combiner une bonne résistance à la corrosion et une tenue mécanique satisfai-

sante.
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2

Méthodes Expérimentales

Ce chapitre décrit les méthodes d’élaboration des revêtements ainsi que les techniques de caractérisation utilisées.

La méthodologie appliquée au cours de ce travail est présentée en figure 2.1. Dans un premier temps, les revête-

ments élaborés sont caractérisés du point de vue de leur composition, de leur morphologie et de leur microstructure

mais également du point de vue de leurs propriétés mécaniques. Ensuite, leurs propriétés électrochimiques sont

déterminées et suivies lors de vieillissement en immersion. L’état de surface est caractérisé après immersion afin

d’identifier la nature des produits de corrosion et de mettre en évidence le mode de dégradation. Enfin, certains

revêtements ont été étudiés en traction avant les essais électrochimiques pour évaluer l’effet d’une sollicitation mé-

canique sur la réactivité de surface. Entre les essais de traction et les essais électrochimiques, des caractérisations

ont été effectuées afin de déceler toute évolution de l’état de surface suite à la déformation du matériau.

Figure 2.1 – Méthodologie employée au cours de l’étude.

Les revêtements que nous avons étudiés sont fournis par trois élaborateurs : le Laboratoire d’Etudes et de

Recherches sur les Matériaux, les Procédés et les Surfaces (LERMPS, UTBM, Montbéliard), HEF R&D (St-Etienne),

et le Commissariat à l’Energie Atomique (LITEN,Grenoble). Ces élaborateurs utilisent deux techniques différentes :

la pulvérisation cathodique magnétron et l’EBPVD.

2.1 ELABORATION DES DÉPÔTS

Les dépôts étudiés sont élaborés suivant deux méthodes de dépôt sous vide : la pulvérisation assistée par

magnétron et l’évaporation assistée par canon à électrons (EBPVD). Les revêtements peuvent être déposés sur
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deux types de substrats : des plaques de verre et des substrats en acier de différents types (qui seront décrits au

début du chapitre 3). Déposer sur des substrats inertes tels que des plaques de verre permet d’obtenir les propriétés

intrinsèques des revêtements. Elles pourront par la suite être comparées aux propriétés des revêtements déposés

sur acier.

2.1.1 Pulvérisation assistée par magnétron

Deux élaborateurs utilisent la technique de dépôt par pulvérisation cathodique magnétron : le LERMPS (Labo-

ratoire d’Etudes et de Recherches sur les Matériaux, les Procédés et les Surfaces, UTBM, Montbéliard) et HEF

R&D (Saint-Etienne). Le réacteur du LERMPS est un réacteur industriel Alcatel SCM 650 d’un volume d’environ

100 litres. Ce réacteur contient 3 sources magnétron de diamètre 200 mm (figure 2.2) ainsi qu’un porte-substrat

rotatif.

Figure 2.2 – Photo de l’enceinte de pulvérisation cathodique assistée par magnétron du LERMPS.Crédit photo :
LERMPS, UTBM.

Les trois cibles sont alimentées par des générateurs de courant continu pulsé. Les paramètres utilisés pour effectuer

les dépôts sont recensés dans le tableau 2.1. Juste avant le dépôt, les substrats aciers sont dégraissés à l’eau

savonneuse, rincés à l’eau puis soigneusement essuyés et installés sur le porte-substrat. L’enceinte est ensuite mise

sous vide (avec un minimum de 5 mPa).

Tableau 2.1 – Paramètres de dépôts du LERMPS.

Débit d’argon
(sccm)

Intensité de la
cible

d’aluminium (A)

Distance
Cible/Substrat

(cm)

Position par
rapport au centre

du
porte-échantillon

(cm)

Pression d’argon
(Pa)

20 3 11 14 0,25

Les paramètres ont été étudiés lors de travaux antérieurs (rapports internes, [ANR 10]), de manière à optimiser

le temps de cycles et d’assurer une homogénéité de la composition chimique des dépôts. Pour l’élaboration

des multicouches, les cibles étaient reliées à un programme de pilotage qui gérait leur intensité, le temps de

pulvérisation de chaque cible et le nombre de cycles à effectuer. Ainsi, l’intensité de la cible d’aluminium était

constante et la cible pulvérisait en continu. Les cibles d’éléments d’alliage avaient également une intensité constante

tandis que le temps de pulvérisation variait suivant la période voulue. Le principe de dépôt est le même en ce qui
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concerne HEF, mais les paramètres sont légèrement différents. Le réacteur est de type TSD 400, et le positionnement

des cathodes par rapport au substrat n’est pas le même (figure 2.3). En effet, les substrats sont sur un tonneau

tournant au centre de la machine et les cathodes placées sur les côtés.

Figure 2.3 – Schéma de l’enceinte de pulvérisation assistée par magnétron d’HEF.Crédit Image : HEF R&D.

En ce qui concerne les paramètres de dépôt, la tension des sources et le débit de gaz ont varié suivant les dépôts

mais certains paramètres ont été fixés et sont répertoriés dans le tableau 2.2.

Tableau 2.2 – Paramètres de dépôts d’HEF.

Pression d’argon (Pa)
Puissance

cathodique (kW)

0,3 entre 5 et 10

2.1.2 EBPVD

Les dépôts EBPVD ont été réalisés par le CEA dans un système de marque Plassys équipé de deux évaporateurs

par faisceau d’électrons. Le principe de la machine est représenté sur la figure 2.4. Les canons à électrons sont de

marque TELEMARK. Les paramètres de dépôt sont regroupés dans le tableau 2.3.

Figure 2.4 – Schéma de l’enceinte EBPVD.Crédit Image : LITEN,CEA.
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Tableau 2.3 – Paramètres de dépôts élaborés par EBPVD.

Tension des canons à
électrons (kV)

Courants d’émission
des canons à

électrons (mA)

Distance
Cible/Substrat (cm)

Pression dans la
chambre (Pa)

8,5 50-600 39 10−4

Avant le dépôt, les substrats sont nettoyés à l’acétone dans un bac à ultrasons, rincés dans de l’alcool puis montés

sur le support dans la chambre à vide. Les substrats sont ensuite nettoyés in situ par bombardement ionique avec

de l’argon au moyen d’un canon à ions (avec une énergie de 500 eV). Avant de commencer à déposer, l’émission du

faisceau d’électrons est augmentée progressivement pour chauffer les sources d’évaporation des métaux jusqu’à

ce que la vitesse de dépôt atteigne des valeurs comprises entre 1 et 4 nm.s−1. Il est difficile d’atteindre une bonne

homogénéité de la composition de l’alliage en épaisseur lors de l’évaporation de deux éléments à partir d’un seul

creuset, en raison des différences de pression de vapeur. C’est pourquoi dans le cadre de cette étude, deux creusets

seront utilisés. Pour obtenir une composition homogène, il est préférable de mélanger les vapeurs issues de deux

creusets séparés.

2.2 TECHNIQUES DE CARACTÉRISATION

Une fois que les revêtements sont élaborés, il est important de les caractériser pour connaître leurs propriétés.

Celles-ci pourront ainsi être étudiée après essais électrochimiques pour déterminer leur évolution. Les mécanismes

de dégradation mis en jeu seront également examinés.

2.2.1 Topographie, morphologie et composition

2.2.1.1 Microscopie optique

La microscopie optique est l’un des premiers outils permettant d’observer la morphologie du revêtement et les

produits de corrosion. Le microscope utilisé est de type LEICA DM6000M, associé à une caméra CCD. Les objectifs

sont de grossissement 10x, 20x, 50x et 100x, et la caméra ajoute un grossissement supplémentaire de 10x. Grâce à

ce microscope, il est possible d’observer les échantillons en lumière blanche ou polarisée, ce qui fait ainsi ressortir

les produits de corrosion présents en surface. La figure 2.5 montre un exemple d’observation en lumière blanche et

lumière polarisée. En lumière blanche, il n’est pas évident de définir les différents produits de corrosion présents

en surface tandis qu’en lumière polarisée, il devient plus manifeste que le produit de corrosion orange au milieu

pourrait être de la rouille rouge, donc un produit de corrosion du fer. Les autres produits de corrosion apparaissent

plus clairs en lumière polarisée et peuvent donc être attribués à des produits de corrosion de l’aluminium. Les

observations au microscope optique ne suffisent cependant pas à caractériser de manière précise les produits de

corrosion.
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(a) (b)

Figure 2.5 – Micrographies optiques d’un échantillon en lumière blanche (a) et en lumière polarisée (b).

2.2.1.2 Microscopie Electronique à Balayage (MEB) associée à la spectroscopie EDS (Energy Dispersive Spec-

troscopy)

La microscopie électronique à balayage associée aux analyses EDS permet d’accéder à la microstructure des

échantillons en surface, avec une résolution de 3 nm pour l’imagerie et 1 µm pour l’analyse. Notre appareil est un

MEB FEI Phillips, Quanta 200 FEG/ESEM. Les images sont obtenues grâce à des détecteurs d’électrons secondaires

(SE) ou rétrodiffusés (BSE). Les images en mode SE permettent d’obtenir des informations sur la topographie de

l’échantillon tandis que les images en mode BSE donnent des indications sur le contraste chimique. La figure 2.6

montre un exemple d’observation d’un échantillon en mode SE et en mode BSE. Sur cette figure, en mode SE les

particules blanches apparaissent comme des monticules en relief par rapport au fond, tandis qu’en mode BSE le

relief est moins marqué. La particule qui était blanche en mode SE apparaît plus foncée en mode BSE, indiquant

une composition d’éléments chimiques moins lourds que le fond.

(a) (b)

Figure 2.6 – Micrographies MEB en mode SE (a) et en mode BSE (b).

Les analyses EDS ont une précision de 1%, et toutes les mesures seront données en accord avec cette imprécision.

Toutes les analyses faites sur les revêtements, que ce soit sur lame de verre ou sur acier, ont montré la présence

d’argon incorporé dans le revêtement, comme il a déjà été remarqué par Shedden et al. [Shedden 97]. La présence

de fer est également remarquée quel que soit le revêtement, à hauteur de 1% pour les revêtements déposés sur
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lames de verre et 2% pour les revêtements déposés sur substrat acier. Cette présence de fer provient du processus

de déposition, qui se fait dans une enceinte en acier. Le fer est probablement légèrement pulvérisé et incorporé dans

les revêtements.

2.2.1.3 Microscopie Electronique à Transmission (MET)

Cette technique de caractérisation, associée à l’EDS, permet d’obtenir de manière plus fine la composition d’une

architecture multicouches, le MEB ne permettant pas d’accéder à la composition de chaque couche séparément.

Grâce au MET, il est également possible d’accéder à la structure cristalline de ces couches. L’appareil utilisé est

de type JEOL JEM 2011. Pour être observables en microscopie électronique à transmission, les échantillons doivent

être transparents aux électrons. Etant donné que l’étude consiste à analyser séparément les couches d’un revêtement

multicouches, les analyses vont se faire en coupe transverse. Pour cela, deux lames d’échantillon sont découpées

(comme montré sur la figure 2.7) puis collées face à face. Ce "sandwich" est ensuite inséré dans une pince en laiton.

L’ensemble est alors découpé en tranches de 200 à 250 µm d’épaisseur, puis aminci par polissage manuel avec du

papier SiC, en diminuant la granulométrie de 1000 jusqu’à 4000. Ces lames minces ne doivent pas dépasser 100 µm

d’épaisseur après polissage.

Figure 2.7 – Réalisation de lames minces. A : Préparation du sandwich. B : Préparation de la lame (a : sandwich, b :
pince en laiton, c : insertion du sandwich dans la pince, d : tube extérieur, e : assemblage final) [Godon 10].

Après un cuvetage au moyen d’un appareil Dimple Grinder, les lames subissent ensuite un amincissement par

bombardement ionique avec un PIPS (Precision Ion Polishing System). Cet appareil produit un faisceau d’argon

ionisé qui bombarde les deux côtés de la lame mince, et les ions d’argon au contact de l’échantillon transfèrent leur

énergie aux atomes de la lame mince, qui sont éjectés (figure 2.8).
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Figure 2.8 – Principe de fonctionnement du PIPS [Godon 10].

2.2.1.4 Micro-spectroscopie Raman

La micro-spectroscopie Raman est une méthode qui permet d’identifier les phases présentes en surface de l’échan-

tillon, à partir de la vibration propre des liaisons inter-atomiques des molécules. Dans le cas de cette étude, l’iden-

tification de phase concernera principalement des produits de corrosion.

L’appareil utilisé est de type Jobin Yvon Horiba, LabRam HR équipé d’un laser He-Ne de longueur d’onde

λ = 633 nm. Le laser est focalisé sur l’échantillon au moyen d’un microscope optique confocal. Le grossissement

utilisé pour les analyses est de 50X. La surface analysée est de 1 µm2.

2.2.2 Microstructure et propriétés mécaniques

Il est également important de caractériser la microstructure des revêtements, car son évolution peut entraîner

des changements dans l’évolution des propriétés électrochimiques des revêtements (chapitre 1 page 35). De plus,

pour vérifier si les revêtements remplissent les conditions demandées au niveau des propriétés mécaniques, il est

indispensable de caractériser ces dernières.

2.2.2.1 Diffraction des Rayons X

La diffraction des rayons X est un outil qui permet d’évaluer la microstructure des revêtements, et de déterminer

les phases qui les composent. Le principe de la diffraction des rayons X repose sur la loi de Bragg (figure 2.9) : un

faisceau parallèle de rayons X de longueur d’onde λ généré par une source en cuivre ou cobalt arrive avec un angle

d’incidence θ sur le revêtement. Ce faisceau est réfléchi avec le même angle θ sur une famille de plans réticulaires

(hkl) de distance dhkl . L’ordre de diffraction est indiqué par n dans l’équation II.1.

Figure 2.9 – Illustration de la loi de Bragg [Godon 10].
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La loi de Bragg , dans ces conditions, s’écrit comme suit :

2 ∗ dhkl ∗ sinθ = n ∗ λ (II.1)

L’appareil utilisé pour cette étude est de type Bruker Advance AXS D8. La source de rayons X est une source

en cuivre de longueur d’onde 0,154 nm. Les phases sont identifiées en comparant les positions et les intensités

relatives des pics obtenues avec celles des diffractogrammes de produits standard (grâce aux fiches JCPDS : Joint

Committee on Powder Diffraction Standard). Les diffractogrammes sont obtenus avec les conditions suivantes : en

mode symétrique θ/2θ (40 °< θ <90 °), avec un pas de 0,04 pour 3 s ; et en mode asymétrique avec un angle de 5 °,

une plage angulaire de 10-90 °et un pas de 0,02 °pour 8 s.

2.2.2.2 Diffraction d’électrons rétrodiffusés (Electron BackScattered Diffraction ou EBSD)

La technique EBSD est une technique de diffraction qui permet d’accéder à la microstructure des matériaux,

notamment à l’orientation et à la taille des différents grains pour un matériau polycristallin. Cette technique

s’utilise en association avec le MEB. L’échantillon est donc placé dans la chambre du MEB, et la platine qui porte

l’échantillon est inclinée de 70 °par rapport à la lentille du microscope comme le montre la figure 2.10 [Pouchou 02].

La distance de travail est de 15 mm.

Figure 2.10 – Positionnement de l’échantillon par rapport au détecteur EBSD [Godon 10].

Lorsque les électrons viennent au contact de la surface de l’échantillon, ils pénètrent celui-ci sur une certaine

profondeur et une partie du faisceau d’électrons est rétrodiffusée hors de l’échantillon. Parmi ces électrons

rétrodiffusés, une partie peut avoir subi une diffraction suivant la loi de Bragg sur certaines familles de plans.

Cette diffraction se fait à 360 °, et chaque plan de diffraction donne lieu à un cône de diffraction dont le sommet

se situe au point d’impact entre le faisceau d’électrons et l’échantillon. L’espacement entre les différents cônes

de diffraction permet d’obtenir la distance entre les plans cristallins. L’indexation des plans cristallographiques

s’effectue par l’acquisition des lignes de Kikuchi (figure 2.11).
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Figure 2.11 – Cône de diffraction et formation des lignes de Kikuchi [Godon 10].

Le balayage du faisceau d’électron sur la surface de l’échantillon associé au détecteur EBSD permet d’obtenir des

cartographies d’orientation cristallographique de l’échantillon.

2.2.2.3 Microdureté

Les tests de microdureté ont été effectués par le LERMPS (UTBM), par microindentation Vickers avec une masse

de 25 g ou par Nano Hardness Test (NHT) avec une charge de 10 mN. Dans le cas de microindentation Vickers,

l’information est semi-quantitative, car il n’est pas possible de s’affranchir de l’effet du substrat, la profondeur

d’indentation dépassant 10 % de l’épaisseur de la couche. Cependant, ces mesures sont utilisées essentiellement

dans un but comparatif afin de déterminer l’effet bénéfique ou non de l’incorporation d’éléments d’alliage dans

l’aluminium. Les résultats donnés dans cette étude sont une moyenne faite sur 10 mesures desquelles ont été

retirées les valeurs aberrantes.

2.2.2.4 Traction

Des essais de micro-traction ont été effectués sur des éprouvettes de traction usinées dans de l’acier puis revêtues

d’un revêtement d’aluminium pur ou d’un revêtement multicouches. La figure 2.12 représente les côtes des

éprouvettes de traction.

Figure 2.12 – Cotes d’une éprouvette de traction (en mm).

Le but de cette étude est de déterminer si les revêtements peuvent être déposés sur substrat avant la mise en forme

de la pièce, tout en gardant de bonnes propriétés électrochimiques. Les éprouvettes sont déformées plastiquement
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par traction uniaxiale dans le sens de la longueur. La micromachine de traction est de type DEBEN MICROTEST

5kN, pilotée en déplacement à vitesse de déformation imposée. Il est possible de faire les essais de traction dans

l’enceinte du MEB-FEG pour suivre les déformations du revêtement au cours de la traction. Différents niveaux de

déformation plastique ont été appliqués.

2.3 TECHNIQUES ÉLECTROCHIMIQUES ET TECHNIQUES DE VIEILLISSEMENT

2.3.1 Montage électrochimique

Le montage électrochimique est représenté en figure 2.13. La cellule est une cellule en verre cylindrique à double

paroi. La température est fixée à 25,0± 0,1 °par un cryothermostat de type Julabo F32MC. La solution est une

solution NaCl à 50 g/L ajustée à pH = 7 par ajout de soude. La solution est aérée et agitée à l’aide d’un agitateur

magnétique avec un barreau aimanté à une vitesse de 200 rpm. Le montage pour les essais comprend trois

électrodes reliées à un potentiostat, qui sont : une électrode au calomel saturé comme électrode de référence (ECS,

avec EECS = 0,245V/ESH), une grille de platine comme contre-électrode et l’échantillon comme électrode de travail.

La surface de travail est délimitée par un vernis de manière à obtenir une aire de 2,25 cm2. Trois potentiostats ont

été utilisés au cours de l’étude : un de type EG&G Princeton Applied Research (modèle 273 A), un de type Modulab

Solartron et un de type Biologic VSP. Chaque série d’échantillons a été testée sur le même potentiostat par souci de

reproductibilité.

Figure 2.13 – Représentation schématique du montage électrochimique.

2.3.2 Courbes de polarisation

Les courbes de polarisation sont tracées après une heure d’immersion dans la solution saline. Un essai potentiody-

namique est effectué entre -150 mV et +150 mV par rapport au potentiel libre de corrosion (OCP), avec un balayage
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de 0,2 mV/s. L’arrêt de la mesure s’effectue pour une densité de courant de corrosion seuil Ith = 100 µA/cm2. La

reproductibilité est effectuée pour le même revêtement sur des échantillons différents, jusqu’à 4 essais par nuance.

Le potentiel et la densité de courant de corrosion sont déduits des courbes de polarisation grâce à l’extrapolation

de Tafel (figure 2.14, [Landolt 93]).

Figure 2.14 – Densités de courants anodique et cathodique (en valeur absolue) d’une réaction d’électrode (échelle
semi-logarithmique) [Landolt 93].

2.3.3 Potentiel-Temps (48h)

Pour étudier le comportement sacrificiel à plus long terme des revêtements, des immersions de 48h sont réalisées.

Au cours de ces immersions, le potentiel à l’abandon du revêtement est mesuré et de manière ponctuelle, des

mesures de résistance de polarisation sont faites dans les conditions suivantes : ± 20 mV/OCP avec une vitesse

de balayage de 0,2 mV/s. L’évolution de la résistance de polarisation donne des informations sur la cinétique de

corrosion tandis que l’évolution du potentiel de corrosion fournit des informations sur la nature de l’interface

électrolyte/échantillon.

2.3.4 Essais de vieillissement accéléré en chambre climatique de type Brouillard Salin

Pour étudier le vieillissement des revêtements, des essais de vieillissement accéléré en brouillard salin ont égale-

ment été effectués, en suivant la norme CCT1 appliquée dans l’automobile (figure 2.15). Le but de ces essais est

d’observer l’apparition de points de rouille rouge indiquant la corrosion du substrat (donc la perte de caractère

sacrificiel). L’évolution du taux surfaçique de rouille rouge est ensuite tracée en fonction du temps, et comparée

avec l’évolution donnée pour des revêtements de zinc électrodéposé d’épaisseur comparable.

Figure 2.15 – Norme automobile CCT1 utilisée pour les tests en brouillard salin en mode cyclique.
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SYNTHÈSE

Les revêtements sont caractérisés après dépôt, pour obtenir leur composition chimique par EDS, leur morphologie

mais également leur microstructure. Leurs propriétés mécaniques sont également déterminées par microdureté et

éventuellement par microtraction. Par la suite, les propriétés électrochimiques des revêtements sur verre ou sur

acier sont obtenues grâces à des méthodes électrochimiques telles que les courbes de polarisation ou des essais

chronopotentiométriques d’immersions de 48h. L’ensemble de ces techniques nous permet de choisir le revêtement

le mieux adapté pour répondre aux critères du projet et de mieux comprendre les mécanismes de corrosion des

architectures multicouches.
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Etude d’alliages monocouches associés au projet

Le but de cette étude est de caractériser l’influence d’éléments d’alliage sur les propriétés mécaniques et électrochi-

miques des revêtements. Une grande partie de ces travaux a été effectuée préalablement ou en parallèle de notre

étude, dans le cadre du projet ANR. Cependant, certaines nuances ont été spécifiquement caractérisées au cours

de cette thèse (Al-Ti, Al-Zn) et des analyses complémentaires ont été réalisées dans le but de préciser certains mé-

canismes de corrosion. Notre travail a également consisté à synthétiser l’ensemble des résultats afin de proposer

des associations de revêtements pour élaborer des architectures multicouches qui puissent présenter de bonnes

propriétés mécaniques ainsi qu’un caractère sacrificiel vis à vis des aciers.

3.1 BILAN DE TRAVAUX ANTÉRIEURS

Les résultats présentés dans cette partie ont été obtenus dans le cadre du projet ANR au sein du laboratoire.

3.1.1 Etude du comportement des métaux de référence

3.1.1.1 Acier

L’acier utilisé comme support pour l’étude des revêtements a été fournis par un industriel. Ses caractéristiques

sont brièvement présentées ci-dessous, sans être détaillées pour cause de confidentialité. C’est un acier bas carbone

utilisé principalement pour emboutissage.

La courbe de polarisation de l’acier est présentée sur la figure 3.1. Le potentiel de corrosion est -0,62 V/ECS et la

densité de courant de corrosion est de 60 µA/cm2.

Figure 3.1 – Courbes de polarisation de l’acier après 1h d’immersion en solution NaCl 50 g/L.
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3.1.1.2 Aluminium

Les revêtements d’aluminium pur (déposés sur verre ou sur acier) ont été fournis par les différents élaborateurs.

Ces revêtements ont été étudiés avant et après corrosion afin de bien connaître ce matériau de référence.

Le diffractogramme de l’aluminium (élaboré sur verre par le LERMPS) est présenté en figure 3.2. Toutes les raies de

diffraction de l’aluminium sont représentées. A partir de la formule de Scherrer et après correction des spectres de

l’erreur expérimentale obtenue à partir d’un cristal de LaB6, la taille de grains du revêtement est calculée : 82 nm.

La formule de Scherrer est la suivante :

B =
kλ

Lcosθ
(III.1)

B : Largeur à mi-hauteur k : constante de Scherrer L : Taille moyenne de grains

Pour vérifier ce résultat et obtenir des informations complémentaires sur les orientations cristallographiques, une

étude EBSD a été réalisée. La cartographie d’orientation présentée en figure 3.3 ne révèle pas de texture particulière

pour le revêtement d’aluminium. La taille de grains obtenue par cette technique est de 24 nm (figure 3.3). La

différence entre ces deux tailles de grains provient probablement du fait que la formule de Scherrer ne prend pas

en compte les micro-contraintes présentes dans le revêtement.

Figure 3.2 – Diffractogramme d’un revêtement d’aluminium.

(a) (b)

Figure 3.3 – Cartographie EBSD (a) et taille de grains (b) d’un revêtement d’aluminium déposé sur verre.
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La microdureté de l’aluminium a été mesurée et la valeur moyenne sur dix mesures donne une valeur de 75 HV.

L’objectif des travaux présentés ici est de renforcer les propriétés mécaniques afin d’améliorer la résistance au

grippage du revêtement. De plus, le développement d’alliages à plus forte résistance mécanique pourrait s’avérer

une solution alternative intéressante aux dépôts électrolytiques de chrome dur dont la dureté avoisine 1000 HV.

Après une caractérisation physique, les revêtements d’aluminium sont étudiés électrochimiquement. Les courbes

de polarisation des revêtements d’aluminium sur verre sont présentées sur la figure 3.4a. Cette dernière montre

que la technique et les paramètres d’élaboration influent sur le comportement électrochimique du revêtement.

En effet, de grandes différences peuvent être observées entre les deux revêtements magnétron, notamment parce

que l’un des deux procédés de déposition est industriel avec une polarisation des substrats acier. L’enceinte

utilisée pour ce procédé n’a pas non plus la même configuration géométrique que l’autre enceinte. Tous les

revêtements d’aluminium sont sacrificiels par rapport aux aciers, avec des potentiels de corrosion compris entre

-0,78 et -1 V/ECS pour les revêtements déposé sur verre (figure 3.4a). La branche anodique présente un large

palier de passivation suivi d’une variation brutale de la densité de courant liée à la corrosion par piqûres. Pour

les revêtements élaborés par HEF, seule l’augmentation brutale de la densité de courant de corrosion est observée.

Le potentiel de piqûres de ces revêtements est très proche du domaine de corrosion des aciers, ce qui limiterait

alors le caractère sacrificiel du revêtement et l’efficacité de la protection de l’acier s’en trouverait perturbée en cas

de couplage entre les deux métaux. Des essais ont été faits pour l’aluminium déposé par le LERMPS sur verre et

sur acier M1, et sont présentés en figure 3.4b.

(a) (b)

Figure 3.4 – Courbes de polarisation des différents revêtements d’aluminium sur verre (a) et sur acier (b) après une
heure d’immersion en milieu NaCl 50g/L.

Le revêtement déposé sur acier présente un potentiel de corrosion décalé vers des valeurs plus anodiques. Cette

courbe traduit probablement un couplage entre l’acier et le revêtement, et la corrosion de l’acier au travers des

défauts du revêtement d’aluminium. Les propriétés électrochimiques des trois revêtements d’aluminium déposés

sur verre sont présentées dans le tableau 3.1. Les propriétés électrochimiques des revêtements d’aluminium fournis

par le LERMPS sont proches des revêtements produits par magnétron radiofréquence recensés au chapitre 1

page 34 [Moshier 89, Davis 90]. Ces similitudes entre nos résultats et la littérature ainsi que les différences entre les

méthodes de dépôt confirment que le processus de déposition a une influence sur les propriétés électrochimiques

des revêtements. Le revêtement EBPVD présente un potentiel de corrosion et un potentiel de piqûres intermédiaires
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entre les deux revêtements déposés par pulvérisation cathodique magnétron. En revanche, la densité de courant de

corrosion est beaucoup plus faible pour le revêtement EBPVD. Ceci est certainement dû au fait que les revêtements

déposés par EBPVD sont moins contraints.

Tableau 3.1 – Propriétés électrochimiques des revêtements de référence après une heure d’immersion.
Ecorr (V/ECS) Epiq(V/ECS) icorr (µA/cm2)

Al magnétron (LERMPS) -1 ,00 -0,57 0,2
Al magnétron (HEF) -0,72 -0,72 0,2

Al EBPVD (CEA) -0,94 -0,61 7.10−3

Une immersion de 48h en milieu salin d’un revêtement d’aluminium magnétron déposé sur acier par le LERMPS a

été faite pour observer son comportement à l’abandon. Les figures 3.5a et 3.5b présentent les évolutions du poten-

tiel d’abandon et de la résistance de polarisation en fonction du temps. Le potentiel reste quasi-constant pendant la

durée de l’immersion à une valeur de -0,66 V/ECS , qui est proche de la valeur du potentiel de piqûres. En ce qui

concerne la résistance de polarisation, elle est assez faible au début de l’immersion, indiquant une réactivité élevée

et donc peut-être une initiation de piqûres. Puis elle augmente, ce qui peut être lié à une repassivation des piqûres.

En fin d’immersion, la résistance de polarisation diminue à nouveau, indiquant une reprise de la piqûration.

(a) (b)

Figure 3.5 – Evolution du potentiel et de la résistance de polarisation de l’aluminium déposé sur acier en fonction
du temps.

Des observations au microscope optique montrent la présence de rouille rouge en surface de l’échantillon

(figure 3.6). Lors de l’immersion, la propagation des piqûres est très rapide [Frankel 98] et elles traversent l’épais-

seur du revêtement. Le substrat est alors localement à nu. Ceci devrait conduire à une aggravation locale de la

corrosion en raison du couplage galvanique. La résistance de polarisation augmente au bout de 10h, traduisant

une diminution de l’agressivité du milieu dans les piqûres. Cette augmentation peut donc s’expliquer par une

diminution du confinement ou de l’acidité à l’intérieur des piqûres en raison de l’accroissement du diamètre de

celles-ci. En effet, lorsque la "piqûre" traverse l’épaisseur du revêtement, la propagation est stoppée et s’effectue

latéralement. Un couplage galvanique avec le substrat va localement accélérer cette propagation.
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Figure 3.6 – Micrographie optique de rouille rouge en surface du revêtement d’aluminium, en lumière polarisée.

La densité de piqûres en surface de l’aluminium après immersion de 48h a été calculée. Elle est de 256 piqûres/cm2,

avec un diamètre moyen de piqûres de 80 µm. La répartition des piqûres en fonction de leur diamètre est

représentée en figure 3.7a. Cette figure montre que la majorité des piqûres a un diamètre compris entre 40 et 60

µm, et que les piqûres peuvent avoir une taille très importante (jusqu’à un diamètre de 300 µm). Les piqûres sont

de forme hémisphérique (figure 3.7b), ce qui peut s’expliquer par un mécanisme de croissance des piqûres contrôlé

par la diffusion comme cela est expliqué dans le chapitre 1 page 25.

(a) (b)

Figure 3.7 – Répartition des piqûres en classes de diamètre (a) et micrographie de piqûres en surface du revêtement
d’aluminium après 48h d’immersion (b).

Des analyses Raman ont été effectuées sur des piqûres (une dizaine) et montrent la présence de lépidocrocite

(γ-FeOOH) et de boéhmite en surface de l’échantillon (figure 3.8). Les pics liés à la boéhmite sont représentés par

des carrés et ont été indexés d’après un spectre de référence de Kiss et al. [Kiss 80]. Les pics liés à la lépidocrocite

sont représentés par des ronds et ont été indexés d’après un spectre de référence de De Faria et al. [De Faria 97]. Sur

la dizaine de piqûres analysées, la présence de lépidocrocite associée à de la boéhmite a été observée deux fois plus

que la présence de boéhmite seule. Ceci confirme que localement, le revêtement d’aluminium ne confère pas une

protection cathodique complète de l’acier. Lorsque ce dernier est mis à nu, une dissolution résiduelle de l’acier est

susceptible de se produire expliquant ainsi la présence de produits de corrosion du fer dans les piqûres débouchant

sur le substrat.
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(a) (b)

Figure 3.8 – Spectres Raman effectués au centre de deux piqûres différentes sur de l’aluminium après immersion
de 48h.

3.1.2 Revêtements à base de métaux purs

Le choix de l’étude de revêtements à base de métaux purs et de métaux avec incorporation d’éléments légers a

été fait dans l’optique d’améliorer les propriétés mécaniques des revêtements. En effet, de nombreux auteurs ont

montré l’effet bénéfique de l’azote soit sous forme d’incorporation soit sous forme de phase[Rebholz 99, Wang 10],

des carbonitrures [Zhou 09] et de certains nitrures métalliques comme le nitrure de molybdène ou le nitrure de

chrome [Car 09] sur la dureté.

3.1.2.1 Revêtements à base d’aluminium : Al-N, Al-C, Al-Si-C, Al-Si-C-N

Des revêtements à base de métaux et d’alliages dopés ont été réalisés par HEF sur verre grâce à l’introduction d’un

gaz réactif dans la chambre de l’enceinte : Al-N, Al-C, Al-Si-C, et Al-Si-C-N. La composition des revêtements est

donnée dans le tableau 3.2.

Tableau 3.2 – Composition des revêtements dopés.
Teneur en azote (% at.) Teneur en carbone (% at.) Teneur en silicium (% at.)

AlN1 7 0 0
AlN2 9 0 0
AlN3 22 0 0
AlN4 30 0 0
AlC1 0 10 0
AlC2 0 13 0

AlSiC1 0 8 2
AlSiC2 0 11 2
AlSiCN 14 10 2

La figure 3.9 montre l’évolution des propriétés électrochimiques des revêtements Al-N obtenues après une heure

d’immersion en milieu salin en fonction de la teneur en azote. L’incorporation d’azote entraîne un anoblissement

du potentiel de corrosion des revêtements, ainsi qu’un anoblissement du potentiel de piqûres jusqu’à 9 % at.

d’azote. A partir de cette valeur le potentiel de piqûres ne se décale plus de manière significative. L’ajout d’azote

augmente le domaine de passivation du revêtement. De plus, la réactivité des revêtements diminue avec l’ajout
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d’azote, les revêtements sont donc plus résistants à la corrosion localisée. Ce résultat est en accord avec des études

faites par Schäfer et Abreu [Schäfer 05, Abreu 10]. Ils ont également observé une amélioration du comportement à

la corrosion lors de l’incorporation d’azote. D’autres auteurs [Jargelius-Pettersson 99] ont proposé un mécanisme

qui pourrait expliquer cette amélioration. En particulier, la présence d’ions ammonium a été détectée dans le film

passif formé sur de l’acier austénitique contenant de l’azote. Jargelius et al. [Jargelius-Pettersson 99] proposent que

la formation des ces ions consomme des protons, conduisant à une augmentation locale du pH. Cette augmentation

favorise la repassivation des piqûres. De plus, ces auteurs ont remarqué que la concentration d’ions ammonium

augmente avec le taux d’azote. D’autres auteurs ont également remarqué la présence d’ions ammonium dans le

film passif formé sur des aciers [Normand 95, Olsson 95].

Les revêtements Al-N sont tous sacrificiels par rapport aux aciers sauf le revêtement contenant 30% d’azote.

Cependant, les valeurs de potentiel de piqûres des revêtements sont plus anodiques que celles des potentiels de

corrosion des aciers et ceci pourrait engendrer des inversions de polarité entre le revêtement et le substrat. L’ajout

d’azote réduit la réactivité des revêtements, confirmant ainsi l’amélioration de la résistance à la corrosion localisée

du revêtement.

Figure 3.9 – Evolution des propriétés électrochimiques des revêtements Al-N en fonction de la teneur en azote.

Le revêtement avec 30% d’azote ayant un comportement électrochimique différent des autres nuances, sa courbe

de polarisation est présentée en figure 3.10 en comparaison avec une courbe de polarisation d’un alliage Al-N

de plus faible teneur. Ce revêtement présente un très grand palier de passivité, et ne présente pas de corrosion

localisée par piqûres en milieu NaCl 5%. Cette évolution dans le comportement du revêtement peut être liée à sa

microstructure. En effet, le revêtement avec 30% at. d’azote présente une phase hexagonale compacte AlN tandis

que les autres revêtements présentent une solution solide d’insertion α-Al. Ce phénomène a également été observé

pour des alliages Al-N magnétron avec différents taux d’azote en milieu acide [Vacandio 97].
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Figure 3.10 – Courbes de polarisation de revêtements Al-N 22 % et 30 % at. après une heure d’immersion en milieu
salin.

La figure 3.11 montre les courbes de polarisation des revêtements Al-C, Al-Si-C et Al-Si-C-N après une heure

d’immersion en milieu salin. L’incorporation de carbone dans les revêtements entraîne un décalage du potentiel

de corrosion vers des valeurs plus négatives mais a un effet très peu marqué sur le potentiel de piqûres ainsi que

sur la réactivité des revêtements. L’incorporation de silicium, en revanche, décale le potentiel de corrosion vers des

valeurs plus négatives et anoblit le potentiel de piqûres. La présence de Si a donc tendance à augmenter le domaine

de passivité et à améliorer la résistance à la corrosion localisée. L’azote a le même effet que le silicium au niveau du

potentiel de corrosion et du potentiel de piqûres. Cependant, l’azote modifie légèrement le comportement anodique

du revêtement (figure 3.11), avec une augmentation moins brutale de la densité de courant après la rupture du film

passif. Ceci indique un changement dans le mécanisme de propagation des piqûres. Ce changement est peut être

lié à la formation des ions ammonium comme suggéré précédemment.

(a) (b)

Figure 3.11 – Courbes de polarisation des alliages Al-C (a) et Al-Si et Al-Si-C-N (b) après une heure d’immersion
en milieu salin.

Tous ces revêtements sont sacrificiels par rapport aux aciers, mais leur potentiel de piqûres est plus noble que

le potentiel de protection habituellement considéré. Le revêtement risque donc de ne pas garder son caractère

sacrificiel.
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(a) (b)

Figure 3.12 – Evolution des propriétés mécaniques des revêtements Al-C, Al-Si-C et Al-Si-C-N en fonction de la
teneur en azote (a) et en carbone (b).

La figure 3.12 montre l’évolution de la dureté des revêtements en fonction de l’élément d’alliage. L’incorporation

d’azote induit un durcissement marqué des revêtements, dépassant la valeur de 1000 HV pour des teneurs en

azote avoisinant les 30 % at. Les revêtements dopés au carbone présentent un durcissement important par rapport

à l’aluminium pur. Cependant l’incorporation de carbone semble présenter un effet seuil avec un durcissement

peu marqué des revêtements lorsque la teneur en carbone augmente. L’incorporation de silicium n’a pas d’effet

marqué sur la dureté par rapport aux revêtements Al-C, tandis que le revêtement Al-Si-C-N a une dureté faible

par rapport aux autres revêtements. Cette différence de dureté est peut être liée à la nature des liaisons présentes

au sein de ce revêtement. En effet, Yate et al. ont proposé que l’évolution de la dureté de revêtement Al-C, Al-N et

Al-C-N élaborés par magnétron radiofréquence soit liée au type de liaision plutôt qu’à la microstructure [Yate 09].

De plus, Wang et al. ont mis en évidence que l’incorporation d’azote dans une structure Si-C change la nature des

liaisons chimiques pour donner des liaisons de type Si-N, C-C et C-N [Wang 10]. De plus, Yate et al. [Yate 09] ont

montré que les revêtements Al-C et Al-C-N sont moins durs que les revêtements Al-N probablement en raison des

liaisons C-C dans ces revêtements. Ainsi, la chute de dureté observée pour l’alliage Al-Si-C-N pourrait être liée

à des changements similaires de la nature des liaisons chimiques. L’incorporation d’azote dans l’alliage Al-Si-C

transformerait les liaisons chimiques Si-C en liaisons C-C ce qui adoucirait le revêtement.

3.1.2.2 Revêtements à base de tantale, chrome et molybdène

Plusieurs revêtements à base de métaux purs et métaux dopés ont été réalisés sur verre par PVD magnétron. Le

tableau 3.3 recense les propriétés électrochimiques déduites des courbes de polarisation pour le tantale, le tantale

dopé à l’azote, le chrome, le chrome dopé à l’azote et un alliage Cr-Al.

Tableau 3.3 – Propriétés électrochimiques des revêtements à base de métaux purs et métaux dopés après une heure
d’immersion en milieu salin.

Ecorr (V/ECS) Epiq(V/ECS) icorr (µA/cm2)
Cr -0,045 - 0,0015

Cr EBPVD -0,126 - 0,008
Cr50Al50 -0,570 -0,372 0,25

CrN (stoechiométrique) 0,122 - 0,013
Ta -0,491 - 0,012

TaN -0,110 - 0,005
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Le revêtement de chrome a un potentiel de corrosion très noble et une réactivité très faible, due à la couche passive

qui se forme en surface qui est très protectrice. Les courbes de polarisation des revêtements chrome (magnétron et

EBPVD) sont très similaires, aussi seule la courbe de polarisation du revêtement chrome élaboré par magnétron est

montrée (figure 3.13). L’ajout d’azote anoblit considérablement le potentiel de corrosion du revêtement, comparé

au revêtement de chrome pur. Cependant, les deux comportements restent similaires. Le revêtement Cr50Al50,

en revanche, présente un comportement similaire à l’aluminium pur, avec un palier de passivation suivi d’une

corrosion par piqûres. L’incorporation de chrome dans l’aluminium implique un décalage du potentiel de corro-

sion vers des valeurs plus nobles ce qui pourrait favoriser des inversions de polarité en cas de couplage avec le

substrat acier. Ce résultat peut paraître surprenant étant donné que pour ces teneurs de chrome, les revêtements

magnétron présentent une solution solide de chrome β-Cr. Les revêtements devraient donc présenter une courbe

de polarisation plus proche de celle de l’aluminium. Cependant il est probable que l’allure de la branche anodique

correspondant au phénomène de piqûration soit similaire à celle de l’aluminium en raison d’une dissolution

préférentielle de celui-ci. En effet, l’aluminium est un élément moins noble que le chrome d’après l’échelle des

potentiels standards [Lide 95], il risque donc de se dissoudre préférentiellement lors de la rupture du film passif.

Figure 3.13 – Courbes de polarisation des revêtements à base de métaux purs et métaux dopés après une heure
d’immersion en milieu salin.

Les revêtements à base de tantale présentent un large palier de passivation (figure 3.13), lié à un blocage de la

surface par le film passif qui se forme. En effet, le tantale se recouvre rapidement d’un film d’oxyde à base de

Ta2O5, qui bloque le transfert de charges entre le revêtement et les espèces adsorbées [Kerrec 95]. Le revêtement à

base de tantale dopé à l’azote présente également ce palier lié à la formation d’un film protecteur, avec cependant

une densité de courant de passivation légèrement plus faible, indiquant une protection du film passif plus efficace.

Ce phénomène peut être lié à un film passif plus dense et plus compact. Une autre explication est la composition

ou la structure du film passif formé sur les revêtements de tantale dopé à l’azote qui est différente de celle obtenue

avec les revêtements de tantale pur.
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Plusieurs revêtements à base de molybdène et de molybdène dopé à l’azote ont été déposés sur verre, par

pulvérisation cathodique assistée par magnétron, avec différentes épaisseurs. Les propriétés de ces revêtements

sont répertoriées dans le tableau 3.4. L’allure des courbes de polarisation des différents revêtements molybdène

et molybdène dopés à l’azote est similaire, et une seule courbe est donc représentée sur la figure 3.13, celle

du revêtement Mo 0,7 µm. L’épaisseur du revêtement a très peu d’influence sur le potentiel de corrosion, en

revanche elle a beaucoup d’influence sur la réactivité du revêtement. Ceci peut s’expliquer par la présence de

contraintes internes au sein du revêtement, dont le niveau dépend de l’épaisseur. En effet, il a été montré que

l’application d’un champ de contrainte hydrostatique conduit à un accroissement de la réactivité du métal de

manière conséquente [Large 07, Sahal 06, Sahal 04]. L’incorporation d’azote n’a pas d’influence sur l’allure des

courbes. Pour des épaisseurs similaires, mais des teneurs en azote différentes, l’incorporation d’azote entraîne

un anoblissement du potentiel de corrosion sans affecter de manière conséquente la réactivité. La corrosion des

revêtements à base de molybdène est donc fortement dépendante de l’épaisseur du revêtement, et ainsi du niveau

de contraintes internes.

Tableau 3.4 – Conditions d’élaboration et propriétés électrochimiques des revêtements à base de molybdène.
Epaisseur (µm) Pression de vapeur d’azote (sccm) Ecorr (V/ECS) icorr (µA/cm2)

Mo 0,7 0,7 0 -0,201 0,55
Mo 5,7 5,7 0 -0,216 2,9
Mo 4,9 4,9 5 -0,156 1,9
Mo 5,6 5,6 10 -0,155 2,2

Les métaux purs ont des duretés comprises entre 500 et 1000 HV, et l’ajout d’azote augmente considérablement

la dureté de ces revêtements, quel que soit le métal considéré (figure 3.14). Cependant, cette incorporation

conduit également à des contraintes internes de compression très importantes, ce qui pourrait être néfaste pour

la tenue mécanique du revêtement. Ces deux phénomènes ont déjà été observés et attribués à un changement de

microstructure lors de l’incorporation d’azote.

(a) (b)

Figure 3.14 – Dureté (a) et contraintes internes (b) des métaux en fonction du type de revêtement.

Pour des alliages CrN [Rebholz 99] et pour des alliages SiCxNy [Wang 10], la dureté augmente grâce à un

renforcement de la solution solide d’insertion, et l’augmentation de contraintes internes est liée à une augmentation

de la distortion de la maille [Wang 10]. De plus, Tan et al. [Tan 11] ont montré que la production d’alliages
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CrNx par pulvérisation réactive produit une densification du revêtement. Tous les revêtements à base de métaux

purs et métaux dopés présentent donc des propriétés mécaniques intéressantes et pourraient être incorporés

dans une architecture multicouches en tant que revêtement avec de bonnes propriétés mécaniques. Cependant,

le taux important de contraintes internes de compression de certains revêtements les élimine comme candidats,

notamment les revêtements à base de tantale, car des problèmes d’adhérence sont observés.

3.1.3 Revêtements d’alliages d’aluminium Al-X (alliages binaires)

L’ajout d’éléments d’alliage dans l’aluminium a été réalisé pour étudier l’influence de ceux-ci sur les propriétés du

revêtement. Les éléments choisis seront divisés en deux catégories : les éléments plus nobles et les éléments moins

nobles que l’aluminium d’après la classification des potentiels standards des métaux en milieu salin [Lide 95].

3.1.3.1 Revêtements avec un élément d’alliage "plus noble" que l’aluminium

Des éléments plus nobles que l’aluminium ont été incorporés dans des revêtements déposés sur verre. Le tableau

3.5 recense les différentes compositions élaborées pour chacun de ces éléments.

Tableau 3.5 – Composition des revêtements avec des éléments d’alliage plus nobles que l’aluminium.
Alliage % Atomique % Massique

Al-V De 13 à 29 De 3 à 14
Al-Si De 3 à 13 De 19 à 59

Al-Cr (EBPVD) De 6 à 33 De 11 à 49
Al-Ti (EBPVD) De 2 à 32 De 4 à 45

Al-Zr De 1 à 26 De 4 à 54
Al-Ni 8 16

Chacun des revêtements a été étudié par diffraction des rayons X, et les résultats sont synthétisés en figure 3.15.

Les diffractogrammes individuels de chaque revêtement sont développés en annexe 1. Tous les revêtements pré-

sentant une faible teneur en élément d’alliage (0-3 % at. Zr, 0-12 % at. V, 0-23 % at. Ti, 0-12 % at. Cr, 0-8 % at. Ni,

0-13 % at. Si) sont composés uniquement d’une solution solide de substitution d’aluminium en accord avec la litté-

rature [Sanchette 95, Sanchette 09, Shedden 97, Bates 97, Sanchette 98, Sanchette 01]. La technique de pulvérisation

magnétron permet en effet d’augmenter la solubilité de l’élément d’alliage dans l’aluminium au-delà des teneurs

indiquées dans les diagrammes binaires [Leyland 04]. Les revêtements Al-Zr sont tous composés de cette phase

cristalline, avec un affinement de la microstructure qui se traduit par un élargissement des raies de diffraction.

Pour de plus fortes teneurs en élément d’alliage, trois comportements sont observés. D’importantes teneurs en ti-

tane dans les revêtements EBPVD conduisent à une structure cristalline correspondant à une solution solide de

titane, et aucun revêtement ne présente de phase amorphe. Ceci est contraire à ce qui est obtenu pour des revê-

tements élaborés par magnétron [Sanchette 98, Hashimoto 93] qui présentent pour des teneurs intermédiaires en

titane une phase amorphe et une solution solide de substitution d’aluminium ou uniquement une phase amorphe.

Ceci pourrait provenir du fait que les dépôts réalisés par EBPVD sont moins denses.

Pour des teneurs moyennes en vanadium, deux phases sont observées : une solution solide d’aluminium ainsi

qu’une phase cristalline AlxVy. Lorsque la teneur en vanadium augmente, le revêtement présente une microstruc-

ture proche d’un alliage amorphe.
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Enfin, pour des teneurs moyennes en chrome, une phase amorphe est observée et lorsque la teneur en chrome

augmente, le revêtement est biphasé : une solution solide d’aluminium plus une phase amorphe. Ce résultat est

concordant avec des résultats obtenus par Sanchette et al. pour des revêtements Al-Cr élaborés par pulvérisation

cathodique assistée par magnétron [Sanchette 09].

Figure 3.15 – Structure cristallographique des revêtements en fonction de la teneur en éléments d’alliage.

Les propriétés électrochimiques de ces revêtements ont été déduites des courbes de polarisation après une heure

d’immersion en milieu salin. Les domaines de potentiel de corrosion et de potentiel de piqûres sont montrés sur la

figure 3.16. L’évolution de Ecorr, Epiq et icorr est montrée pour chaque élément en annexe A.3.

Figure 3.16 – Evolution des propriétés électrochimiques en fonction de l’élément d’alliage après une heure
d’immersion en milieu salin.

Tous les revêtements hormis Al-Ni et Al-Cr (avec 22 et 31 % atomiques) sont sacrificiels par rapport aux aciers.

L’incorporation de titane et de zirconium décale le potentiel de corrosion de l’aluminium vers des valeurs plus

négatives et décale le potentiel de piqûres vers des valeurs plus nobles, améliorant ainsi la résistance à la corrosion

localisée. En effet, le zirconium est un promoteur de passivité et contrôle la nucléation des piqûres en retardant
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l’adsorption des chlorures au sein du film passif formé d’aluminium et d’oxyde de zirconium (chapitre 1 page

40). Il a été prouvé que l’oxydation d’alliage Al-Ti favorise la formation d’un film passif constitué d’oxyde de

titane et d’oxyde d’aluminium [Nettikaden 10]. Le titane joue donc également un rôle de promoteur de passivité,

anoblissant ainsi le potentiel de piqûres. L’ajout de vanadium, de chrome, de nickel ou de silicium dans le

revêtement, en revanche, décale fortement le potentiel de corrosion ainsi que le potentiel de piqûres vers des

valeurs plus nobles. Ce résultat est concordant avec la littérature pour des alliages Al-Cr élaborés par pulvérisation

cathodique assistée par magnétron [Creus 04].

Tous les revêtements ont un potentiel de piqûres supérieur au potentiel de protection habituellement utilisé pour

l’acier, et ceci pourrait engendrer une perte de caractère sacrificiel lors d’un couplage entre le revêtement et le

substrat.

L’allure des courbes de polarisation des revêtements Al-Ni, Al-V, Al-Zr et Al-Si est très similaire à celle de

l’aluminium pur. Leurs courbes de polarisation ne sont donc pas présentées ici. En revanche, l’ajout de chrome

ou de titane modifie l’allure de la partie anodique de la courbe, notamment la partie correspondant à la piqûration,

indiquant ainsi un mécanisme de piqûration différent de celui de l’aluminium pur (figure 3.17). Ce mécanisme est

peut-être relié à la formation d’oxydes de titane ou de chrome CrOOH ou Cr2O3 (ce composé étant le plus stable

des produits de corrosion du chrome en solution neutre [Beverskog 97]), comme vu au chapitre 1 page 40.

Figure 3.17 – Courbes de polarisation des revêtements Al-Ti et Al-Cr après une heure d’immersion en milieu salin.

Pour mieux étudier l’influence des éléments d’alliage sur la réactivité des revêtements en milieu salin, les courbes

de polarisation des revêtements contenant 20 % massiques d’éléments d’alliage sont présentées en figure 3.18. La

représentation en fonction du pourcentage massique est ici choisie afin d’avoir des valeurs comparables de teneur

en élément d’alliage. L’ajout de titane ou de zirconium ne modifie pas considérablement le potentiel de corrosion

de l’aluminium, ni le potentiel de piqûres pour le titane. En revanche, le vanadium, le silicium, le chrome ou le

nickel anoblissent de manière significative le potentiel de corrosion ainsi que le potentiel de piqûres, améliorant

ainsi la résistance à la corrosion localisée.
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Il est possible d’établir une corrélation entre l’évolution des potentiels de corrosion des revêtements et la valeur du

potentiel standard rédox des éléments d’alliages. La classification des potentiels standard des différents couples

associés aux éléments d’alliage est la suivante [Lide 95] : Ni>Cr>Si>V>Zr>Ti

Figure 3.18 – Courbes de polarisation des revêtements à 20 % massiques après une heure d’immersion en milieu
salin.

La distorsion de la maille cristallographique induite par l’ajout d’un élément d’alliage est aussi un paramètre à

prendre en compte, car il a déjà été montré que cette distorsion peut entraîner un changement de comportement

électrochimique [Large 07, Sahal 06]. La classification des potentiels de corrosion des alliages Al-X après une heure

d’immersion en milieu salin est : Al-Ni>Al-Cr>Al-Si>Al-V>Al-Zr>Al-Ti. L’incorporation de métaux de transition

améliore la résistance à la corrosion, en renforçant la stabilité du film passif. De nombreux auteurs ont travaillé

sur l’amélioration de la résistance du film passif en milieu salin, et ont montré que cette amélioration provient

de l’incorporation d’oxydes plus stables dans le film passif qui vont alors empêcher la dissolution du substrat

et entraîner une adsorption moins importante des ions chlorures (chapitre 1 page 40) [Crossland 98, Moshier 89,

Shaw 91, Janik-Czachor 05]. Le zirconium et le titane, par exemple, limiteraient la croissance des piqûres en formant

un oxyde en surface de l’alliage empêchant ainsi la migration des ions chlorures et de l’oxygène jusqu’à l’alliage

[Davis 90, Janik-Czachor 05] tandis que le chrome forme une couche d’oxyde à la base du film passif qui empêche

également les chlorures d’atteindre le métal sous-jacent [Moshier 89]. De plus, les oxydes de titane, zirconium,

chrome et silicium présentent des pHPZC inférieurs à celui de l’aluminium [Pechenyuk 99], ceci expliquant

également l’anoblissement du potentiel de piqûres (chapitre 1 page 24).

La figure 3.19 montre l’évolution de la dureté en fonction de la teneur en élément d’alliage. Tous les éléments

ont un effet durcissant sur le revêtement, avec un effet plus marqué pour le zirconium pour de faibles teneurs.

La dureté augmente linéairement avec l’ajout de titane, de silicium et de vanadium. En revanche, à partir de

22 % de chrome, la dureté n’augmente plus et reste stable. Ces résultats sont concordants avec la littérature

[Sanchette 95, Hampshire 04, Inoue 90], qui relie le durcissement à un effet de solution solide de substitution de

l’élément d’alliage dans l’aluminium et à un affinement de la taille de grains. Cependant, les valeurs de dureté

atteintes dans le cas de l’incorporation de chrome et de titane sont inférieure à celles obtenues dans la littérature
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[Sanchette 95].

Figure 3.19 – Evolution de la dureté en fonction de la teneur en éléments d’alliage.

Pour conclure, l’incorporation d’éléments d’alliage plus nobles que l’aluminium implique une amélioration de la

résistance à la corrosion localisée. Malgré des potentiels de corrosion après une heure d’immersion suffisamment

négatifs pour assurer une protection cathodique efficace de l’acier, la stabilisation du film passif risque d’induire

des endommagements localisés du substrat. Cependant, ces éléments améliorent les propriétés mécaniques du

revêtement, ce qui représente un atout pour la tenue de ces revêtements.

3.1.3.2 Revêtements avec un élément d’alliage "moins noble" que l’aluminium

Des éléments moins nobles que l’aluminium ont été incorporés dans des revêtements déposés sur verre. Le tableau

3.6 regroupe les compositions examinées lors de ces travaux.

Tableau 3.6 – Composition des revêtements avec des éléments d’alliage moins nobles que l’aluminium.
Alliage % Atomique % Massique
Al-Ce De 11 à 29 De 39 à 69
Al-Gd De 8 à 48 De 32 à 84

Al-Gd (EBPVD) De 4 à 28 De 20 à 69
Al-Y De 3 à 39 De 9 à 67

L’étude de la microstructure des revêtements en fonction de la teneur en éléments d’alliage est montrée sur la

figure 3.20. Tous les revêtements hormis Al-Ce présentent une solution solide de substitution d’aluminium pour

de faibles teneurs (entre 8 et 12 % at. pour le gadolinium et jusqu’à 24 % at. pour l’yttrium), et une phase amorphe

pour de fortes teneurs (au-dessus de 24 % at. pour le gadolinium et de 30 % at. pour l’yttrium). Le revêtement

Al-Gd déposé par EBPVD est le seul à présenter deux phases (une solution solide de substitution d’aluminium

et une phase amorphe) pour des teneurs intermédiaires. Les revêtements Al-Ce, quant à eux, sont composés

uniquement d’une phase amorphe en relation avec les teneurs moyennes de cérium. L’incorporation d’yttrium

dans le revêtement induit une nanostructuration du revêtement pour des teneurs comprises entre 18 et 24 % at.
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Figure 3.20 – Evolution de la microstructure en fonction de la teneur en élément d’alliage.

L’évolution des propriétés électrochimiques des revêtements est présentée en fonction de la teneur en éléments

d’alliage (en % at.) (figure 3.21). L’évolution des propriétés en fonction de chaque élément d’alliage est présentée

en annexe A.2 page 189.

Figure 3.21 – Evolution des propriétés électrochimiques en fonction de l’élément d’alliage.

L’incorporation de terres rares implique un décalage du potentiel de corrosion des revêtements vers des valeurs

plus négatives. Les deux types de revêtements Al-Gd ont des potentiels de corrosion et des potentiels de piqûres

similaires. Les différences entre les deux types de revêtement sont dues à la microstructure moins dense des

revêtements élaborés par EBPVD. Les revêtements Al-Gd ont des courbes de polarisation similaires à l’aluminium

et la réactivité ne change pas avec l’incorporation de gadolinium, sauf pour le revêtement magnétron Al-Gd avec

48 % at. Ce revêtement présente un décrochement dans la partie anodique (figure 3.22), probablement lié à une

modification de structure ou de composition de la couche passive en surface. En effet, les oxydes de gadolinium

présentent une grande résistivité qui confère un caractère isolant au film passif [Dakhel 05], ce qui pourrait

expliquer un changement de pente dans le palier de passivation.

L’ajout d’yttrium implique une augmentation de la réactivité des revêtements et pour des teneurs comprises entre
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18 et 24 % at., la courbe de polarisation ne montre plus de palier de passivation. Les revêtements présentent donc

une corrosion de type généralisé. Ce changement de caractère peut être relié à la microstructure du revêtement, qui

pour de faibles teneurs en yttrium est caractérisé par une solution solide de substitution d’aluminium, mais dont

les grains s’affinent avec l’incorporation de l’élément d’alliage. De plus, des auteurs ont montré que l’incorporation

d’yttrium dans des alliages Fe-Cr-Al va promouvoir la diffusion de l’oxygène, retardant la formation de l’alumine

[Huntz 87]. Ceci expliquerait également que pour des teneurs suffisantes en yttrium, le film passif d’aluminium ne

se forme plus et la corrosion est généralisée.

L’ajout de cérium décale le potentiel de corrosion vers des valeurs très négatives et ne modifie pas l’allure de la

courbe de polarisation.

Tous les revêtements alliant l’aluminium avec un élément moins noble que l’aluminium sont sacrificiels par rapport

aux aciers. Cependant, leur potentiel de piqûres légèrement plus noble que le potentiel de protection habituellement

utilisé pour la protection des aciers risque d’induire une protection partielle de l’acier. Ce dernier, en cas de contact

avec l’électrolyte, pourrait subir une dissolution résiduelle. De plus, le décalage du potentiel de corrosion vers des

valeurs trop négatives pourrait favoriser la réaction d’évolution de l’hydrogène et ainsi fragiliser le substrat. Pour

éviter que cela ne se produise, il est préférable de limiter la teneur en éléments d’addition.

Figure 3.22 – Courbes de polarisation de certains revêtements Al-Y et Al-Gd après une heure d’immersion en milieu
salin.

Pour mieux comparer l’effet des éléments d’alliages, les courbes de polarisation des revêtements pour 40 %

massiques d’éléments d’alliages sont tracées en figure 3.23. Cette teneur a été choisie car c’est une composition

commune à tous les revêtements, permettant ainsi une comparaison des propriétés des revêtements. Le classement

des potentiels de corrosion suit la séquence : Al-Y<Al-Ce<Al-Gd, ce qui est en très bon accord avec le classement

des potentiels standards des couples E0
Y<E0

Ce<E0
Gd [Lide 95]. Les deux revêtements Al-Ce et Al-Gd présentent une

corrosion de type localisé avec un potentiel de piqûres pour des valeurs similaires. En revanche, le revêtement Al-Y

présente une corrosion généralisée avec un potentiel de corrosoin très négatif.
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Figure 3.23 – Comparaison des courbes de polarisation des revêtements à 40 % massiques en éléments d’alliage
après une heure d’immersion en milieu salin.

L’évolution de la dureté des revêtements en fonction de la teneur en élément d’alliage est tracée sur la figure 3.24.

Tous les éléments d’alliages améliorent la dureté. Cet effet est lié à la microstructure des revêtements. En effet, les

atomes de cérium, gadolinium et yttrium ont des rayons atomiques supérieurs à celui de l’aluminium (0,18 nm,

0,172 nm et 0,179 nm respectivement contre 0,143 nm pour l’aluminium). Leur insertion dans la solution solide

d’aluminium implique une augmentation de paramètre de maille et ainsi un durcissement des revêtements. Inoue

et al. [Inoue 90] ont également montré que des alliages amorphes peuvent présenter des duretés importantes. Ils

expliquent ce phénomène par une force d’attraction entre l’aluminium et les atomes métalliques ainsi que par le

fait que la structure amorphe développe un ordre à court terme parmi les atomes.

Figure 3.24 – Evolution de la dureté des revêtements en fonction de la teneur en éléments d’alliage.

Les trois éléments d’alliage gadolinium, yttrium et cérium décalent le potentiel de corrosion vers des valeurs plus

négatives, et tous sont sacrificiels par rapport aux aciers, malgré des valeurs de potentiel de piqûres légèrement plus

nobles que le potentiel de protection des aciers. De plus, le potentiel de corrosion est assez négatif et la réaction

d’évolution de l’hydrogène pourrait fragiliser le substrat. Les propriétés mécaniques sont légèrement améliorées
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par rapport à l’aluminium, permettant ainsi de combiner un caractère sacrificiel à une faible amélioration des

propriétés mécaniques.

BILAN — L’ajout d’éléments plus nobles que l’aluminium entraîne une amélioration des propriétés mécaniques.

La résistance à la corrosion localisée est également améliorée, cependant la protection cathodique de l’acier pourrait

ne pas être suffisante. Les éléments d’alliages moins nobles en revanche, présentent un potentiel de corrosion

suffisamment négatif pour que le revêtement protège efficacement l’acier. Cependant leur potentiel de corrosion

très négatif pourrait favoriser l’apparition de la réaction d’évolution de l’hydrogène. Les propriétés mécaniques des

revêtements avec des éléments moins nobles que l’aluminium améliorent faiblement les propriétés mécaniques.

Pour obtenir un revêtement avec de bonnes propriétés sacrificielles et des propriétés mécaniques améliorées par

rapport à l’aluminium, des alliages ternaires ont été élaborés avec un élément d’alliage plus noble et un moins

noble que l’aluminium.

3.1.4 Revêtements d’alliages d’aluminium ternaires et quaternaires

3.1.4.1 Alliages ternaires à base d’aluminium et de vanadium

Des revêtements ternaires à base d’aluminium, de vanadium et d’un autre élément, le gadolinium ou l’yttrium, ont

été élaborés sur verre. Le tableau 3.7 recense les différentes compositions des revêtements élaborés.

Tableau 3.7 – Composition des revêtements ternaires avec du vanadium et de l’yttrium ou du gadolinium.
Al-V-Y Al-V-Gd

% at.V 36 35 32 30 29 43 42 41 37 37 42 43
% at.Y / % at.Gd 8 12 6 10 13 5 8 11 1 4 1 3

Dans la gamme de composition en élément d’addition étudiée, tous les revêtements ternaires à base d’aluminium

et de vanadium sont amorphes, conformément aux résultats obtenus pour les alliages binaires de composition

similaire (annexe A.1 page 186).

La figure 3.25 présente les courbes de polarisation des revêtements Al-V-Y. En considérant une valeur constante

pour le vanadium, par exemple 30 % at., l’ajout d’yttrium décale le potentiel de corrosion et le potentiel de piqûres

vers des valeurs plus négatives. Pour une valeur constante en vanadium d’environ 36 % at., l’ajout d’yttrium

augmente le potentiel de corrosion tandis que le potentiel de piqûres reste constant. Enfin, pour une valeur de

vanadium d’environ 42% at., l’incorporation d’yttrium décale le potentiel de corrosion vers des valeurs plus

négatives et le potentiel de piqûres change peu mais la densité de courant dans la branche anodique n’augmente

plus de manière aussi abrupte, traduisant ainsi un changement de comportement. Pour une valeur en yttrium

constante autour de 11 % at., le potentiel de corrosion semble régi par la valeur en yttrium plus que par la teneur en

vanadium (Ecorr
30%at.V
10%at.Y <Ecorr

41%at.V
11%at.Y <Ecorr

35%at.V
12%at.Y ). Pour conclure, l’incorporation d’yttrium dans des revêtements

à base de vanadium réduit la résistance à la corrosion localisée et les fortes teneurs en vanadium induisent un

léger changement de comportement à la corrosion des revêtements. Les alliages avec 10 et 13 % at. d’yttrium sont
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sacrificiels par rapport à l’acier, mais leur potentiel de piqûres plus noble que le domaine de corrosion des aciers

risquerait d’entraîner une inversion de polarité entre le substrat et le revêtement.

Figure 3.25 – Courbes de polarisation des revêtements Al-V-Y après une heure d’immersion en milieu salin.

La figure 3.26 comporte les courbes de polarisation des alliages ternaires Al-V-G. L’ajout de gadolinium dans

les revêtements à base d’aluminium et de vanadium anoblit le potentiel de corrosion et le potentiel de piqûres,

améliorant ainsi la résistance à la corrosion localisée des revêtements. Aucun des revêtements ternaires Al-V-Gd

n’est sacrificiel par rapport à l’acier probablement en raison des faibles teneurs en gadolinium. Une comparaison

entre les deux types de revêtements ternaires peut être effectuée en considérant une teneur en vanadium voisine

de 36 % at. Les teneurs en gadolinium sont 1 et 4 % at. et la teneur en yttrium est 8 % at. La comparaison de ces

revêtements indique une plus grande influence de l’yttrium en tant qu’élément d’alliage que le gadolinium. En

effet, pour des valeurs voisines l’incorporation d’yttrium décale le potentiel de corrosion du revêtement vers des

valeurs plus négatives que l’incorporation de gadolinium. En revanche, la valeur du potentiel de piqûres n’est pas

modifiée de manière significative.

Figure 3.26 – Courbes de polarisation des revêtements Al-V-Gd après une heure d’immersion en milieu salin.

L’évolution de la dureté des revêtements est tracée en fonction de la teneur en yttrium et en gadolinium sur la
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figure 3.27. A partir de cette figure, aucune évolution marquée ne peut être déduite. Tous les revêtements présentent

des valeurs de dureté plus importantes que l’aluminium pur et elles sont légèrement supérieures à la dureté des

alliages Al-V (autour de 400 HV). Pour des teneurs similaires en vanadium (autour de 36 %at.), l’incorporation

de gadolinium (1 et 4 %at.) semble diminuer légèrement la dureté. En effet, les alliages binaires Al-Gd à faible

teneur en gadolinium déposés par pulvérisation cathodique magnétron présentent une dureté voisine de 300 HV.

L’incorporation d’yttrium pour des teneurs autour de 8 %at. semble en revanche légèrement augmenter la dureté

des revêtements. Ce résultat peut paraître surprenant étant donné que la dureté des revêtements Al-Y est voisine

de 200 HV. Cependant les revêtements Al-Y ne comportent pas de phase amorphe tandis que les alliages ternaires

Al-V-Y sont amorphes.

Figure 3.27 – Evolution de la dureté en fonction de la teneur en yttrium et en gadolinium.

Enfin, les valeurs de dureté de ces revêtements ne sont pas significativement différentes et pour ces teneurs en

yttrium et gadolinium, la dureté des revêtements doit être principalement contrôlée par le vanadium.

3.1.4.2 Alliages ternaires à base d’aluminium et de molybdène

Des revêtements ont été déposés sur verre à base d’aluminium, de molybdène et d’un autre élément, le gadolinium

ou l’yttrium. Le tableau 3.8 recense les différentes compositions des revêtements élaborés.

Tableau 3.8 – Composition des revêtements ternaires avec du molybdène et de l’yttrium ou du gadolinium.
Al-Mo-Y Al-Mo-Gd

% at.Mo 39 45 37 37 49
% at.Y / % at.Gd 8 2 1 3 3

Tous les revêtements à base d’aluminium et de molybdène sont nanocristallisés avec une solution solide d’alu-

minium (annexe A.1 page 187). Les courbes de polarisation des revêtements sont tracées sur la figure 3.28. Les

revêtements Al-Mo-Y présentent une corrosion généralisée avec un potentiel de corrosion supérieur au domaine

de corrosion des aciers. Ces revêtements ne sont donc pas sacrificiels. Les revêtements Al-Mo-Gd présentent des

caractéristiques semblables, avec des potentiels de corrosion plus nobles que le domaine de corrosion des aciers et

une cinétique de dissolution très lente.
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Figure 3.28 – Courbes de polarisation des revêtements ternaires à base d’aluminium et de molybdène après une
heure d’immersion en milieu salin.

La figure 3.29 présente l’évolution de la dureté des revêtements ternaires en fonction de l’incorporation d’yttrium

ou de gadolinium. Sur cette figure, aucune évolution significative de la dureté ne peut être déterminée. Tous les

revêtements ont une dureté supérieure à la dureté des revêtements d’aluminium pur.

Figure 3.29 – Evolution de la dureté en fonction de la teneur en yttrium ou en gadolinium.

93
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La dureté des revêtements est supérieure à 500 HV. Pour une teneur similaire en molybdène (49 % at. ou 45 %at.),

l’incorporation de gadolinium (1 et 3 %at.) augmente la dureté. Pour une teneur en molybdène de 45 % at. et

une teneur en yttrium de 2 % at., la dureté du revêtement est supérieure à celle de revêtements Al-Mo-Gd de

composition similaire. L’incorporation d’yttrium pour de faibles teneurs induit donc une plus grande dureté. En

effet, le rayon atomique de l’yttrium est légèrement supérieur à celui du gadolinium (0,179 nm contre 0,172 nm), ce

qui pourrait expliquer le durcissement plus important apporté par l’yttrium. Cependant, ce résultat va à l’encontre

de ce qui a été observé pour des alliages binaires élaborés par magnétron, où l’ajout de gadolinium induit un

durcissement plus important que l’ajout d’yttrium. Néanmoins, pour des teneurs en molybdène de 45 % at., la

dureté est majoritairement contrôlée par celui-ci. Les revêtements ternaires à base d’aluminium et de molybdène

présentent des duretés intéressantes mais ne sont pas sacrificiels par rapport aux aciers. La dureté des revêtements

ternaires Al-Mo-Y et Al-Mo-Gd est supérieure à celle des revêtements ternaires Al-V-Y et Al-V-Gd. En effet, la

dureté du vanadium pur (après torsion à haute pression) est d’environ 240 HV tandis que celle du molybdène est

d’environ 610 HV [Edalati 11].

3.1.4.3 Alliages ternaires à base d’aluminium, manganèse et gadolinium

Des revêtements Al-Mn-Gd ont également été déposés sur verre par PVD magnétron. La composition des revête-

ments élaborés est répertoriée dans le tableau 3.9.

Tableau 3.9 – Composition des revêtements avec des éléments d’alliage moins nobles que l’aluminium.
Al-Mn-Gd 1 Al-Mn-Gd 2

%at. Mn 13 23
%at. Gd 6 19

La figure 3.30 présente les courbes de polarisation des revêtements Al-Mn-Gd. Les deux alliages Al-Mn-Gd

sont sacrificiels par rapport aux aciers que l’on souhaite protéger. Les deux revêtements n’ont pas le même

comportement : l’alliage avec le plus fort taux de gadolinium présente une courbe de polarisation similaire à celle

de l’aluminium pur, avec toutefois un potentiel de piqûres plus noble de -0,48V/ECS tandis que celui avec le

plus faible taux de gadolinium présente une corrosion de type généralisé avec une cinétique de dissolution lente en

milieu salin. Cette différence de comportement est probablement due à un effet de synergie entre les deux éléments.

Il semblerait que la nuance Al-Mn-Gd 1 présente un potentiel de corrosion suffisamment négatif pour assurer

une protection cathodique efficace des aciers et surtout une dissolution généralisée dont la cinétique lente permet

d’accroître la longévité du dépôt. Ainsi, cette nuance ternaire présente des caractéristiques très intéressantes.
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Figure 3.30 – Courbes de polarisation des revêtements ternaires Al-Mn-Gd après une heure d’immersion.

3.1.4.4 Alliages quaternaires : Al-inox

Différents alliages quaternaires à base d’aluminium et d’acier inox de type AISI 316 (18 % at. en Cr et 10 % at. en Ni

environ) ont été déposés sur verre par PVD magnétron. Le tableau 3.10 présente les compositions moyennes des

alliages quaternaires Al-Fe-Cr-Ni.

Tableau 3.10 – Composition des revêtements Al-inox.
%at. Al %at. Fe %at. Cr %at. Ni

Alin7 89 8 2 1
Alin6 80 14 4 1
Alin5 70 22 6 3
Alin4 63 26 7 3
Alin3 56 33 8 3
Alin2 54 33 9 4
Alin1 46 38 10 5

Ces revêtements présentent une solution solide de substitution d’aluminium lorsque la teneur en inox n’excède pas

19 %at., et à partir de 19 %at., les revêtements sont amorphes.

Les courbes de polarisation des revêtements Al-inox sont montrées en figure 3.31. Les revêtements présentent un

comportement similaire à celui de l’aluminium, avec un palier de passivation suivi d’une corrosion localisée. L’ajout

d’éléments d’addition Fe, Cr, Ni induit un anoblissement du potentiel de corrosion et du potentiel de piqûres, mais

ne change pas la densité de courant de corrosion. Ces revêtements sont sacrificiels par rapport à l’acier pour des

teneurs inférieures à 20 % at. en éléments d’addition, du fait de l’anoblissement du potentiel de corrosion et de

l’amélioration à la résistance à la corrosion localisée. Cependant, le potentiel de piqûres de ces revêtements est plus

noble que le domaine de corrosion des aciers, et en cas de couplage avec le substrat, le caractère sacrificiel pourrait

être perdu.
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Figure 3.31 – Courbes de polarisation des revêtements quaternaires Al-inox.

Parmi tous les alliages ternaires et quaternaires, seuls les revêtements Al-Mn-Gd et les revêtements Al-inox avec

moins de 20 % at. en éléments d’alliage sont sacrificiels par rapport aux aciers. Cependant, le potentiel de piqûres

des alliages Al-inox plus noble que le domaine de corrosion des aciers risque d’engender une perte du caractère

sacrificiel du revêtement.

3.2 REVÊTEMENTS MONOCOUCHES ÉTUDIÉS

3.2.1 Al-Mo et Al-Mn

Des revêtements binaires Al-X ont été élaborés sur verre avec des éléments d’alliage plus nobles que l’aluminium :

le molybdène et le manganèse. Dans cette partie, les propriétés de ces revêtements seront étudiées. Le tableau 3.11

en recense les différentes compositions.

Tableau 3.11 – Composition des revêtements avec des éléments d’alliage plus nobles que l’aluminium.
Al-X 1 Al-X 2 Al-X 3 Al-X 4 Al-X 5

%at. Mo 8 21 28 33 40
%at. Mn 10 18 26 32 41

3.2.1.1 Propriétés physiques

La microstructure des revêtements a été caractérisée, et les diffractogrammes des revêtements sont montrés en

figure 3.32. Les revêtements à faible teneur en éléments d’alliage (moins de 21 % at. en molybdène et moins

de 26 % at. en manganèse) sont composés d’une solution solide de substitution d’aluminium. En effet, les pro-

cessus de dépôt PVD permettent une grande miscibilité d’éléments d’alliage au sein d’un métal [Leyland 04]

(chapitre 1 page 34). Lorsque la teneur en molybdène ou en manganèse augmente, le pic principal de l’alu-

minium se décale vers des angles plus importants, indiquant que le paramètre de maille du revêtement est

plus petit que celui de l’aluminium pur. Cette différence est due à l’insertion d’atomes plus petits que l’alumi-

nium (0,136 nm et 0,137 nm respectivement pour le molybdène et le manganèse contre 0,143 nm pour l’alumi-

nium). La substitution de ces atomes dans la maille d’aluminium implique un paramètre de maille plus petit.
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3.2 Revêtements monocouches étudiés

Lorsque la teneur en éléments d’addition augmente (jusqu’à 28 % at. de molybdène et jusqu’à 41 % at. de manga-

nèse), le pic principal s’élargit, indiquant une amorphisation du revêtement. Ceci est en accord avec la littérature

[Sanchette 98, Sanchette 01, Naka 00, Metikos-Hukovic 10]. Enfin, pour d’importantes teneurs en molybdène (supé-

rieures à 28 % at. ) le revêtement est monophasé avec une solution solide de substitution de molybdène.

Figure 3.32 – Diffractogramme des revêtements Al-Mo (à gauche) et Al-Mn (à droite).

La microdureté des revêtements a été caractérisée et la figure 3.33 montre son évolution en fonction de la teneur en

éléments d’addition. Cette figure référence les duretés de l’aluminium (expérimental), du manganèse après torsion

à haute pression [Edalati 11] et du molybdène PVD [Bielawski 04] purs. La valeur pour le manganèse pur est à

prendre à titre indicatif étant donné que ce n’est pas le même procédé de fabrication. L’ajout de manganèse et de

molybdène améliore la dureté des revêtements. Ces résultats sont en accord avec ce qui a été décrit par Bielawski

[Bielawski 04], reliant comme déjà vu une évolution de la microstructure ou un changement de valeur du paramètre

de maille avec une augmentation de la dureté.

Figure 3.33 – Dureté des revêtements Al-Mo et Al-Mn.

La substitution de manganèse et de molybdène dans les revêtements permet donc d’augmenter de manière

importante la dureté des revêtements, pour atteindre des valeurs supérieures à 500 HV.
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3.2.1.2 Propriétés électrochimiques

Les propriétés physiques des revêtements ayant été caractérisées, leur comportement électrochimique va être étudié

au moyen de courbes de polarisation et d’immersions de 48h. Les courbes de polarisation de ces revêtements sont

présentées en annexe A.4 page 191. La figure 3.34 présente l’évolution des propriétés électrochimiques des alliages

Al-Mo et Al-Mn.

Figure 3.34 – Evolution des propriétés électrochimiques des revêtements en fonction de la teneur en éléments
d’alliage.

L’incorporation de molybdène augmente le potentiel de corrosion et le potentiel de piqûres jusqu’à 21 % at.

Ces résultats sont concordants avec des travaux antérieurs [Bielawski 04, Wolowik 98, Moshier 86, Moshier 89]. A

partir de cette teneur, les revêtements ne présentent plus de corrosion localisée (figure 3.35). Ce résultat n’est

pas observé systématiquement dans la littérature où certains auteurs constatent une corrosion par piqûres très

marquée [Bielawski 04, Moshier 89] tandis que d’autres constatent également un changement de comportement

anodique avec une augmentation bien moins marquée pour de fortes polarisations anodiques [Abu-Zeid 96]. Des

observations au microscope optique ont montré la présence de nombreuses piqûres de petite dimension (figure

3.35b).

(a) (b)

Figure 3.35 – Courbes de polarisation de revêtements Al-Mo (a) et observation optique sur le revêtement Al-Mo
40 % at. (b).
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La formation de ces nombreuses piqûres explique l’allure de la branche anodique de la courbe de polarisation. En

effet, l’initiation des piqûres commence, impliquant une augmentation de la densité de courant, mais les piqûres se

repassivent rapidement et ne se propagent pas, expliquant ainsi l’absence d’une forte augmentation de la densité

de courant pour de fortes surtensions anodiques. La densité de courant de corrosion diminue lorsque le molybdène

est incorporé. Les revêtements Al-Mo ne sont pas sacrificiels par rapport aux aciers, étant donné leur potentiel de

corrosion plus noble que celui des aciers.

Les revêtements Al-Mn présentent tous une corrosion localisée. L’ajout de manganèse induit un anoblissement du

potentiel de piqûres. Le manganèse stabilise donc la formation du film passif, améliorant ainsi la résistance à la

corrosion localisée. Tous les revêtements Al-Mn sont sacrificiels par rapport aux aciers, cependant leur potentiel

de piqûres plus noble que ces derniers risque d’entraîner des inversions de polarité et ainsi une perte du caractère

sacrificiel.

Certains des revêtements Al-Mo (8 % at.) et tous les revêtements Al-Mn présentent des caractéristiques intéres-

santes pour la protection de l’acier. Le comportement de ces revêtements lors d’une immersion de 48h en milieu

salin a été étudié. La figure 3.36 présente l’évolution du potentiel d’abandon et de la résistance de polarisation des

revêtements Al-Mo sur plaque de verre en fonction du temps. Le potentiel du revêtement Al-Mo s’anoblit durant

les premières heures d’immersion, ce qui correspond à la formation du film passif en surface du revêtement, puis

le potentiel se décale vers des valeurs plus négatives, et dans le même temps la résistance de polarisation diminue.

Cette évolution peut s’expliquer par la rupture du film passif suivie par la formation de piqûres. L’amorçage de

nouvelles piqûres et leur propagation implique une diminution de la résistance de polarisation pendant toute la

durée de l’immersion, tandis que le potentiel se stabilise autour de -0,55 V/ECS. Ce potentiel étant plus noble que

le domaine de corrosion des aciers, ce revêtement perd son caractère sacrificiel.

(a) (b)

Figure 3.36 – Evolution du potentiel d’abandon (a) et de la résistance de polarisation (b) du revêtement Al-Mo 8 %
at. sur verre.

La figure 3.37 présente les évolutions des potentiels d’abandon et des résistances de polarisation au cours de

l’immersion 48h des revêtements Al-Mn. Tous les revêtements ont un potentiel d’abandon qui s’anoblit au cours de

l’immersion, traduisant la formation d’un film passif en surface. Le potentiel d’abandon se stabilise ensuite à des

valeurs inférieures au potentiel de corrosion des aciers, les revêtements restent donc sacrificiels.
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(a)

(b) (c)

Figure 3.37 – Evolutions du potentiel (a) et de la résistance de polarisation (b,c) des revêtements Al-Mn sur verre.

La résistance de polarisation diminue au cours de l’immersion pour les revêtements avec 10,18 et 26%at., indiquant

la rupture du film passif suivie d’une corrosion par piqûres. Pour les revêtements avec une forte teneur en

manganèse, 32 et 41 % at., la passivation du revêtement en début d’immersion se fait plus lentement que pour

les revêtements à faible teneur, avec un anoblissement du potentiel d’abandon couplé à une augmentation de la

résistance de polarisation. Puis la résistance de polarisation diminue indiquant une rupture du film passif suivie

d’une corrosion par piqûres.

Des observations couplées MEB/EDS ont permis d’observer la morphologie des piqûres (figure 3.38) et d’étudier

la composition à l’intérieur et à l’extérieur des piqûres.

(a) (b)

Figure 3.38 – Micrographies MEB sur des alliages Al-Mn avec 10 % at. de manganèse (a) et 41 % at. de manganèse
(b) après 48h d’immersion en milieu salin.
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Les alliages à faible teneur en manganèse présentent des piqûres en forme d’étoiles, tandis que pour de plus

fortes teneurs en manganèse, les piqûres ont des formes plus hémisphériques. En effet, les piqûres se propagent

généralement plus rapidement dans les directions latérales (chapitre 1 page 27 [Ren 05]) et des morphologies de

piqûres liées à une dissolution préférentielle de certaines orientations cristallographiques peuvent être observées au

début de la formation de piqûres [Szklarska-Smialowska 99]. Les piqûres en forme d’étoile sont donc probablement

des piqûres initialement de forme cristallographique qui ont vu leur croissance poursuivie dans la direction de

certains plans cristallographiques en raison d’une diffusion de la solution favorisée dans cette direction. Au niveau

de la composition, des analyses EDS au centre des piqûres montrent une augmentation du rapport Al/Mn ainsi

qu’une faible teneur en manganèse [Reffass 10]. La formation de piqûres entraîne une acidification de l’électrolyte

dans la piqûre. Cela mène à une dissolution de l’aluminium et du manganèse. Cependant, Frankel [Frankel 93] a

remarqué que la constante d’hydrolyse des ions Mn2+ est inférieure à celle des ions Al3+. L’aluminium va précipiter

sous forme Al(OH)3 plus rapidement que le manganèse. Une augmentation de la teneur en aluminium par rapport

à celle du manganèse sera alors observée. Aucun produit de corrosion du fer n’est observé au cours de l’immersion,

les revêtements restent donc sacrificiels par rapport à l’acier pendant la durée de l’immersion.

3.2.1.3 Bilan et comparaison des deux monocouches

Deux revêtements monocouches Al-Mo et Al-Mn avec différentes compositions ont été étudiés. L’incorporation

de molybdène et de manganèse améliore la dureté des revêtements. En revanche, seuls les revêtements Al-Mn

et le revêtement Al-Mo avec 8 % at. de molybdène peuvent être considérés pour une protection sacrificielle des

aciers. Ces deux revêtements monocouches sont cependant tous les deux de bons candidats pour faire partie d’une

architecture multicouche, permettant de combiner de bonnes propriétés mécaniques et électrochimiques.

3.2.2 Al-Mg et Al-Zn

Des revêtements binaires à base d’aluminium et d’un élément moins noble que l’aluminium par rapport à la série

galvanique (le magnésium et le zinc) ont été élaborés dans le but d’améliorer le caractère sacrificiel des revêtements.

Les revêtements Al-Mg ont été déposés sur verre et les revêtements Al-Zn ont été déposés sur les deux types de

substrat. La composition des revêtements élaborés est donnée dans le tableau 3.12.

Tableau 3.12 – Composition des revêtements avec des éléments d’alliage moins nobles que l’aluminium.
Al-X 1 Al-X 2 Al-X 3 Al-X 4 Al-X 5 Al-X 6

% at. Mg (magnétron) 11 16 27 39 43 49
% at. Mg (EBPVD) 3 4 9 18 16 21

% at. Zn 3 6 10 16 17 19
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3.2.2.1 Propriétés physiques

La microstructure des revêtements a été caractérisée et les diffractogrammes sont représentés en figures 3.39 et 3.40.

Tous les revêtements avec une faible teneur en éléments d’alliage (< 27 % at. pour le magnésium EBPVD, < 4 % pour

le magnésium magnétron et < 16 % pour le zinc) présentent une solution solide de substitution d’aluminium. Les

revêtements Al-Mg présentent un décalage des pics dû à la taille de l’atome de magnésium, plus gros que l’atome

d’aluminium (0,160 nm pour le magnésium contre 0,143 nm pour l’aluminuim).

(a) Diffractogrammes des revêtements Al-Mg magnétron.

(b) Diffractogrammes des revêtements Al-Mg EBPVD.

Figure 3.39 – Diffractogrammes des revêtements Al-Mg (a,b).

Il en est de même pour les revêtements Al-Zn, mais le décalage a lieu en sens inverse, car l’atome de zinc est plus

petit que l’atome d’aluminium (0,134 nm pour le zinc). Lorsque la teneur en éléments d’addition augmente, les

revêtements Al-Mg s’amorphisent et les revêtements Al-Zn présentent deux phases : une phase riche en zinc et une

phase riche en aluminium. La présence d’un large pic dans les diffractogrammes des revêtements Al-Mg pourrait

être liée à la nanocristallisation du revêtement. Des analyses plus poussées (au MET par exemple) pour déterminer

si le revêtement est amorphe ou nanocristallin permettraient d’approfondir l’étude microstructurale. Cependant

l’amorphisation est une hypothèse déjà évoquée par Leyland [Leyland 04] dans le cadre de la sursaturation

d’éléments d’alliage dans la solution solide d’aluminium.
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Figure 3.40 – Diffractogrammes des revêtements Al-Zn déposés sur verre en mode symétrique.

La dureté des revêtements a été mesurée et son évolution est tracée en fonction de la teneur en éléments d’alliage

sur la figure 3.41. Sur cette figure sont référencées les duretés de l’aluminium (expérimental), du magnésium

commercial [Zhang 10] et du zinc PVD [Guzman 00] purs. La dureté du magnésium pur est à prendre à titre

indicatif du fait de la différence de procédé de fabrication avec nos revêtements. L’incorporation de magnésium

entraîne un durcissement des revêtements, probablement lié aux distorsions élastiques induites par la différence

de taille entre les atomes de magnésium et d’aluminium. L’incorporation de zinc entraîne un durcissement des

revêtements par rapport à l’aluminium pur mais à partir de 5%at. de zinc la dureté diminue avec l’ajout de zinc.

L’incorporation de magnésium par EBPVD entraîne un durcissement plus fort que l’incorporation de magnésium

par magnétron.

Figure 3.41 – Dureté des revêtements monocouches avec des éléments d’addition moins nobles que l’aluminium.

L’incorporation du magnésium et du zinc dans les revêtements permet d’améliorer la dureté de ces derniers.

Cependant, les valeurs atteintes ne sont pas très élevées : environ 300 HV pour les revêtements Al-Mg et environ

200 HV pour les revêtements Al-Zn.
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3.2.2.2 Propriétés électrochimiques

Le comportement électrochimique des revêtements a été caractérisé par voltamétrie et immersion longue durée. Les

courbes de polarisation de ces revêtements sont présentées en annexe A.4 pages 192 et 192. La figure 3.42 représente

l’évolution des propriétés électrochimiques des revêtements en fonction du pourcentage atomique de zinc.

Figure 3.42 – Evolution des propriétés électrochimiques en fonction de la teneur en zinc.

L’incorporation de zinc dans les revêtements entraîne un décalage du potentiel de corrosion vers des valeurs plus

négatives. Les revêtements subissent une corrosion localisée en dessous de 10 % at., puis à partir de 16 % at. les

revêtements présentent une corrosion uniforme. Ce phénomène a déjà été observé pour des alliages Al-Zn (chapitre

1 page 42). Lors de l’ajout de zinc, la densité de courant de corrosion augmente, ce qui peut être lié au changement

de mode de corrosion des revêtements. En effet, la formation du film passif limite la densité de courant anodique

comparé à une dissolution uniforme. Ce changement de mode de corrosion est peut être lié au changement de

microstructure, et pourrait être associé à une dissolution de la phase riche en zinc. Cette dissolution semble bloquer

la passivation de la phase riche en aluminium et activer ainsi sa dissolution [Bonora 77]. Tous les revêtements Al-Zn

sont sacrificiels par rapport aux aciers, et il sera préférable de choisir un revêtement avec une corrosion généralisée

pour éviter une dissolution trop rapide du revêtement en cas de corrosion localisée.

Les figures 3.43a et 3.43b présentent les évolutions des propriétés électrochimiques des revêtements Al-Mg élaborés

par EBPVD et par pulvérisation cathodique magnétron. Les revêtements Al-Mg élaborés par EBPVD sont tous

sensibles à la corrosion localisée. Le potentiel de corrosion et le potentiel de piqûres diminuent lors de l’ajout de

magnésium jusqu’à 9 % at., puis augmentent, tandis que la densité de courant de corrosion suit une évolution

inverse. Cette évolution s’explique peut être par la formation de produits de corrosion en surface du revêtement,

qui vont agir comme une barrière à la corrosion et protéger le revêtement. Les revêtements Al-Mg élaborés par

pulvérisation cathodique assistée par magnétron, en revanche, ont un potentiel de corrosion qui décroît lors de

l’incorporation de magnésium. Un changement de mode de corrosion est observé après 27 % at. : les revêtements

n’ont plus de corrosion localisée mais subissent une corrosion généralisée. Ceci s’explique par la faible capacité de

protection du film d’hydroxyde de magnésium [Uksiene 02] (chapitre 1 page 41). La différence de comportement
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entre les deux types de revêtement s’explique peut être par la différence de morphologie des revêtements, et

également par leur microstructure. En effet, les revêtements à forte teneur en magnésium élaborés par EBPVD

sont cristallins avec une solution solide d’aluminium alors que ceux élaborés par magnétron sont amorphes.

(a) Evolution des propriétés électrochimiques des revêtements Al-Mg EBPVD.

(b) Evolution des propriétés électrochimiques des revêtements Al-Mg
magnétron.

Figure 3.43 – Evolution des propriétés électrochimiques des revêtements Al-Mg.

Tous les revêtements Al-Mg, quel que soit leur mode d’élaboration, sont sacrificiels par rapport aux aciers. Cepen-

dant, les valeurs très négatives de leur potentiel de corrosion risqueraient de favoriser la réaction d’évolution de

l’hydrogène, ce qui pourrait fragiliser le substrat. En effet, pour l’aluminium la réaction d’évolution de l’hydrogène

apparaît en milieu salin neutre vers -1,27 V/ECS [Pourbaix 74].

Des essais d’immersion longue durée ont été réalisés pour des revêtements Al-Zn et Al-Mg. La figure 3.44

représente les évolutions du potentiel d’abandon et de la résistance de polarisation en fonction du temps pour

trois revêtements Al-Zn qui ont été testés en immersion de 48h sur acier (9 % at., 16 % at. et 19 % at.). Les trois

revêtements ont un potentiel d’abandon en début d’immersion assez négatif, à -1,1 V/ECS, proche du potentiel

d’abandon du zinc pur. Puis le potentiel s’anoblit au cours de l’immersion, pour atteindre des valeurs autour

de -0,8 V/ECS, plus proches du potentiel d’abandon de l’aluminium pur. Au début de l’immersion, le potentiel

d’abandon du revêtement Al-Zn 9 % at. présente de nombreuses oscillations. Ces oscillations sont probablement

dues à la formation de produits de corrosion peu adhérents en surface du revêtement. Lorsque les produits se
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forment, ils protègent partiellement le revêtement et le potentiel s’anoblit ; puis lors de la perte d’adhésion de

ces produits, le revêtement n’est plus protégé et le potentiel décroît. La résistance de polarisation et le potentiel

d’abandon se stabilisent quand les produits de corrosion formés en surface du revêtement adhèrent.

En ce qui concerne les revêtements à 16 % at. et 19 % at., la résistance de polarisation augmente, indiquant une

diminution de la réactivité. Ce phénomène peut s’expliquer par la formation de produits de corrosion du zinc

recouvrant la surface du revêtement, réduisant ainsi la surface de contact entre l’électrolyte et le revêtement. Pour

le revêtement Al-Zn 19 % at., on note une évolution lente du potentiel d’abandon pendant les cinq premières heures

d’immersion qui serait liée à la dissolution de la phase riche en zinc. A partir de cinq heures d’immersion, un

anoblissement rapide combiné à une diminution de la réactivité (figures 3.44a et b) se produit et correspond à la

formation de produits de corrosion protecteurs à la surface de l’alliage.

(a) (b)

Figure 3.44 – Evolution du potentiel d’abandon (a) et de la résistance de polarisation (b) en fonction du temps pour
des revêtements Al-Zn.

Des observations au microscope optique ont été réalisées sur les revêtements après immersion, et plusieurs

phénomènes sont observés. Le revêtement à 9 % at. Zn présente des piqûres de forme circulaire dont certaines

renferment en leur centre des produits de corrosion issus de l’acier, comme l’indique la micrographie 3.45 obtenue

en lumière polarisée.

Figure 3.45 – Micrographie optique du revêtement Al-Zn 9 % at. en lumière polarisée.

En revanche, les revêtements plus riches en zinc (16 et 19 % at.) ne comportent pas de piqûres mais une corrosion
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de type généralisé (figure 3.46).

(a) (b)

Figure 3.46 – Micrographies optiques des revêtement Al-Zn 16 %at. (a) et 19 % at. (b) en lumière polarisée.

Pour mieux caractériser les produits de corrosion formés en surface des échantillons à forte teneur en zinc, la

diffraction des rayons X a été utilisée en mode asymétrique. Un diffractogramme représentatif des produits de

corrosion présents à la surface des échantillons Al-Zn 16 % at. et Al-Zn 19 % at. est présenté en figure 3.47. Sur ce

diffractogramme, une nouvelle phase apparaît : la simonkolleite. La simonkolleite est un hydroxychlorure de zinc

et correspond au produit de corrosion du zinc le plus stable pour un pH neutre [Odnevall 95].

Figure 3.47 – Diffractogramme du revêtement Al-Zn 16 % at. après immersion en milieu NaCl 50g/L.

Le mécanisme de formation de la simonkolleite est décrit en figure 3.48 d’après des études menées sur la corrosion

atmosphérique de pièces zinguées dans différentes atmosphères corrosives.

Les produits de corrosion en surface de l’échantillon ont également été étudiés au MEB/EDS, et la morphologie de

ces produits ainsi que les analyses EDS confirment la présence de simonkolleite (figure 3.49 [Perez 10]).
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Figure 3.48 – Mécanisme de corrosion du zinc [Odnevall 95].

(a) (b)

Figure 3.49 – Image MEB de la morphologie de la simonkolléite (a) et spectre EDS de la simonkolléite (b).

Pour conclure sur ces immersions de longue durée des revêtements Al-Zn, seuls les revêtements à haute teneur en

zinc conservent un caractère sacrificiel vis à vis de l’acier, étant donné qu’aucun produit de corrosion du fer n’est

observé après 48h d’immersion. De plus, ces revêtements subissent une corrosion généralisée qui se traduit par une

dissolution dans les premiers instants de la phase riche en zinc sur toute la surface du revêtement. Cette dissolution

va favoriser la formation de produits de corrosion du zinc qui vont protéger la surface du revêtement.

Des essais de vieillissement accéléré cyclique en brouillard salin (norme CCT1) ont également été réalisés sur les

revêtements Al-Zn pour observer leur tenue à la corrosion au cours du temps en comparaison avec des revêtements

électrolytiques de zinc d’épaisseur comparable, en référence. La figure 3.50 montre l’apparition de rouille rouge en

fonction du nombre de cycles de brouillard salin. Quelle que soit la composition des alliages, le temps d’apparition

de la rouille rouge est d’autant plus fortement décalé que la teneur en zinc augmente. Cette figure confirme le fait

que ce sont les revêtements à forte teneur en zinc qui présentent le meilleur caractère sacrificiel. Cette résistance à

la corrosion est certainement tributaire de la formation d’une couche protectrice de produit de corrosion de zinc

qui ralentit alors la dissolution uniforme de l’alliage d’aluminium. Dans le cas du zinc électrolytique, l’apparition

de la rouille rouge se produit dès le sixième cycle et la surface exposée est entièrement recouverte de rouille rouge

dès le huitième cycle. A épaisseur comparable, les alliages Al-Zn élaborés par pulvérisation cathodique magnétron

présentent tous une meilleure résistance à la corrosion. Ce phénomène est lié à la porosité des revêtements. En

effet, les revêtements de zinc électrolytique sont très poreux et malgré la formation de produits de corrosion du
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zinc, l’électrolyte peut s’infiltrer au sein du revêtement et atteindre le substrat. Un couplage galvanique peut alors

intervenir, accélérant la dissolution du revêtement. Dans le cas de revêtements magnétron, la porosité est moins

importante et l’infiltration de l’électrolyte sera restreinte.

Figure 3.50 – Evolution de l’apparition de rouille rouge en fonction du nombre de cycles en brouillard salin (EZ :
zinc électrodéposé).

Certains revêtements Al-Mg élaborés par EBPVD sur lame de verre ont également été immergés pendant 48h.

La figure 3.51 représente l’évolution du potentiel en fonction du temps. La réactivité de ces alliages est très

élevée et a induit de nombreuses oscillations dans la mesure des résistances de polarisation, qui étaient alors

inexploitables.

Figure 3.51 – Evolution du potentiel d’abandon d’alliages Al-Mg en fonction du temps.

Le potentiel se décale vers des valeurs très négatives au cours du temps, entraînant probablement l’apparition

de la réaction d’évolution de l’hydrogène. Pour le revêtement avec 18 % at. de magnésium, la réactivité est très

importante et la présence d’une large piqûre en surface a conduit à une infiltration de l’électrolyte, puis à un

décollement du revêtement de la plaque de verre. Seuls les revêtements avec moins de 10 % at. de magnésium

sont donc intéressants pour une protection sacrificielle des aciers limitant ainsi l’effet nuisible de la réaction
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d’évolution de l’hydrogène sur la réactivité des dépôts. Ce résultat est concordant avec ce qui a déjà été observé.

En effet, Baldwin [Baldwin 96] a observé que les revêtements sacrificiels les plus efficaces sont les revêtements avec

20 % pds. (22 % at.) de magnésium. La réactivité importante de ces revêtements pourrait être liée à une dissolusion

sélective du magnésium comparée à l’aluminium, comme il a déjà été noté dans le cas d’alliages Fe-Mg [Berziou 07].

Cependant, ces revêtements étant sujets à la passivation, la dissolution préférentielle devrait être limitée en raison

de la formation rapide de cette couche barrière. Si une modification de la composition doit survenir, elle sera a priori

localisée au centre des piqûres en raison de l’acidification qui peut s’y produire. Des mesures EDS ont été faites en

surface du revêtement Al-Mg 9 % at. en dehors des piqûres et dans les piqûres, et le rapport Al/Mg a été comparé

avant immersion et après immersion. Les résultats sont présentés dans le tableau 3.13. Le rapport augmente à

l’intérieur des piqûres, indiquant soit une augmentation de la teneur en aluminium, soit une diminution de la

teneur en magnésium. C’est donc la teneur en magnésium qui diminue à l’intérieur des piqûres. De plus, le rapport

hors des piqûres est le même que celui du revêtement avant immersion, la composition chimique du revêtement

ne change pas au cours de l’immersion en dehors des piqûres confirmant que la passivation du revêtement lors

de l’immersion empêche la dissolution sélective du magnésium par rapport à l’aluminium contrairement à ce qui

avait été rapporté pour les alliages Fe-Mg [Berziou 07].

Tableau 3.13 – Rapport Al/Mg en différents endroits de la surface du revêtement avant et après immersion.
Surface avant

immersion
Hors d’une piqûre
après immersion

A l’intérieur d’une
piqûre

Rapport Al/Mg (moyenne sur 3
valeurs)

9 9 12

Pour conclure, les revêtements Al-Mg avec une faible teneur en magnésium peuvent être choisis comme revête-

ments sacrificiels, néanmoins leur potentiel d’abandon très négatif pourrait favoriser la réaction d’évolution de

l’hydrogène et fragiliser le substrat.

3.2.2.3 Bilan et comparaison sur les alliages Al-Zn et Al-Mg

Plusieurs revêtements à base d’aluminium et d’éléments moins nobles que l’aluminium ont été étudiés. Cette étude

montre que certains de ces revêtements peuvent tout à fait servir de revêtement sacrificiel pour protéger l’acier.

Cependant, la faible dureté des revêtements Al-Zn et les potentiels très négatifs des revêtements Al-Mg impliquent

que ces revêtements ne peuvent pas remplir le cahier des charges du projet à eux seuls. En revanche, ils sont de

très bons candidats pour être incorporés dans une architecture multicouches avec des revêtements plus durs et/ou

moins réactifs.

3.3 CONCLUSION

L’étude des revêtements monocouches a permis de classifier les matériaux en fonction de leur potentiel de

corrosion et également en fonction de leur dureté. Les figures 3.52 et 3.53 présentent les deux classifications.

Parmi tous les revêtements testés, de nombreux revêtements sont plus nobles que l’aluminium et les aciers : les

revêtements à base d’alliage Al-Mo, les revêtements à base de métaux purs et de métaux dopés, les revêtements

ternaires et quaternaires. Ces revêtements présentent de bonnes propriétés mécaniques, avec une dureté minimale
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de 400 HV. Seuls les revêtements Al-N sont plus nobles que l’aluminium et moins nobles que l’acier, avec des

duretés supérieures à 600 HV. Les autres revêtements sont moins nobles que l’aluminium et l’acier, et présentent

des propriétés électrochimiques intéressantes pour la protection de l’acier malgré parfois un potentiel de piqûres

plus noble que le potentiel de protection des aciers. Les propriétés mécaniques de ces revêtements sont moins

importantes, et atteignent un maximum de 600 HV pour les alliages Al-Zr. L’incorporation d’éléments de transition

implique un décalage de la gamme de potentiel de corrosion des revêtements vers des valeurs plus négatives, et

l’insertion d’éléments d’alliage dans la solution solide d’aluminium entraîne un durcissement du revêtement.

Figure 3.52 – Echelle des potentiels de dissolution en milieu salin.
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Figure 3.53 – Echelle des duretés.

Cette classification présente l’avantage d’offrir un outil de sélection des revêtements protecteurs en regard de leurs

propriétés mécaniques et physico-chimiques. Cependant, cette partie de l’étude, menée sur un nombre conséquent

d’alliages binaires à base d’aluminium, a également permis de mettre en évidence la difficulté d’accroître les pro-

priétés mécaniques de l’aluminium tout en conservant un revêtement protecteur pour les aciers. Une étude préli-

minaire sur des alliages ternaires a conduit à des résultats prometteurs mais les propriétés mécaniques obtenues

restent en deçà des limites fixées à savoir des duretés comparables aux revêtements électrolytiques de chrome. Le

choix de la suite de l’étude s’est alors orienté vers des configurations de revêtements multicouches associant les

alliages binaires caractérisés précédemment. Trois types d’architectures multicouches seraient susceptibles d’ap-

porter de bonnes propriétés mécaniques (dureté supérieure à 500 HV) et de bonnes propriétés électrochimiques

pour protéger l’acier. Pour chaque type, deux catégories d’architectures peuvent être élaborées : des architectures

multicouches avec différentes compositions ou des architectures multicouches avec une seule composition mais

dont les paramètres d’élaboration sont définis de manière à créer des interfaces au sein du revêtement.
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En résumé, les trois types d’architectures proposés sont :

– Type 1 : alternance de deux nuances sacrificielles pour obtenir une architecture avec de bonnes propriétés

sacrificielles.

Une des deux nuances choisies doit présenter de bonnes propriétés mécaniques. Le choix des deux nuances

sacrificielles est : Al-C/Al-C,Al-Si-C/Al-Si-C, Al-Mg/Al-Mn, Al-Mn/Al-Gd

– Type 2 : alternance d’une nuance sacrificielle et une nuance dont le potentiel est proche de l’acier pour obtenir

une architecture avec de bonnes propriétés sacrificielles ET mécaniques.

Plusieurs architectures sont envisagées : Al-N/Al-N, Al-Mo/Al-Mo, Al-Mo-N/Al-Mo-N Al-Zn/Al-Mo et Al-

Mg/Al-Mo.

– Type 3 : alternance d’une nuance sacrificielle et d’une nuance plus noble que l’acier pour favoriser les proprié-

tés mécaniques, mais en gardant un caractère sacrificiel.

Les architectures choisies sont : Al/Mn, Al-Zn/Ti.

L’étude des caractéristiques et des propriétés de ces architectures multicouches sont présentées dans le

chapitre 4.
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4

Architectures multicouches

Dans le chapitre précédent, l’étude de revêtements monocouches à base d’alliages d’aluminium a permis de

montrer la difficulté de combiner au sein de tels revêtements monocouches de bonnes propriétés mécaniques

et sacrificielles. C’est pourquoi différentes architectures multicouches alternant un revêtement monocouche avec

de bonnes propriétés mécaniques et un revêtement monocouche avec de bonnes propriétés sacrificielles ont été

proposées. Le but du chapitre 4 est de présenter les résultats obtenus sur les différentes architectures multicouches

et d’en sélectionner une pour aller plus loin dans l’étude de son comportement mécanique.

4.1 BILAN DE TRAVAUX ANTÉRIEURS

Les résultats présentés dans cette partie ont été obtenus dans le cadre du projet ANR au sein du laboratoire.

4.1.1 Architectures multicouches Al/Mn

Des architectures multicouches alternant aluminium et manganèse ont été élaborées. Le tableau 4.1 présente les

caractéristiques et paramètres de dépôts utilisés. Dans ce tableau, T est le temps de dépôt pour chaque cible, e

l’épaisseur de chaque couche et Λ la période. Les architectures sont dénommées nAlMnX, n indiquant une période

nanométrique. Trois catégories d’architectures multicouches peuvent être distinguées :

– l’épaisseur de la couche d’aluminium est égale à celle de la couche de manganèse eAl=eMn

– l’épaisseur de la couche d’aluminium est inférieure à celle de la couche de manganèse eAl<eMn

– l’épaisseur de la couche d’aluminium est supérieure à celle de la couche de manganèse eAl>eMn

Tableau 4.1 – Caractéristiques des architectures multicouches Al/Mn.
TAl (s) TMn (s) Nombre de cycles eAl−Mn (nm) Λ (nm)

nAlMn1 25 25 180 12-12 24
nAlMn2 50 50 90 25-25 50
nAlMn3 100 100 45 50-50 100
nAlMn4 200 200 23 100-100 200
nAlMn5 50 25 120 25-12 37
nAlMn6 25 12 240 12-6 18
nAlMn7 25 50 120 12-25 37
nAlMn8 50 75 75 25-37 62
nAlMn9 50 100 60 25-50 75

Les diffractogrammes des différents revêtements sont présentés en figure 4.1. Les revêtements présentent deux

phases correspondant à l’aluminium et au manganèse. Pour des épaisseurs égales entre l’aluminium et le manga-

nèse, lorsque la période diminue, les raies correspondant aux deux phases s’élargissent, traduisant une diminution

de la taille de grains. Lorsque l’épaisseur des couches d’aluminium est supérieure à l’épaisseur des couches de
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manganèse, l’intensité des raies d’aluminium est supérieure à celle des raies de manganèse, et l’effet inverse est

constaté pour des épaisseurs de couches de manganèse supérieures à l’épaisseur des couches d’aluminium.

(a) (b)

Figure 4.1 – Diffractogrammes des revêtements Al/Mn.

Par la suite, les résultats obtenus sur les architectures Al/Mn seront discutés selon les configurations décrites pré-

cédemment et selon une variation de période de l’architecture lorsque l’épaisseur d’une couche est constante.

4.1.1.1 L’épaisseur de la couche d’aluminium est égale à celle de la couche de manganèse eAl=eMn

Les courbes de polarisation des architectures multicouches sont regroupées dans la figure 4.2a. Lorsque la période

augmente (nAlMn1→nAlMn4), le mode de corrosion change. Pour de faibles périodes, la corrosion est de type

localisé et pour des périodes plus importantes la corrosion est de type généralisé. Les revêtements nAlMn4 et

nAlMn3 présentent en réalité des piqûres en surface (figure 4.2b). Les quatre architectures sont sacrificielles avec un

potentiel de corrosion très négatif, et lorsque la période diminue le potentiel de corrosion se décale vers des valeurs

plus négatives et la réactivité augmente légèrement. Le potentiel de corrosion de ces architectures est probablement

déterminé en partie par la dissolution du manganèse. En effet, le potentiel de corrosion de l’aluminium pur dans

notre milieu d’étude est de -1 V/ECS (chapitre 3 page 73). Le potentiel standard du manganèse est de -1,185 V/ESH

[Lide 95], soit encore -1,430 V/ECS. Le potentiel de corrosion des architectures multicouches Al/Mn est donc un

potentiel mixte entre les couches aluminium et manganèse. Pendant l’heure d’immersion qui a lieu avant la courbe

de polarisation, il est possible que les couches de manganèse subissent une dissolution au travers des pores des

couches d’aluminium.
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(a) (b)

Figure 4.2 – Courbes de polarisation des architectures multicouches Al/Mn avec eAl=eMn, après une heure
d’immersion en milieu salin (a) et micrographie optique du revêtement nAlMn4 après polarisation (b).

Plus la période diminue, plus l’électrolyte aura accès rapidement aux couches internes de manganèse, ce qui

conduit à un décalage du potentiel de corrosion vers des valeurs plus négatives. L’évolution de la réactivité est

en désaccord avec la littérature [Barshilia 04a, Nordin 99], ce qui est probablement lié à l’apparition de la réaction

d’évolution de l’hydrogène.

Pour étudier la durée du caractère sacrificiel des revêtements, des essais d’immersion de 48h ont été effectués sur ces

architectures déposées sur lames de verre. Les évolutions du potentiel d’abandon et de la résistance de polarisation

en fonction du temps sont présentées en figure 4.3. Le potentiel d’abandon s’anoblit lors de l’immersion mais reste

cependant plus négatif que -1 V/ECS et les valeurs sont similaires à celles observées pendant les polarisations. Les

résistances de polarisation suivent une évolution similaire pour tous les revêtements, avec de très faibles valeurs

en début d’immersion, puis une augmentation à partir de 10h environ, et enfin une diminution. Cette évolution est

vraisemblablement liée à une dissolution des couches de manganèse au travers des défauts du revêtement, puis le

revêtement se passive. Enfin, le film passif se rompt et des piqûres se forment en fin d’immersion. Ces essais ne

permettent pas de conclure directement sur l’impact de la période puisque les évolutions conjointes du potentiel

d’abandon et de la résistance de polarisation sont très similaires pour les quatre architectures étudiées.

(a) (b)

Figure 4.3 – Potentiel d’abandon (a) et résistance de polarisation (b) des architectures multicouches Al/Mn avec
eAl=eMn.
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Des observations au MEB ont été réalisées en surface des échantillons après immersion. La figure 4.4 présente

des micrographies MEB effectuées sur les surfaces des architectures multicouches nAlMn 1 à 4. Ces observations

révèlent des phénomènes de délamination issus d’une dégradation des couches internes. La formation de piqûres

en surface de l’échantillon crée un chemin d’accès aux couches sous-jacentes, et va accentuer le phénomène de

délamination. Ce dernier semble être moins important lorsque la période diminue (nAlMn4→ nAlMn1).

(a) (b) (c) (d)

Figure 4.4 – Micrographies MEB de nAlMn1 (a), nAlMn2 (b), nAlMn3 (c) et nAlMn4 (d) après immersion longue
durée en milieu salin.

Des analyses Raman ont été réalisées en surface des quatre revêtements nAlMn. Celles-ci montrent la formation

de produits de corrosion du manganèse (figure 4.5). Les raies correspondant aux oxydes de manganèse ont été

indexées d’après un article de Buciuman et al. [Buciuman 98]. La figure 4.5a présente un spectre correspondant

au dioxyde de manganèse MnO2 et la figure 4.5b un spectre correspondant à la haussmanite Mn3O4. La présence

de ces produits confirme une corrosion des couches de manganèse au travers des défauts du revêtement, et la

délamination observée vient probablement de la formation de ces produits.

(a) (b)

Figure 4.5 – Spectres Raman effectués sur le revêtement multicouches nAlMn3 après 48h d’immersion en milieu
salin.

4.1.1.2 L’épaisseur des couches d’aluminium est inférieure à celle des couches de manganèse eAl<eMn

Les courbes de polarisation des architectures multicouches nAlMn7, nAlMn8 et nAlMn9 déposées sur verre sont

présentées sur la figure 4.6a. Les courbes de polarisation sont très similaires, avec une densité de courant de

corrosion assez importante et un potentiel de corrosion très négatif. Les courbes de polarisation correspondent à

une corrosion généralisée, mais des observations au microscope optique montrent la présence de piqûres de forme
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hémisphérique (figure 4.6b). L’allure des courbes s’explique donc par une formation importante de piqûres. A ces

valeurs de potentiel, la réaction d’évolution de l’hydrogène est susceptible de se produire. Les fortes valeurs de

densité de courant observées sont dues en partie à cette réaction et en partie à la forte réactivité du manganèse.

(a) (b)

Figure 4.6 – Courbes de polarisation des architectures multicouches Al/Mn avec eAl<eMn, après une heure
d’immersion en milieu salin (a) et micrographie optique du revêtement nAlMn7 après polarisation (b).

Ces alliages sont sacrificiels par rapport aux aciers et des immersions de 48h ont été réalisées pour étudier la réac-

tivité dans le temps de ces configurations multicouches. La figure 4.7 représente l’évolution des potentiels d’aban-

don et des résistances de polarisation des architectures multicouches nAlMn7, nAlMn8 et nAlMn9 en fonction du

temps. Pendant l’immersion, le potentiel d’abandon des architectures s’anoblit très lentement pendant les vingt

premières heures d’immersion puis se stabilise vers des valeurs entre -1,15 V/ECS et -1,20 V/ECS. L’évolution du

potentiel est lente au début de l’immersion, et liée à une forte réactivité comme le confirment les faibles valeurs

de la résistance de polarisation. Par la suite, la résistance de polarisation augmente, indiquant une passivation du

revêtement. En comparant les trois configurations à trente minutes d’immersion, la réactivité augmente lorsque la

période diminue, ce qui est en lien avec la quantité de manganèse en contact avec l’électrolyte.

(a) (b)

Figure 4.7 – Potentiel d’abandon (a) et résistance de polarisation (b) des architectures multicouches Al/Mn avec
eAl<eMn.
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Des observations au microscope optique et au MEB ont été réalisées sur la surface des revêtements après l’im-

mersion (figure 4.8). La corrosion des revêtements est de type généralisé. Après plusieurs heures d’immersion une

délamination du revêtement apparaît. Ces décollements se produisent en raison de l’infiltration de l’électrolyte

vers les couches internes et la formation de produits de corrosion volumineux qui vont induire des contraintes

de traction. Ces deux évènements vont entraîner un phénomène de cloquage (figure 4.8). Ceci a été décrit dans

le chapitre 1 page 43 et observé par Nakayama et al. [Nakayama 95] sur des architectures multicouches Al/Si. En

effet, l’électrolyte s’infiltre au travers des défauts de la couche externe en silicium, puis la couche d’aluminium

sous-jacente se corrode. Cette corrosion va entraîner la formation de produits de corrosion volumineux qui vont

induire une délamination de la couche externe de silicium. Le mécanisme de corrosion des revêtements Al/Mn

est vraisemblablement le même : une infiltration de l’électrolyte par les défauts du revêtement qui va mener à une

corrosion des couches de manganèse. Cette corrosion donne lieu à des produits de corrosion du manganèse qui

induisent une délamination.

(a) (b) (c)

Figure 4.8 – Micrographie MEB des revêtements nAlMn7(a), nAlMn8 (b) et micrographie optique de nAlMn9 (c)
après 48h d’immersion.

4.1.1.3 L’épaisseur des couches d’aluminium est supérieure à celle des couches de manganèse eAl>eMn

Pour des épaisseurs de couches d’aluminium supérieures à celles de manganèse, les multicouches présentent

une corrosion de type localisé avec une faible cinétique de corrosion (figure 4.9). Lorsque la période diminue

(nAlMn5→nAlMn6), la densité de courant de passivation diminue d’environ une décade, traduisant une meilleure

stabilité du film passif. Ce phénomène est contraire à ce qui pourrait être attendu. La couche externe d’aluminium

plus épaisse de l’architecture nAlMn5 devrait favoriser une meilleure stabilité du film passif que celle de l’architec-

ture nAlMn6. La diminution de la densité de courant est liée à celle de la période. Ce résultat est concordant avec la

littérature pour différentes architectures multicouches [Nordin 99, Nakayama 95, Barshilia 04a]. En effet, l’élabora-

tion d’architectures multicouches réduit le nombre de porosités débouchantes [Herranen 98, Dobrzanski 03]. Ceci

rend l’infiltration de l’électrolyte plus difficile, et ainsi les effets de couplage galvanique entre couches sont moins

importants. De plus, le potentiel de piqûres est décalé vers des valeurs plus anodiques, traduisant une meilleure

résistance à la corrosion des revêtements. Ceci est dû à une plus grande quantité de manganèse en contact avec

l’électrolyte. En effet, le manganèse tend à améliorer la résistance à la corrosion localisée (chapitre 3 page 98). De

plus, les potentiels de corrosion de ces deux revêtements multicouches sont assez négatifs, ce qui pourrait favoriser

l’apparition de la réaction d’évolution de l’hydrogène. Le décalage du potentiel de corrosion vers des valeurs plus
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anodiques lorsque la période diminue n’est pas cohérent avec une plus grande surface de manganèse accessible à

l’électrolyte. Ce revêtement se passive peut-être plus rapidement lors de l’heure d’immersion qui a lieu avant les

courbes de polarisation.

Figure 4.9 – Courbes de polarisation des architectures multicouches Al/Mn avec eAl>eMn, après une heure
d’immersion en milieu salin.

Les deux architectures multicouches sont sacrificielles par rapport à l’acier, et des immersions de 48h ont été

effectuées pour étudier la durabilité de leur comportement sacrificiel dans le temps (figures 4.10a et b). Le potentiel

d’abandon des architectures multicouches s’anoblit rapidement durant les premières heures d’immersion puis se

stabilise vers des valeurs proches du potentiel de piqûres obtenu grâce aux courbes de polarisation. La résistance

de polarisation du revêtement nAlMn5 est très faible, indiquant une réactivité très élevée, probablement due à une

piqûration du revêtement. En revanche, la résistance de polarisation nAlMn6 est assez importante, liée à une faible

réactivité du revêtement observée également lors des courbes de polarisation.

(a) (b)

Figure 4.10 – Potentiel d’abandon (a) et résistance de polarisation (b) des architectures multicouches Al/Mn avec
eAl>eMn.

Des observations au microscope optique de ces revêtements après polarisation et immersion longue durée montrent

une surface très peu corrodée pour nAlMn5 et presque intacte pour nAlMn6. Sur la nuance nAlMn5, les piqûres

amorcées sont rapidement stoppées par la couche de manganèse sous-jacente. Cependant, celui-ci est alors au

contact de l’électrolyte et sa dissolution génère des produits de corrosion volumineux qui induisent un décollement
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des couches intermédiaires (figure 4.11). Ce résultat est en accord avec la littérature pour des architectures

multicouches Al/Si, pour lesquelles un phénomène de délamination se produit lorsque les couches d’aluminium

se corrodent [Nakayama 95].

Figure 4.11 – Micrographie MEB de nAlMn5 après 48h d’immersion en milieu salin.

4.1.1.4 L’épaisseur des couches d’aluminium est constante et celle des couches de manganèse varie

Pour étudier l’influence du manganèse dans l’architecture multicouches Al/Mn, il est possible de mettre en pa-

rallèle plusieurs architectures multicouches avec une épaisseur de couche d’aluminium constante et une épaisseur

de couche de manganèse qui varie. Il ne s’agit pas de discuter ici des mécanismes de corrosion, seule l’évolution

des propriétés sera discutée en fonction des épaisseurs de chaque couche. La figure 4.12 présente les courbes de

polarisation des revêtements pour une épaisseur d’aluminium constante à 12 nm et à 25 nm.

(a) (b)

Figure 4.12 – Courbes de polarisation des revêtements avec une épaisseur constante des couches d’aluminium
12 nm (a) et 25 nm (b).

L’évolution des courbes de polarisation pour une épaisseur de couche d’aluminium de 12 nm est en accord avec

l’évolution de l’épaisseur des couches de manganèse. En effet, lorsque celles-ci diminuent, le potentiel de corrosion

s’anoblit et la réactivité diminue. Il a été remarqué précédemment que le manganèse tend à décaler le potentiel de

corrosion vers des valeurs plus négatives et à augmenter la réactivité. Le potentiel de piqûres s’anoblit également

lorsque l’épaisseur de manganèse diminue. Ceci peut s’expliquer par le fait que lorsque l’épaisseur de manganèse
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diminue, le comportement du revêtement est davantage contrôlé par les couches d’aluminium, dont le potentiel

de piqûre est de -0,57 V/ECS. Les évolutions précédentes sont donc en accord avec la quantité de manganèse

que peut atteindre l’électrolyte. Pour des épaisseurs de couches d’aluminium de 25 nm, l’évolution des propriétés

sera discutée pour les architectures nAlMn2, nAlMn8 et nAlMn9 (figure 4.12b). La courbe de polarisation de

l’architecture nAlMn5 sera analysée à part. Lorsque l’épaisseur des couches de manganèse augmente, le potentiel

se décale vers des valeurs plus négatives. Ceci est en accord avec les résultats précédents. En revanche, la réactivité

diminue lorsque l’épaisseur de manganèse augmente et les résultats précédents indiquent que le manganèse

augmente la réactivité. Cette évolution ne peut être expliquée par l’épaisseur de manganèse ni par le nombre

d’interfaces comme l’ont proposé différents auteurs [Herranen 98, Dobrzanski 03].

La courbe de polarisation de l’architecture nAlMn5 est également en désaccord avec les résultats précédents. En

effet cette architecture présente une faible épaisseur de manganèse mais a un potentiel de corrosion très négatif. En

revanche, sa réactivité est faible et il présente un large palier de passivation. Ce comportement est peut être lié à

des mécanismes ayant lieu pendant l’heure d’immersion préliminaire à la courbe de polarisation .

Les résultats des essais d’immersions de 48h ont également été tracés pour une épaisseur de couche d’aluminium

donnée. Les évolutions du potentiel et de la résistance de polarisation des architectures multicouches avec des

épaisseurs de couches d’aluminium 12 nm et 25 nm sont tracées respectivement en figure 4.13a-b et c-d.

(a) (b)

(c) (d)

Figure 4.13 – Evolutions du potentiel d’abandon (a,c) et de la résistance de polarisation (b,d) des revêtements avec
une épaisseur d’aluminium constante.
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Lorsque l’épaisseur des couches de manganèse augmente de 6 à 12 nm (pour eAl = 12 nm) ou de 12 à 25 (pour

eAl = 25 nm), le potentiel d’abandon se décale vers des valeurs plus négatives et la réactivité augmente, conformé-

ment à ce qui a été observé précédemment. En revanche, lorsque l’épaisseur des couches de manganèse augmente

de 12 à 25 nm (pour eAl=12 nm) ou de 25 à 50 (pour eAl=25 nm), aucun changement significatif de comportement

n’est observé. Ceci est probablement lié à un effet seuil : à partir d’une certaine épaisseur de couche de manganèse,

le comportement du revêtement est principalement dominé par le manganèse et augmenter l’épaisseur n’aura plus

d’effet.

L’architecture nAlMn6 semble être la plus prometteuse d’un point de vue électrochimique. En effet, son poten-

tiel d’abandon se stabilise rapidement à une valeur de potentiel suffisante pour protéger l’acier (-1 V/ECS) et ses

valeurs de résistance de polarisation sont assez élevées, indiquant une faible réactivité.

4.1.1.5 L’épaisseur des couches de manganèse est constante et celle des couches d’aluminium varie

Pour étudier l’influence de l’épaisseur de la couche d’aluminium dans l’architecture multicouches Al/Mn, il est

possible de mettre en parallèle plusieurs architectures multicouches avec une épaisseur de manganèse constante et

une épaisseur d’aluminium qui varie. La figure 4.14 présente les courbes de polarisation des revêtements pour une

épaisseur de manganèse constante à 12 nm et à 25 nm.

Pour une épaisseur de manganèse de 12 nm, l’augmentation de l’épaisseur de la couche d’aluminium entraîne

un décalage du potentiel vers des valeurs plus négatives, un palier de passivation plus large et un potentiel de

piqûres plus anodique. Cette évolution est contraire à ce qui a été vu précédemment. L’augmentation de la couche

externe d’aluminium devrait a priori anoblir le potentiel de corrosion, du fait que les couches de manganèse sont

moins accessibles à l’électrolyte. L’évolution observée est probablement liée à des phénomènes qui se produisent

pendant l’heure d’immersion préalable aux courbes de polarisation. Ces phénomènes peuvent être des piqûres qui

se forment et atteignent les couches de manganèse sous-jacentes.

Pour une épaisseur de manganèse de 25 nm, l’augmentation de l’épaisseur de la couche d’aluminium entraîne un

anoblissement du potentiel de corrosion. Ceci est en accord avec ce qui a été observé précédemment. La densité de

courant de corrosion, en revanche, ne change pas de manière significative.

(a) (b)

Figure 4.14 – Courbes de polarisation des revêtements avec une épaisseur constante des couches de manganèse
12 nm (a) et 25 nm (b).
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Les évolutions des potentiels d’abandon et des résistances de polarisation pour les revêtements avec une épaisseur

de manganèse de 12 nm sont présentées en figure 4.15.

(a) (b)

Figure 4.15 – Evolutions du potentiel d’abandon (a) et de la résistance de polarisation (b) des revêtements avec une
épaisseur de manganèse constante à 12 nm.

Pour des épaisseurs de manganèse de 12 nm, le potentiel d’abandon est plus noble lorsque les épaisseurs de couche

d’aluminium sont plus grandes. Cette évolution est en accord avec le fait que le manganèse favorise un décalage du

potentiel de corrosion vers des valeurs plus négatives. Si les couches d’aluminium sont plus épaisses, les couches

de manganèse sont moins accessibles à l’électrolyte et le potentiel est anobli. De la même manière, la résistance de

polarisation est plus importante lorsque l’épaisseur des couches d’aluminium augmente, en lien avec une réactivité

moins importante.

La figure 4.16 présente les évolutions du potentiel d’abandon et de la résistance de polarisation des revêtements

avec une épaisseur de manganèse de 25 nm.

(a) (b)

Figure 4.16 – Evolutions du potentiel d’abandon (a) et de la résistance de polarisation (b) des revêtements avec une
épaisseur de manganèse constante à 25 nm.

Pour des épaisseurs de manganèse de 25 nm, les évolutions du potentiel d’abandon et de la résistance de polarisa-

tion sont similaires pour les deux architectures considérées. Le phénomène de seuil précédemment observé pour

des épaisseurs de manganèse de 25 nm est confirmé. Pour ces épaisseurs, le manganèse est l’élément qui détermine
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principalement le comportement électrochimique des revêtements. Cependant, une augmentation conjointe du po-

tentiel d’abandon et de la résistance de polarisation est observée à 20h d’immersion pour le revêtement nAlMn2,

correspondant à une passivation du revêtement. Puis le potentiel se décale vers des valeurs plus négatives pen-

dant que la résistance de polarisation diminue, indiquant une reprise de la piqûration. Par la suite, le revêtement

nAlMn2 présente à nouveau le même comportement que le revêtement nAlMn7.

4.1.1.6 Conclusion

Les architectures nAlMn étudiées présentent des propriétés électrochimiques intéressantes. Cependant, leur méca-

nisme de corrosion implique une dissolution préférentielle des couches de manganèse. Cette dissolution engendre

la formation de produits de corrosion du manganèse et une délamination du revêtement va avoir lieu. Les revête-

ments sont sacrificiels par rapport aux aciers et d’après les évolutions de leurs potentiels d’abandon pendant les

48h d’immersion, ce caractère est conservé pendant l’immersion. Néanmoins, leurs potentiels de corrosion sont très

négatifs, ce qui pourrait favoriser l’apparition de la réaction d’évolution de l’hydrogène et fragiliser le substrat.

4.1.2 Architectures multicouches Al-Mn/Al-Gd

Des revêtements multicouches Al-Mn/Al-Gd ont été élaborés suivant deux configurations. Les paramètres d’élabo-

ration des architectures multicouches sont résumés dans le tableau 4.2. Ce tableau recense les intensités respectives

de chaque cible d’élément d’alliage (I), le nombre de cycles, l’épaisseur totale du revêtement ainsi que la période.

La composition et la dureté de chaque architecture multicouches sont également indiquées.

Tableau 4.2 – Paramètres d’élaboration des architectures multicouches Al-Mn/Al-Gd.

IMn (A) IGd(A) Nombre
de cycles

Epaisseur
(µm)

Période Λ
(nm)

%at. Gd %at. Mn

Al-Mn/Al-Gd 1 0,5 0,5 40 4,8 120 4 6

Al-Mn/Al-Gd 2 0,5 0,5 80 5,2 65 4 7

Al-Mn/Al-Gd 3 0,5 0,5 160 4,4 28 3 7

Al-Mn/Al-Gd 4 0,5 0,5 320 4,5 14 4 7

Al-Mn/Al-Gd 5 1 1 40 5,1 127 13 13

Al-Mn/Al-Gd 6 1 1 75 4,4 59 11 14

Al-Mn/Al-Gd 7 1 1 160 4,7 29 8 15

Al-Mn/Al-Gd 8 1 1 320 5 15 7 15

La figure 4.17 présente l’évolution de la dureté des architectures Al-Mn/Al-Gd 1-4 (a) et Al-Mn/Al-Gd 5-8 (b). Sur

cette figure sont indiquées les duretés mesurées des revêtements monocouches (chapitre 3). Cependant, aucune

composition des revêtements monocouches testés n’est très proche de la composition de cette architecture, et ce

n’est donc qu’une indication. Pour les revêtements Al-Mn/Al-Gd 1-4, la dureté diminue avec la période. Les

revêtements Al-Mn/Al-Gd 5-8 quant à eux ne présentent pas d’évolution marquée de la dureté en fonction de

la période. Le phénomène de diminution de la dureté avec la période est contraire aux résultats habituellement

observés [Liu 08, Barshilia 06]. En effet, le nombre d’interfaces d’un revêtement multicouches bloque normalement

le mouvement des dislocations, augmentant ainsi la dureté [Yashar 99]. Cependant, en extrapolant la dureté des

revêtements Al-Gd par une droite pour obtenir une idée de la dureté d’un revêtement monocouche Al-Gd 4 %,
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la dureté obtenue est de 261 HV. La dureté indiquée pour les revêtements Al-Mn 13 % (350 HV) en revanche, est

correcte pour une comparaison. Tous les revêtements présentent des duretés intermédiaires entre le revêtement

monocouche Al-Mn et le revêtement monocouche Al-Gd. L’élaboration d’architectures multicouches, dans ce cas,

ne permet pas d’atteindre des duretés supérieures à celles des alliages monocouches. Ce phénomène est peut être

lié à un glissement des dislocations au sein des couches [Barshilia 04b].

(a) (b)

Figure 4.17 – Evolution de la dureté des architectures multicouches Al-Mn/Al-Gd 1-4 (a) et 5-8 (b).

Les courbes de polarisation des revêtements multicouches Al-Mn/Al-Gd déposés sur verre sont présentées en

figure 4.18.

(a) (b)

Figure 4.18 – Courbes de polarisation des revêtements Al-Mn/Al-Gd 1-4 (a) et Al-Mn/Al-Gd 5-8 (b) après une
heure d’immersion en milieu salin.

L’allure des courbes de polarisation est similaire pour tous les revêtements, avec un potentiel de corrosion assez

négatif, un palier de passivation large et une augmentation brutale de la densité de courant correspondant à une

corrosion par piqûres. Pour une même série (Al-Mn/Al-Gd 1-4 ou Al-Mn/Al-Gd 5-8), il n’est pas possible de

lier l’épaisseur des couches à l’évolution du potentiel de corrosion et de la densité de courant de corrosion. En

revanche, pour les deux types d’architectures, la valeur du potentiel de piqûres est anoblie lorsque la période

diminue. Ce phénomène peut s’expliquer par le nombre d’interfaces. En effet, plus la période diminue plus le

nombre d’interfaces dans l’architecture augmente. Chaque interface va ainsi freiner la propagation des piqûres.
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Ce phénomène a été observé par Barshilia et al. [Barshilia 04a] qui observent un nombre de piqûres plus faible en

surface d’un revêtement multicouches TiN/NbN qu’en surface d’un alliage monocouche TiN.

Toutes les architectures sont sacrificielles par rapport aux aciers, avec des potentiels de corrosion compris entre -1

et -1,1 V/ECS. Cependant, les valeurs des potentiels de piqûres proches ou plus nobles que le domaine de corrosion

des aciers pourraient entraîner des inversions de polarité entre le revêtement et le substrat. Des essais d’immersion

de 48h sont nécessaires pour déterminer si le comportement sacrificiel des revêtements est conservé. Cependant,

l’anoblissement du potentiel de piqûres lorsque le nombre de cycles augmente pourrait diminuer la durée du

caractère sacrificiel.

4.2 ARCHITECTURES MULTICOUCHES ÉTUDIÉES

Toutes les architectures multicouches décrites par la suite ont été déposées sur verre et sur acier. Chaque architec-

ture multicouches est déposée avec deux alternances des couches différentes et quatre périodes, ce qui donne huit

architectures pour une famille d’architectures multicouches (tableau 4.3). Dans ce tableau, Λ indique la période.

Tableau 4.3 – Structure des architectures multicouches.
Al-X/Al-Y

40 cycles
Λ ≈ 120 nm

80 cycles
Λ ≈

60 nm

160 cycles
Λ ≈

30 nm

320 cycles
Λ ≈

15 nm

Al-Y/Al-X

40 cycles
Λ ≈ 120 nm

80 cycles
Λ ≈

60 nm

160 cycles
Λ ≈

30 nm

320 cycles
Λ ≈

15 nm

La notation Al-X/Al-Y indique que l’alliage monocouche Al-X a été déposé en premier sur le substrat, et l’alliage

Al-Y en dernier (figure 4.19). Par la suite, les architectures seront citées suivant cette nomenclature : Al-X/Al-Y N,

avec N la période en nanomètres. Quatre architectures ont été étudiées : Al-Mn/Al-Mg pour le type 1, Al-Mo/Al-

Mg et Al-Zn/Al-Mo pour le type 2 et Al-Zn/Ti pour le type 3. Cette dernière architecture n’ayant pas donné de

résultats intéressants, elle ne sera pas détaillée ici.

Figure 4.19 – Exemple des architectures Al-X/Al-Y avec Al-X déposé en premier et Al-Y en dernier.

Les compositions des architectures multicouches sont données dans le tableau 4.4. Etant donné que l’élaboration

de ces architectures a été faite à intensité constante et que toutes les périodes d’une architecture ont été déposées

à la suite, il est raisonnable de supposer que les variations de composition entre deux périodes sont faibles. De

plus, les compositions ont été obtenues par MEB/EDS, avec le faisceau d’électrons perpendiculaires à la surface
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de l’échantillon, la composition obtenue est donc une moyenne de plusieurs couches. C’est pourquoi une seule

composition est ici présentée pour chaque architecture multicouches. Pour avoir une idée de la composition de

l’alliage monocouche correspondant, il est considéré que la composition moyenne de multicouches est obtenue

pour un nombre égal de couches. Il suffira donc de multiplier la teneur en élément d’alliage par deux pour obtenir

la composition d’une couche.

Tableau 4.4 – Composition des architectures Al-Zn/Al-Mo, Al-Mg/Al-Mo et Al-Mg/Mn.
% pds. % at. % pds. % at. % pds. % at.

Al 54 79 Al 47 68 Al 75 80
Zn 9 6 Mg 8 14 Mg 9 11
Mo 37 15 Mo 45 18 Mn 16 9

Les propriétés physiques et électrochimiques des différentes architectures vont maintenant être discutées pour

déterminer quelle est l’architecture la plus prometteuse.

4.2.1 Architectures Al-Zn/Al-Mo

4.2.1.1 Propriétés physiques

Les diffractogrammes des architectures multicouches déposées sur verre sont présentés en figure 4.20. Les architec-

tures multicouches Al-Zn/Al-Mo et Al-Mo/Al-Zn présentent trois phases pour une grande période : deux phases

cristallines aluminium et zinc et une phase amorphe centrée sur le pic principal du molybdène. La présence de

deux phases cristallines Al et Zn est liée à la composition de la couche Al-Zn. En effet, pour des compositions simi-

laires, les alliages monocouches Al-Zn sont biphasés avec deux phases cristallines. De la même manière, la phase

amorphe centrée sur le pic principal du molybdène est liée à la microstructure des alliages monocouches Al-Mo

de composition similaire (figure 3.32 page 97). Quand la période diminue, le pic principal d’aluminium s’élargit, et

les intensités des pics correspondant au zinc ainsi que l’intensité de la phase amorphe diminue. L’élargissement du

pic principal d’aluminium est lié à la nanostructuration du revêtement. La raie principale de l’aluminium est déca-

lée vers des angles plus importants, ce qui est lié à la taille des atomes en éléments de substitution plus petits que

l’atome d’aluminium (0,134 nm pour le zinc et 0,136 nm pour le molybdène contre 0,143 nm pour l’aluminium).

(a) (b)

Figure 4.20 – Diffractogrammes des revêtements Al-Zn/Al-Mo (a) et Al-Mo/Al-Zn (b).
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Dureté

L’évolution de la dureté des architectures multicouches Al-Mo/Al-Zn et Al-Zn/Al-Mo est représentée en figure

4.21. La dureté des revêtements multicouches est d’environ 350 HV et ne présente pas d’évolution marquée en

fonction de la période. La règle des segments inverses permet d’évaluer théoriquement la dureté d’une architecture

multicouche (équation IV.1 [Santana 04]).

Hcomposite = (
ex

etot
)× Hx + (

ey

etot
)× Hy (IV.1)

Avec Hcomposite : dureté de l’architecture multicouches ;

ex : épaisseur de la couche x ;

ey : épaisseur de la couche y ;

etot : période de l’architecture ;

Hx : dureté de l’alliage monocouche correspondant à la couche x ;

Hy : dureté de l’alliage monocouche correspondant à la couche y.

La dureté théorique des architectures multicouches est alors : 408 HV. Cette dureté théorique est la même pour

toutes les périodes étant donné que pour chacune d’entre elles, chaque type de couche a la même épaisseur.

La dureté des architectures multicouches est légèrement inférieure à cette dureté théorique. Cet adoucissement

est peut-être dû au mouvement des dislocations au sein de chaque couche, comme l’ont suggéré Barshilia et al.

[Barshilia 04b], ou dû à la présence de porosités dans le revêtement

(a) (b)

Figure 4.21 – Evolution de la dureté des revêtements Al-Zn/Al-Mo (a) et Al-Mo/Al-Zn (b) en fonction de la période.
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Morphologie

La figure 4.22 présente la morphologie de certains revêtements multicouches. Sur cette figure, l’épaisseur indiquée

en haut à gauche de chaque image est celle d’une couche (Λ/2). Plus la période diminue et plus le revêtement est

dense.

Figure 4.22 – Fractographies des revêtements multicouches Al-Mo/Al-Zn.Crédit image : LERMPS, UTBM.

Pour certains revêtements (Al-Zn/Al-Mo 120 nm), l’empilement des couches est observable au MEB. La densifica-

tion des revêtements peut être liée au changement progressif de la microstructure, qui peut induire une modifica-

tion dans les contraintes internes du revêtement. Un changement dans la structure colonnaire accompagné d’une

réduction de porosités débouchantes a également été observé par Herranen et al. [Herranen 98].

4.2.1.2 Propriétés électrochimiques

Courbes de polarisation

La figure 4.23 présente quelques courbes de polarisation des revêtements multicouches Al-Zn/Al-Mo ainsi que

la courbe de polarisation du revêtement monocouche Al-Zn 10 % at. Les courbes des autres revêtements sont

similaires et ne seront donc pas présentées ici.

Figure 4.23 – Exemples de courbes de polarisation pour l’architecture multicouche Al-Zn/Al-Mo après une heure
d’immersion en milieu salin.
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Tous les revêtements Al-Zn/Al-Mo présentent une corrosion de type localisé. L’allure de la courbe de polarisation

du revêtement Al-Zn/Al-Mo 120 nm est très similaire à celle du revêtement monocouche Al-Zn 10 % at. Le

revêtement Al-Zn/Al-Mo 60 nm présente des oscillations marquées autour du potentiel de corrosion qui sont

probablement liées à une corrosion successive des couches.

Sur la figure 4.24 sont tracées les évolutions des propriétés électrochimiques des revêtements Al-Zn/Al-Mo et

Al-Mo/Al-Zn déposés sur verre en fonction de la période.

(a) (b)

Figure 4.24 – Propriétés électrochimiques des revêtements multicouches Al-Zn/Al-Mo (a) et des revêtements
multicouches Al-Mo/Al-Zn (b) après une heure d’immersion en milieu salin.

Quelle que soit l’alternance des couches, le potentiel de corrosion a la même évolution en fonction de la période. Il

s’anoblit lorsque la période diminue et évolue depuis une valeur proche du potentiel de corrosion des revêtements

monocouches Al-Zn 10 % at. jusqu’à une valeur proche du potentiel de corrosion des revêtements monocouches

Al-Mo 28 %at. L’évolution du potentiel de corrosion peut être liée au nombre de couches qui sont ou qui deviennent

accessibles à l’électrolyte pendant l’heure d’immersion et à des micro-couplages galvaniques entre les couches. Pour

les revêtements avec des périodes de 120 nm, la première couche accessible à l’électrolyte est la couche de surface

(Al-Zn ou Al-Mo) et éventuellement la couche sous-jacente au travers des défauts de la couche en surface. La courbe

de polarisation de l’architecture Al-Mo/Al-Zn 120 nm a d’ailleurs une allure très similaire à celle du revêtement

monocouche Al-Zn 10 % at. Lorsque la période diminue, deux phénomènes peuvent alors intervenir. Premièrement,

l’augmentation du nombre d’interfaces va contribuer à diminuer la porosité apparente du revêtement et améliorer

son comportement à la corrosion comme l’ont expliqué Barshilia et al. [Barshilia 04a]. Deuxièmement, dans le cas

d’une architecture multicouches avec deux matériaux ayant des potentiels de corrosion différents, une dissolution

préférentielle d’un des deux matériaux peut intervenir. Dans le cas d’architectures multicouches Ti/Al ou Al/Si,

certains auteurs ont observé une corrosion successive des couches d’aluminium depuis la surface jusqu’à l’interface

au travers des défauts de la couche de titane ou de silicium [Charrier 97, Nakayama 95]. Ces observations sont

valables également dans le cas d’architectures multicouches Zn/Ni avec une dissolution des revêtements de zinc

au travers des défauts des couches de nickel [Fei 06]. Dans le cas présent, il est donc possible que plus la période

diminue et plus le nombre de couches Al-Zn au contact de l’électrolyte au travers des défauts de l’architecture

multicouche soit important. La dissolution de ces couches laisserait apparaître un plus grand nombre de couches

Al-Mo, ce qui aurait pour effet d’anoblir le potentiel de corrosion.
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Pour l’architecture Al-Zn/Al-Mo, la densité de courant de corrosion diminue avec la période, ce qui est en accord

avec le fait que l’augmentation du nombre d’interfaces diminue la porosité du revêtement et améliore son compor-

tement à la corrosion [Barshilia 04a]. Ainsi, malgré la dissolution plus importante de couches Al-Zn au travers des

pores du revêtement lorsque la période diminue, une épaisseur moins importante de ce dernier est en contact avec

l’électrolyte. Pour l’architecture Al-Mo/Al-Zn, ce phénomène est également observé, avec cependant une réactivité

importante pour le revêtement Al-Mo/Al-Zn 60 nm. Cette réactivité peut être liée à un couplage galvanique local

plus important entre deux couches Al-Zn et Al-Mo qui va impliquer une attaque sévère de ce revêtement. Ceci

se traduit également sur la courbe de polarisation de cette architecture (figure 4.23) où des variation brutales de

densité de courant montrent la corrosion successive de différentes couches. Le potentiel de piqûres des architec-

tures Al-Mo/Al-Zn et Al-Zn/Al-Mo est anobli lorsque la période diminue. Ceci peut à nouveau s’expliquer par

une dissolution préférentielle des couches Al-Zn, laissant au contact de l’électrolyte un plus grand nombre de

couches Al-Mo. En effet, le molybdène est un modérateur de dissolution métallique, ce qui a pour effet d’améliorer

la résistance à la corrosion localisée des alliages (chapitre 1 page 39).

Les mécanismes de corrosion des architectures Al-Mo/Al-Zn et Al-Zn/Al-Mo sont schématisés en figure 4.25 et 4.26

d’après l’étude de Fei et al. [Fei 06]. La dissolution des couches Al-Zn et les défauts du revêtement sont présentés

en blanc sur la figure. Pour des raisons de simplification des schémas, le substrat et l’intégralité des couches ne

sont pas représentées. Pour les revêtements Al-Zn/Al-Mo (figure 4.25), les couches Al-Zn se corrodent au travers

des pores des couches Al-Mo. Plus la période diminue, plus l’infiltration de l’électrolyte au sein du revêtement est

faible.

(a) (b) (c) (d)

Figure 4.25 – Proposition de mécanisme de corrosion pour les architectures multicouches Al-Zn/Al-Mo 120 nm (a)
60 nm (b) 30 nm (c) et 15 nm (d).

(a) (b) (c) (d)

Figure 4.26 – Proposition de mécanisme de corrosion pour les architectures multicouches Al-Mo/Al-Zn 120 nm (a)
60 nm (b) 30 nm (c) et 15 nm (d).
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Pour les revêtements Al-Mo/Al-Zn (figure 4.26), la couche externe Al-Zn se corrode puis l’électrolyte s’infiltre au

travers des pores de la couche Al-Mo sous-jacente. Là encore, l’infiltration de l’électrolyte au sein du revêtement

diminue avec la période. Ces figures illustrent donc l’importance de la multiplication des interfaces dans un

revêtement multicouches.

Pour l’architecture multicouches Al-Zn/Al-Mo, quelle que soit l’alternance, seuls les revêtements avec des périodes

de 120 et 60 nm sont sacrificiels par rapport aux aciers. Cependant, pour la période de 60 nm, les valeurs des

potentiels de piqûres plus nobles (Al-Zn/Al-Mo) ou proches (Al-Mo/Al-Zn) du domaine de corrosion des aciers

risqueraient d’entraîner une inversion de polarité entre le substrat et le revêtement. De plus, les architectures

multicouches avec une période de 120 nm ont des réactivités assez importantes qui pourraient entraîner une

dissolution rapide du revêtement et limiter la protection de l’acier dans le temps.

Immersion 48h

Pour essayer de mieux comprendre la corrosion de ces architectures multicouches, des essais d’immersion de

48h ont été réalisés pour les architectures Al-Zn/Al-Mo 15 nm et Al-Mo/Al-Zn 15 nm déposées sur acier. La

figure 4.27 présente les évolutions du potentiel d’abandon et de la résistance de polarisation des revêtements

Al-Mo/Al-Zn 15 nm et Al-Zn/Al-Mo 15 nm.

(a) (b)

Figure 4.27 – Evolutions du potentiel d’abandon (a) et de la résistance de polarisation (b) des architectures
multicouches Al-Zn/Al-Mo et Al-Mo/Al-Zn 15 nm.

Les deux revêtements ont le même comportement au cours des 48h d’immersion. Tout d’abord, le potentiel est ano-

bli de -0,58 V/ECS à -0,52 V/ECS pendant les premières heures d’immersion, et cet anoblissement s’accompagne

d’une diminution importante de la résistance de polarisation. Ces évolutions traduisent une dissolution impor-

tante des couches Al-Zn au travers des porosités du revêtement. Cette dissolution des couches Al-Zn est suivie par

un décalage progressif du potentiel vers des valeurs plus négatives, tandis que la résistance de polarisation reste

constante à des valeurs très faibles, indiquant une réactivité élevée. Ceci traduit une dissolution de l’acier via des

chemins d’infiltration créés par la dissolution du zinc. Le décalage du "pic" de potentiel entre les deux architectures

s’explique par l’alternance des couches. En effet, l’ensemble des couches Al-Zn va se corroder plus rapidement

pour l’alternance Al-Mo/Al-Zn du fait que la couche externe est une couche Al-Zn qui est directement en contact

avec l’électrolyte. En revanche, pour l’alternance Al-Zn/Al-Mo, la première couche accessible à l’électrolyte est une
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couche Al-Mo. Pour que la dissolution des couches Al-Zn ait lieu, il faut d’abord que l’électrolyte s’infiltre dans

la couche externe. C’est pourquoi la dissolution globale des couches Al-Zn du revêtement suivie du décalage du

potentiel se fait plus lentement dans le cas de l’architecture Al-Zn/Al-Mo 15 nm.

Après immersion, la surface des revêtements est en partie couverte de produits de corrosion du fer, confirmant

l’hypothèse de la dissolution de l’acier au travers des défauts créés dans le revêtement (figure 4.28).

(a) (b)

Figure 4.28 – Photographies de l’aspect de surface des revêtements Al-Zn/Al-Mo 15 nm (a) et Al-Mo/Al-Zn 15 nm
(b).

4.2.1.3 Bilan

L’architecture Al-Zn/Al-Mo présente des propriétés électrochimiques intéressantes pour les périodes de 120 et

60 nm, mais les périodes de 30 et 15 nm ne sont pas sacrificielles. Cette architecture n’est donc pas une bonne

candidate pour répondre aux objectifs du projet.

4.2.2 Architectures Al-Mg/Al-Mo et Al-Mg/Al-Mn

4.2.2.1 Propriétés physiques

DRX

Les diffractogrammes des architectures Al-Mo/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mn sont présentés en figures 4.29 et 4.30.

(a) (b)

Figure 4.29 – Diffractogrammes des architectures multicouches Al-Mo/Al-Mg (a) et Al-Mg/Al-Mo (b).

Toutes les architectures sont biphasées, avec une solution solide d’insertion d’aluminium et une phase amorphe

qui correspond au manganèse pour les revêtements Al-Mn/Al-Mg et au molybdène pour les revêtements
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Al-Mo/Al-Mg. Ces résultats sont en accord avec la microstructure des revêtements monocouches de composi-

tion similaire pour l’architecture Al-Mn/Al-Mg. En revanche, l’alliage monocouche Al-Mo 36 % at. présente une

solution solide à base de molybdène, il y a donc un décalage entre le revêtement multicouche Al-Mo/Al-Mg et les

monocouches de composition correspondante. Ce décalage peut a priori s’expliquer par le fait que la composition

de l’alliage monocouche correspondant Al-Mo est de 36 % at. en molybdène. Cependant, le nombre de couches ana-

lysées par le faisceau EDS est inconnu, la teneur en molybdène est peut-être légèrement inférieure à 36 % at. Dans ce

cas là, la microstructure entre l’architecture multicouches et les monocouches Al-Mg et Al-Mo serait cohérente.

(a) (b)

Figure 4.30 – Diffractogrammes des architectures multicouches Al-Mn/Al-Mg (a) et Al-Mg/Al-Mn (b).

Quelle que soit l’architecture considérée, le pic principal (111) d’aluminium s’élargit lorsque la période diminue,

suggérant une nanostructuration du revêtement. Ce phénomène est représenté sur la figure 4.31. Cette figure

présente l’évolution de la largeur à mi-hauteur (Full Width at Half Maximum :FWHM) du pic principal (111) de

l’aluminium en fonction de la période. Lorsque la période diminue, la largeur à mi-hauteur augmente de manière

importante.

(a) (b)

Figure 4.31 – Evolution de la largeur à mi-hauteur de la raie (111) de l’aluminium des revêtements en fonction de
la période.

Pour les revêtements multicouches avec une période de 120 nm, et quelle que soit l’architecture considérée

(Al-Mo/Al-Mg ou Al-Mn/Al-Mg), le pic (111) correspondant à l’aluminium est décalé par rapport à sa position
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théorique vers des angles plus faibles, indiquant un paramètre de maille du revêtement supérieur à celui de

l’aluminium. Comme vu au chapitre 3 (pages 97, 102 et 103), le molybdène et le manganèse tendent à diminuer

le paramètre de maille tandis que le magnésium tend à l’augmenter. Les revêtements avec une période de 120 nm

ont donc un paramètre de maille influencé principalement par l’insertion de magnésium dans les couches Al-Mg.

Pour les revêtements avec une période allant de 60 à 15 nm, le pic (111) de l’aluminium se décale progressivement

vers des angles plus importants, traduisant une diminution du paramètre de maille. La diminution de la période

entraîne donc un accomodement entre les deux couches de chaque architecture, et une influence de moins en

moins marquée du magnésium et de plus en plus marquée du molybdène ou du manganèse. Ces déformations

du paramètre de maille entre les deux types de couches vont entraîner des contraintes internes au sein des

revêtements.

Dureté

La figure 4.32 représente l’évolution de la dureté des architectures multicouches Al-Mo/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mo en

fonction de la période. Pour les revêtements Al-Mo/Al-Mg, la dureté augmente lorsque la période diminue. Ceci a

déjà été observé pour des architectures multicouches Ni/Al [Liu 08] ou TiN/NbN [Barshilia 06]. En revanche, pour

les revêtements Al-Mg/Al-Mo, aucune évolution nette ne peut être déduite des résultats.

Les valeurs de dureté des revêtements Al-Mo/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mo sont inférieures à la valeur théorique

calculée de ces revêtements qui est de 468 HV. Ceci est peut être dû à un mouvement des dislocations au sein

de chaque couche qui induit un léger adoucissement [Barshilia 04b].

(a) (b)

Figure 4.32 – Evolution de la dureté des revêtements Al-Mo/Al-Mg (a) et Al-Mg/Al-Mo (b) en fonction de la
période.

Pour les revêtements Al-Mn/Al-Mg, la dureté diminue avec la période. Ceci est contraire aux résultats habituelle-

ment observés [Liu 08, Barshilia 06]. Pour les revêtements Al-Mg/Al-Mn, la dureté est constante pour les périodes

de 30 à 120 nm et chute pour la période de 15 nm. Yashar et al. [Yashar 99] ont montré que pour certaines architec-

tures multicouches constituées de deux matériaux ayant des structures cristallines différentes, un adoucissement

du revêtement peut avoir lieu pour de faibles périodes. Ces résultats s’appuient sur un modèle théorique du com-

portement mécanique de matériaux multicouches. Pour de larges périodes, le mouvement des dislocations est

bloqué aux interfaces et la loi de Hall-Petch peut être vérifiée. Cependant, les duretés atteignent un maximum pour
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une période correspondant à une épaisseur de couches dans laquelle il ne peut y avoir qu’une seule dislocation

(pour des multicouches Cu/Ni, cette période est de 10 nm). Quand la période diminue (environ 8 nm), l’épaisseur

ne permet plus l’apparition de dislocations, et ceci induit une diminution de la dureté.

En revanche, la valeur des duretés des revêtements Al-Mn/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mn est en moyenne supérieure

à la dureté théorique qui est de 327 HV. Cet effet est en général observé pour des architectures multicouches

[Santana 04], en raison de l’effet durcissant des interfaces entre les couches qui vont bloquer le mouvement des

dislocations dans l’épaisseur.

(a) (b)

Figure 4.33 – Evolution de la dureté des revêtements Al-Mn/Al-Mg (a) et Al-Mg/Al-Mn (b) en fonction de la
période.

Morphologie

La figure 4.34 présente la morphologie de certains revêtements multicouches Al-Mg/Al-Mn. Plus la période

diminue et plus le revêtement est dense. Ce phénomène est similaire à ce qui est observé pour les architectures

multicouches Al-Zn/Al-Mo. Pour la période de 120 nm, les couches sont observables au MEB. La densification des

revêtements peut être liée au changement progressif de la microstructure (nanostructuration), qui peut induire un

changement dans les contraintes internes du revêtement. De plus, Herranen et al. ont observé que l’élaboration

d’architectures multicouches change la structure colonnaire des revêtements PVD [Herranen 98].

Figure 4.34 – Fractographie MEB de revêtements multicouches Al-Mg/Al-Mn.Crédit image : LERMPS,UTBM.
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Des observations au MET ont été réalisées en coupe transverse du revêtement Al-Mn/Al-Mg 15 nm et montrent

les différentes couches du revêtement (figure 4.35). Sur la figure 4.35a, il est possible d’observer la couche d’oxyde

d’aluminium qui est déposée avant réalisation du dépôt. Pour un grossissement de 800 000X (figure 4.35b), les

couches sont bien définies et a priori aucune interdiffusion entre celles-ci n’est remarquée. Sur la figure 4.35b, des

taches sombres sont observables dans les couches. Elles correspondent probablement à des défauts de croissance

des couches, ce qui pourrait suggérer la présence de défauts entre couches.

(a) (b)

Figure 4.35 – Micrographies MET de l’architecture Al-Mn/Al-Mg 15 nm.

4.2.2.2 Propriétés électrochimiques

Courbes de polarisation

La figure 4.36 présente la courbe de polarisation du revêtement Al-Mo/Al-Mg 120 nm. Les courbes de polarisation

des autres revêtements sont similaires et ne sont donc pas présentées. Les revêtements multicouches Al-Mo/Al-Mg

et Al-Mg/Al-Mo présentent une corrosion de type généralisé.

Figure 4.36 – Exemple de courbe de polarisation des architectures Al-Mo/Al-Mg.

La figure 4.37 présente l’évolution des propriétés électrochimiques des architectures Al-Mo/Al-Mg et

Al-Mg/Al-Mo en fonction de la période.
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(a) (b)

Figure 4.37 – Evolution des propriétés électrochimiques des architectures multicouches Al-Mo/Al-Mg (a) et Al-
Mg/Al-Mo (b).

Tous les revêtements Al-Mo/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mo sont sacrificiels par rapport aux aciers avec un potentiel de

corrosion ayant une valeur comprise entre le potentiel de corrosion des alliages Al-Mo 34 % at. et celui des alliages

Al-Mg 28 % at. La valeur du potentiel de corrosion peut s’expliquer par un couplage galvanique entre les deux

types de couche. Les revêtements Al-Mo/Al-Mg présentent un potentiel de corrosion constant pour les périodes

de 30, 60 et 120 nm et la valeur du potentiel se décale vers des valeurs plus anodiques pour la période de 15 nm.

En outre, la densité de courant de corrosion diminue avec la période. L’anoblissement du potentiel est peut être

lié à une dissolution de la couche externe Al-Mg qui laisse apparaître la couche sous-jacente Al-Mo. La diminution

de la densité de courant de corrosion est en accord avec la littérature [Barshilia 04a] qui indique un blocage de la

propagation de l’électrolyte dans le revêtement grâce au nombre d’interfaces.

Le potentiel de corrosion des revêtements Al-Mg/Al-Mo a une évolution aléatoire, mais semble s’anoblir lorsque

la période diminue, tandis que la densité de courant de corrosion augmente. Ces évolutions sont probablement

liées à la dissolution des couches Al-Mg au travers des défauts présents dans les couches Al-Mo. Plus la période

est faible, plus la dissolution d’une couche Al-Mg laisse apparaître rapidement la couche Al-Mo, ce qui implique

un anoblissement du potentiel de corrosion. De plus, le couplage galvanique entre les couches va accélérer la

dissolution des couches Al-Mg, expliquant l’augmentation de la réactivité. Le phénomène de dissolution d’une

couche via l’infiltration de l’électrolyte dans les défauts d’une architecture multicouche a en effet été observé

plusieurs fois [Charrier 97, Nakayama 95, Fei 06].

Les figures 4.38 et 4.39 présentent une proposition de mécanisme de corrosion des revêtements multicouches

Al-Mg/Al-Mo et Al-Mo/Al-Mg. La figure 4.38 présente la dissolution des couches Al-Mg au travers des pores

dans les couches Al-Mo, qui s’accélère lorsque la période diminue. La figure 4.39 présente la dissolution des

couches Al-Mg qui laisse apparaître des couches Al-Mo, avec également une accélération de cette dissolution

lorsque la période diminue. La dissolution des couches Al-Mg et les défauts du revêtement sont présentés en

blanc sur la figure. Le substrat et l’intégralité des couches ne sont pas représentés. Ces deux figures montrent un

mécanisme de corrosion similaire à celui décrit pour les architectures Al-Zn/Al-Mo et Al-Mo/Al-Zn. L’importance
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de la multiplication des interfaces est également mise en évidence.

(a) (b) (c) (d)

Figure 4.38 – Proposition de mécanisme de corrosion pour les architectures Al-Mg/Al-Mo 120 nm (a), 60 nm (b),
30 nm (c) et 15 nm (d).

(a) (b) (c) (d)

Figure 4.39 – Proposition de mécanisme de corrosion pour les architectures Al-Mo/Al-Mg 120 nm (a), 60 nm (b),
30 nm (c) et 15 nm (d).

La figure 4.40 présente la courbe de polarisation du revêtement Al-Mn/Al-Mg 60 nm. Les autres revêtements

Al-Mn/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mn ont des courbes de polarisation similaires, qui ne sont pas tracées sur la figure.

Ces revêtements présentent un palier de passivation suivi d’une augmentation brutale de la densité de courant

indiquant une corrosion par piqûres.

Figure 4.40 – Exemple de courbe de polarisation des architectures Al-Mn/Al-Mg.

La figure 4.41 présente l’évolution des propriétés électrochimiques des revêtements Al-Mn/Al-Mg et Al-Mg/Al-

Mn en fonction de la période.
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(a) (b)

Figure 4.41 – Evolution des propriétés électrochimiques des architectures multicouches Al-Mn/Al-Mg (a) et
Al-Mg/Al-Mn (b).

Tous les revêtements sont sacrificiels par rapport aux aciers. Les valeurs de leur potentiel de corrosion sont

comprises entre celle du potentiel de corrosion de l’alliage monocouche Al-Mn 18 % at. et celle du potentiel de

corrosion de l’alliage Al-Mg 22 % at. Les revêtements présentent tous une corrosion localisée avec des potentiels

de piqûres proches du domaine de corrosion des aciers, ce qui pourrait entraîner une inversion de polarité entre

le revêtement et le substrat. L’allure des courbes de polarisation est présentée en figure 4.40. Tous les revêtements

présentent une courbe de polarisation similaire avec un palier de passivation suivi d’une augmentation brutale de

la densité de courant de corrosion traduisant une corrosion par piqûre.

Le revêtement Al-Mn/Al-Mg avec une période de 120 nm a un potentiel de corrosion assez négatif et une densité de

courant de corrosion importante, indiquant une corrosion de la couche externe Al-Mg. Lorsque la période diminue,

le potentiel de corrosion s’anoblit et la densité de courant de corrosion diminue. Ces évolutions sont liées à une

dégradation plus rapide de la couche externe Al-Mg, ce qui va induire une corrosion plus rapidement contrôlée

par la couche Al-Mn qui se trouve dessous.

Pour la période de 30 nm, la couche Al-Mg externe est probablement dissoute en majorité pendant l’heure

d’immersion précédant la polarisation, ce qui implique une corrosion principalement de la couche Al-Mn sous-

jacente. Enfin, pour la période de 15 nm, la densité de courant de corrosion augmente à nouveau, alors que le

potentiel de corrosion est décalé vers des valeurs négatives. Ce comportement traduit une dissolution de plusieurs

couches Al-Mg au travers des défauts du revêtement. En effet, des études ont déjà montré une dissolution sélective

de certaines couches au coeur d’architectures multicouches [Charrier 97, Nakayama 95, Fei 06].

Les potentiels de corrosion des revêtements Al-Mg/Al-Mn ne changent pas de manière significative pour des

périodes allant de 120 nm à 30 nm, alors que la densité de courant de corrosion augmente. Ces évolutions

s’accompagnent d’un anoblissement du potentiel de piqûres. L’évolution de ces paramètres peut s’expliquer par

une dissolution préférentielle des couches Al-Mg au travers des pores du revêtement. Pour la période de 15 nm, la

densité de courant de corrosion diminue tandis que le potentiel de corrosion s’anoblit. Cette évolution traduit une

dissolution plus rapide des couches Al-Mg au travers des pores du revêtement pendant l’heure d’immersion avant

la polarisation, qui implique un comportement observé qui est plus majoritairement celui des couches Al-Mn. Ceci

explique également l’anoblissement du potentiel de piqûres. En effet, l’étude des alliages monocouches Al-Mn a
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montré que l’incorporation de manganèse favorise la passivation du revêtement (chapitre 3 page 98).

La figure 4.42 présente une proposition de mécanisme de corrosion des architectures Al-Mg/Al-Mn avec une dis-

solution des couches Al-Mg via l’infiltration de l’électrolyte dans les défauts du revêtement. La figure 4.43 présente

une proposition de mécanisme de corrosion des architectures Al-Mn/Al-Mg avec une dissolution des couches Al-

Mg, et principalement la couche externe. La dissolution des couches Al-Mg et les défauts du revêtements sont

présentés en blanc sur la figure. Sur ces figures, le substrat et l’intégralité des couches ne sont pas représentés.Le

mécanisme de corrosion présenté est similaire à ceux proposés précédemment.

(a) (b) (c) (d)

Figure 4.42 – Proposition de mécanisme de corrosion pour les architectures Al-Mg/Al-Mn 120 nm (a), 60 nm (b),
30 nm (c) et 15 nm (d).

(a) (b) (c) (d)

Figure 4.43 – Proposition de mécanisme de corrosion pour les architectures Al-Mn/Al-Mg 120 nm (a), 60 nm (b),
30 nm (c) et 15 nm (d).

Toutes les architectures Al-Mo/Al-Mg, Al-Mg/Al-Mo, Al-Mn/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mn sont sacrificielles par

rapport aux aciers. L’étude de l’évolution de leur propriétés électrochimiques a conduit à proposer des mécanismes

de corrosion. Les mécanismes de corrosion de ces architectures sont similaires, avec une infiltration de l’électrolyte

au sein du revêtement qui conduit à une dissolution préférentielle des couches Al-Mg.
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Immersions de 48h

La figure 4.44 présente l’évolution du potentiel d’abandon et de la résistance de polarisation des architectures

multicouches Al-Mo/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mo de période 15 nm déposées sur acier.

(a) (b)

Figure 4.44 – Evolutions du potentiel d’abandon (a) et de la résistance de polarisation (b) des architectures
multicouches Al-Mo/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mo 15 nm.

Le potentiel d’abandon du revêtement Al-Mo/Al-Mg évolue rapidement au début de l’immersion entre des valeurs

proches de -1 V/ECS jusqu’à des valeurs proches de -0,87 V/ECS. Pendant ce temps, la résistance de polarisation

augmente rapidement en début d’immersion, puis diminue et se stabilise autour de faibles valeurs. Ces évolutions

traduisent la dissolution des couches Al-Mg du revêtement. D’abord la couche externe, qui laisse apparaître la

couche Al-Mo sous-jacente, ce qui explique une augmentation de la résistance de polarisation. Par la suite, les

couches internes de l’architecture se corrodent au travers des pores du revêtement, induisant une diminution de

la résistance de polarisation. A la fin de l’immersion, de nombreux points de rouille sont observés en surface du

revêtement (figure 4.45a). La dissolution des couches Al-Mg au travers des défauts laisse donc apparaître l’acier

localement, et une dissolution résiduelle de celui-ci va alors apparaître.

Le revêtement Al-Mg/Al-Mo 15 nm a un potentiel d’abandon en début d’immersion voisin de -0,7 V/ECS, et

la résistance de polarisation augmente pendant les premières heures d’immersion. Ces évolutions traduisent

une dissolution des couches Al-Mg au travers des pores du revêtement. Les couches Al-Mo sont alors plus

exposées à l’électrolyte, ce qui induit un anoblissement du potentiel. La dissolution des couches Al-Mg se traduit

également par une augmentation de la réactivité du fait de l’augmentation du rapport de surface entre les couches

Al-Mg et Al-Mo. La dissolution des couches internes Al-Mg peut entraîner la formation de produits de corrosion

volumineux, et mener à une délamination du revêtement. Au bout d’environ 15h, le potentiel se stabilise autour

de -0,65 V/ECS et la résistance de polarisation augmente brutalement, indiquant un changement dans le système.

Ce changement est probablement un début de corrosion de l’acier qui apparaît au travers des pores du revêtement

ou après délamination de celui-ci. La résistance de polarisation diminue à nouveau, indiquant une augmentation

de la réactivité, qui peut être liée à la dissolution de l’acier. Une observation de la surface du revêtement à la fin

de l’immersion révèle que le revêtement a effectivement subi une délamination qui a conduit à une importante

corrosion de l’acier (figure 4.45b).
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(a) (b)

Figure 4.45 – Photographies des états de surface des revêtements Al-Mo/Al-Mg 15 nm (a) et Al-Mg/Al-Mo 15 nm
(b).

La figure 4.46 présente une proposition de mécanisme de corrosion de l’architecture multicouche Al-Mg/Al-

Mo 15 nm. Ce mécanisme suit les étapes suivantes : infiltration de l’électrolyte au travers de défauts dans la

couche externe Al-Mo, pénétration de l’électrolyte dans la couche sous-jacente Al-Mg. La couche Al-Mg se corrode

ensuite, menant à la formation de produits de corrosion. Ces produits de corrosion volumineux vont induire

une délamination de la couche externe Al-Mo. Par la suite, ce processus se répète. Ce mécanisme se base sur un

mécanisme proposé par Nakayama et al. pour des architectures multicouches Al/Si ou Fe/Zr [Nakayama 95]. Les

deux architectures multicouches Al-Mo/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mo ne conservent pas leur caractère sacrificiel au

cours de l’immersion.

Figure 4.46 – Schéma du mécanisme de corrosion de l’architecture Al-Mg/Al-Mo 15 nm.

La figure 4.47 présente les évolutions du potentiel d’abandon et de la résistance de polarisation des revêtements

Al-Mg/Al-Mn. Tous les revêtements présentent en début d’immersion un fort anoblissement du potentiel depuis

des valeurs proches de -0,95 V/ECS jusqu’à des valeurs voisines de -0,75 V/ECS, ce qui est légèrement plus négatif

que le potentiel de piqûres de ces revêtements. Cet anoblissement correspond à une passivation du revêtement liée

à la couche externe Al-Mn.
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(a) (b)

Figure 4.47 – Evolutions du potentiel d’abandon (a) et de la résistance de polarisation (b) des architectures
multicouches Al-Mg/Al-Mn.

Les potentiels d’abandon et les résistance de polarisation des revêtements Al-Mg/Al-Mn 120 et 60 nm présentent

des évolutions analogues lors de l’immersion. Le potentiel du revêtement Al-Mg/Al-Mn 120 nm se stabilise autour

de -0,78V/ECS. Le potentiel du revêtement Al-Mg/Al-Mn 60 nm se stabilise en début d’immersion autour de

-0,75V/ECS puis se décale progressivement vers des valeurs plus négatives. Il se stabilise par la suite à des valeurs

voisines de -0,8 V/ECS. L’évolution des résistances de polarisation est la même pour les deux revêtements, avec

de faibles valeurs, indiquant une réactivité élevée. L’évolution conjointe du potentiel et de la résistance de pola-

risation indique un mécanisme de piqûration des revêtements. En effet, les valeurs du potentiel sont proches du

potentiel de piqûres de ces revêtements, et la réactivité est élevée. Le décalage vers des valeurs plus négatives du

potentiel du revêtement Al-Mg/Al-Mn 60 nm peut être lié à une dissolution des couches Al-Mg par l’infiltration

de l’électrolyte dans les piqûres.

Le revêtement Al-Mg/Al-Mn 30 nm présente également une stabilisation du potentiel d’abandon au cours de

l’immersion à des valeurs proches du potentiel de piqûres. La résistance de polarisation augmente en début d’im-

mersion, indiquant une passivation du revêtement, puis décroît à partir de 6h. Cette augmentation de la réactivité

est liée à la propagation de piqûres au sein du revêtement.

Enfin, le revêtement Al-Mg/Al-Mn 15 nm a un potentiel d’abandon qui décroît jusqu’à -0,85 V/ECS puis se stabi-

lise autour de cette valeur. Simultanément, la résistance de polarisation décroît pendant la durée de l’immersion.

La chute du potentiel et la diminution de la résistance de polarisation sont liées à une dissolution des couches

internes Al-Mg lors de la propagation des piqûres au sein du revêtement.

La figure 4.48 présente les évolutions du potentiel d’abandon et de la résistance de polarisation des architectures

multicouches Al-Mn/Al-Mg. Pendant le début de l’immersion, les potentiels des revêtements suivent tous la

même évolution. Ils s’anoblissent depuis des valeurs proches de -1 V/ECS pour atteindre des valeurs proches de

-0,73 V/ECS (sauf pour le revêtement Al-Mn/Al-Mg 120 nm dont le potentiel atteint la valeur de -0,84 V/ECS). Les

revêtements présentent également de faibles valeurs de résistance de polarisation. Ces deux évolutions en début

d’immersion traduisent une dissolution de la couche externe Al-Mg.
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(a) (b)

Figure 4.48 – Evolutions du potentiel d’abandon (a) et de la résistance de polarisation (b) des architectures
multicouches Al-Mn/Al-Mg.

Lors de la suite de l’immersion, le potentiel d’abandon du revêtement Al-Mn/Al-Mg 120 nm reste constant

tandis que la résistance de polarisation augmente (jusqu’à 2h d’immersion) puis diminue. Cette évolution indique

une passivation du revêtement lorsque la dissolution de la couche Al-Mg laisse apparaître la couche Al-Mn

sous-jacente. Par la suite, des piqûres peuvent se propager au sein du revêtement, et entraîner une dissolution

préférentielle des couches Al-Mg.

Les revêtements Al-Mn/Al-Mg 60, 30 et 15 nm ont des comportements similaires. Le potentiel est constant autour

de -0,74 V/ECS puis décroît après un certain temps d’immersion. Cette évolution est liée à une augmentation de la

résistance de polarisation, traduisant une passivation du revêtement. Ultérieurement, le film passif formé en surface

se rompt, provoquant une initiation de piqûres, ce qui implique une diminution de la résistance de polarisation et

éventuellement un anoblissement du potentiel.

En considérant l’évolution des résistances de polarisation des revêtements Al-Mn/Al-Mg ou Al-Mg/Al-Mn, il

se révèle que leurs valeurs augmentent lorsque la période diminue. Cette augmentation est liée à la réactivité

des revêtements qui est de plus en plus contrôlée par les couches Al-Mn. En effet, en diminuant la période, les

premières couches Al-Mg accessibles à l’électrolyte vont être plus rapidement dégradées. Une plus grande surface

de couche Al-Mn sera alors en contact avec la solution. En effet plus la période diminue plus les couches ont une

faible épaisseur. Lors de la propagation des piqûres, la dissolution des couches Al-Mg sera alors plus rapide.

Des observations couplées à des analyses MEB/EDS ont été réalisées en surface des échantillons après immersion.

Les observations montrent la présence de piqûres en surface des revêtements, comme suggéré précédemment.

Les observations MEB révèlent plusieurs phénomènes sur l’ensemble des revêtements. Les piqûres formées sont

de morphologie circulaire, et présentent des fissures avec éventuellement des délaminations. Des analyses faites

aux endroits ayant subi une délamination laissent apparaître le substrat en dessous des couches qui restent, mais

aucun produit de corrosion du fer n’est détecté. Au sein des piqûres, le magnésium n’apparaît pas, indiquant

qu’il est complètement dissout. L’hypothèse d’une dissolution préférentielle des couches Al-Mg impliquant une

délamination du revêtement est donc confirmée. Si le magnésium n’est pas présent dans les piqûres, des produits de

corrosion du manganèse sont en revanche observés au centre des piqûres. Ces produits de corrosion se présentent

sous la forme de nodules et de filaments (figure 4.49). En dehors des piqûres, la composition de l’architecture

multicouches n’est pas modifiée de manière importante.
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

(g) (h)

Figure 4.49 – Observations MEB et analyses EDS de piqûres en surface des revêtements Al-Mg/Al-Mn 120 nm (a),
60 nm (b), 30 nm (c) et 15 nm (d) et Al-Mn/Al-Mg 120 nm (e), 60 nm (f), 30 nm (g) et 15 nm (h)
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Des analyses Raman ont été réalisées sur chacun des revêtements Al-Mn/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mn après immersion

de 48h. Sur chaque revêtement, un minimum de dix piqûres ont été analysées. Les analyses montrent la présence

de boéhmite et de haussmanite Mn3O4 (figure 4.50). Ces deux espèces ont été trouvées en proportions égales

lors des analyses. Ces analyses confirment la présence d’oxydes de manganèse et d’oxydes d’aluminium dans

les piqûres.

(a) (b)

Figure 4.50 – Spectres Raman de boéhmite (a) et de haussmanite (b) obtenus sur deux piqûres en surface du
revêtement Al-Mn/Al-Mg 60 nm.

Afin de vérifier une dissolution préférentielle du magnésium, notamment dans les zones de corrosion localisée, des

analyses ICP ont également été effectuées sur un prélèvement d’une solution corrosive lors d’un essai d’immersion

de 48h. Il est donc important de considérer que ces analyses ne sont pas forcément représentatives mais donnent un

aperçu de la composition des solutions après immersion. Les éléments analysés sont : Al, Mg, Mn, Fe. Le tableau

4.5 présente les résultats, et le magnésium est présent en solution dans des quantités bien plus importantes que

l’aluminium, le manganèse ou le fer. Lors de la corrosion du revêtement en solution saline à pH = 7, le magnésium

ne forme pas de produits de corrosion stable contrairement au manganèse et à l’aluminium. En effet, il faut un pH

supérieur à 10 pour que l’hydroxyde de magnésium Mg(OH)2 puisse se former [Song 97].

Tableau 4.5 – Résultats des analyses ICP sur une solution d’immersion.
Concentration (µg.L−1)

Al 100
Mn 50
Fe 50
Mg 500

Aucun produit de corrosion du fer n’étant observé en surface des revêtements multicouches Al-Mn/Al-Mg et

Al-Mg/Al-Mn, ceux-ci gardent donc leur caractère sacrificiel pendant l’immersion.

Grâce aux analyses réalisées sur les revêtements après immersion de 48h, le mécanisme de corrosion proposé ci-

dessus peut être ajusté. En effet, la dissolution des couches Al-Mg n’est pas uniforme mais plutôt localisée, avec une

dissolution préférentielle du magnésium. Cette dissolution n’intervient que dans les piqûres en raison de l’acidité

qui y est présente. En dehors des piqûres, la présence du film passif limite cette corrosion sélective. Une nouvelle
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proposition de mécanisme de corrosion est présentée en figure 4.51. La figure présente uniquement les architectures

avec une période de 15 nm, mais ce mécanisme de corrosion peut être appliqué à des périodes plus élevées. Lors

de la corrosion du revêtement, des piqûres se forment en surface de celui-ci. L’électrolyte va par la suite s’infiltrer

au sein du revêtement, et le magnésium va se dissoudre préférentiellement. Lorsque tout le magnésium est dissout

à l’intérieur de la piqûre, les couches Al-Mn commencent à se corroder et des produits de corrosion du manganèse

se forment.

(a) (b)

Figure 4.51 – Proposition d’un mécanisme de corrosion pour les revêtements Al-Mg/Al-Mn (a) et Al-Mn/Al-Mg
(b).

4.2.2.3 Bilan des deux architectures

Deux architectures Al-Mo/Al-Mg et Al-Mn/Al-Mg ont été étudiées et toutes deux présentent des propriétés

mécaniques intéressantes par rapport à l’aluminium pur. Concernant les propriétés électrochimiques de ces deux

architectures, elles sont liées à une dissolution du magnésium au travers des défauts du revêtement. Pour les

architectures Al-Mo/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mo, la corrosion est de type généralisé alors que cette architecture

combine deux alliages ayant des processus de corrosion différents. L’alliage Al-Mo présente une corrosion de

type généralisé tandis que l’alliage Al-Mg présente une corrosion de type localisé. Pour ces deux architectures,

le potentiel de corrosion a tendance à s’anoblir lorsque la période diminue.

Les architectures Al-Mn/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mn combinent deux alliages avec une corrosion de type localisé, et la

corrosion de celles-ci est également de type localisé. Pour ces architectures, aucune relation simple ne peut être faite

entre la période et l’évolution du potentiel de corrosion. En revanche le potentiel de piqûres a tendance à s’anoblir

lorsque la période diminue.

Toutes ces architectures sont sacrificielles par rapport à l’acier. Les architectures Al-Mo/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mo

ne conservent pas ce caractère sacrificiel au cours d’une immersion de 48h. Les architectures Al-Mn/Al-Mg et Al-

Mg/Al-Mn, en revanche conservent ce caractère au cours d’une immersion de 48h. Leur résistance de polarisation

a tendance à augmenter lorsque la période diminue. Ce phénomène est lié à un contrôle plus important de la

réactivité par les couches Al-Mn, du fait d’une dissolution plus rapide des couches Al-Mg.
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4.3 BILAN GLOBAL DES ARCHITECTURES MULTICOUCHES

Plusieurs architectures multicouches ont été étudiées dans ce chapitre. Les architectures multicouches Al/Mn

présentent des propriétés intéressantes pour la protection des aciers mais les potentiels de corrosion sont très

négatifs, ce qui pourrait favoriser la réaction d’évolution de l’hydrogène et fragiliser le substrat. Les architectures

multicouches Al-Mn/Al-Gd pourraient également être intéressantes mais l’anoblissement du potentiel de piqûres

lorsque la période diminue pourrait réduire la durée du caractère sacrificiel de ces architectures.

Les architectures Al-Zn/Al-Mo et Al-Mo/Al-Mg présentent de bonnes propriétés mécaniques et électrochimiques,

mais leur caractère sacrificiel n’est pas conservé lors d’immersions de 48h.

Enfin, les architectures Al-Mn/Al-Mg présentent à la fois de bonnes propriétés mécaniques (≈ 400 HV) et de

bonnes propriétés électrochimiques. Par ailleurs, leur caractère sacrificiel par rapport à l’acier est conservé lors

de l’immersion. Ces architectures possèdent donc la meilleure combinaison de propriétés. Dans la suite de cette

étude, l’architecture Al-Mn/Al-Mg 15 nm est considérée comme la meilleure architecture, compte tenu de son

caractère sacrificiel, de ses bonnes propriétés mécaniques et de sa nanostructuration. Une étude plus poussée sur

cette architecture va être faite pour déterminer si cette architecture peut supporter d’être appliquée sur un matériau

avant la mise en forme de ce dernier.
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5

Etude de la réactivité d’une architecture multicouches après

déformation

Le but de cette étude est de déterminer si le revêtement peut être déposé sur acier avant la mise en forme

de ce dernier sans perdre les propriétés décrites précédemment. Des éprouvettes de traction ont été usinées

par électroérosion et ensuite revêtues d’aluminium pur ou du revêtement multicouches Al-Mn/Al-Mg 15 nm.

Ces éprouvettes sont ensuite déformées puis la réactivité électrochimique est évaluée au moyen de courbes

de polarisation et/ou lors d’immersions de 48h. Ces tests permettront d’établir si le caractère sacrificiel de

l’architecture multicouches choisie est conservé après déformation. Cinq taux de déformation ont été choisis : 2,5 ;

5 ; 10 ; 15 et 20 %.

5.1 DÉFORMATION DU SUBSTRAT ACIER NON REVÊTU

La figure 5.1 présente la courbe de traction de l’acier brut conduite jusqu’à 20 % de déformation.

Figure 5.1 – Courbe de traction de l’acier non revêtu.

Grâce à ces données, il est possible de calculer le taux d’écrouissage de l’acier θ :

θ =
dσ

dεp
(V.1)

La figure 5.2 présente l’évolution du taux d’écrouissage en fonction de la déformation plastique (a) et de la

contrainte (b). Ces deux représentations permettent de définir deux stades d’écrouissage : un stade transitoire et

un stade continu. Au cours du premier stade, le taux d’écrouissage diminue en fonction de la déformation. Ceci

correspond à un glissement facile des grains entre eux. Lors du deuxième stade, le taux d’écrouissage diminue

de manière moins brutale en fonction de la déformation. Ce phénomène s’explique par une multiplication des

dislocations [Stainier 02].
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(a) (b)

Figure 5.2 – Taux d’écrouissage de l’acier en fonction de la déformation plastique (a) et de la contrainte (b).

Il est possible de définir un taux d’écrouissage, une contrainte et une déformation plastique transitoire correspon-

dants à ce changement de stade. Les valeurs de ces paramètres sont recensées dans le tableau 5.1.

Tableau 5.1 – Valeurs des paramètres délimitant le stade transitoire et le stade continu.
Paramètre Valeur

εpt 0,0049 ± 0,0002
σt (MPa) 112 ± 20
θt (MPa) 6007 ± 70

Une éprouvette d’acier a été déformée in situ uniaxialement jusqu’à la rupture pour observer l’évolution de

la surface de l’éprouvette pendant la déformation. Des bandes de glissement émergent à partir de 30 % de

déformation. La figure 5.3 présente une observation de celles-ci à 40 % de déformation. Des fissures apparaissent

également le long de ces bandes. La rupture de l’éprouvette se fait pour un taux de déformation de 52 %.

(a) (b)

Figure 5.3 – Observation MEB de l’apparition de bandes de glissement sur l’acier (a) et schéma représentant les
bandes de glissement et le sens de traction (b).

5.2 ETUDE DE LA DÉFORMATION DU SUBSTRAT REVÊTU D’ALUMINIUM

Pour étudier le comportement de notre matériau de référence, des revêtements d’aluminium ont été déposés sur

des éprouvettes de traction. L’épaisseur des revêtements est de 5 µm tandis que l’épaisseur des substrats acier est

de 800 µm.
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La figure 5.4 présente les courbes de traction de l’acier revêtu d’aluminium et de l’acier non revêtu. Cette figure

montre un écrouissage plus important pour l’éprouvette revêtue d’aluminium en début de déformation. Par la

suite, le décalage en contrainte est maintenu (environ 15 MPa). Ce phénomène est reproductible sur plusieurs essais

de traction. En revanche, l’écrouissage dans la suite de la déformation est similaire avec et sans revêtement. Le

durcissement observé pour l’éprouvette revêtue d’aluminium par rapport à l’éprouvette non revêtue peut être lié

à un effet barrière du revêtement ou à des contraintes qu’imposeraient ce dernier sur le substrat. Le durcissement

peut également être lié à la nanostructuration du revêtement d’aluminium. Fan et al. ont modélisé l’effet d’un

traitement de surface sur un film métallique. Ce traitement de surface a pour effet de réduire localement la taille

de grains jusqu’à 60 nm. Ce traitement rend difficile la nucléation de dislocations au sein des grains de 60 nm. Pour

accomoder la déformation appliquée, la contrainte est plus importante que pour les grains intérieurs qui ont une

taille moyenne de 250 nm. Ce phénomène s’applique certainement à notre cas. En effet, le revêtement d’aluminium

présente une taille de grains moyenne de 24 nm (chapitre 3 page 72), qui serait a priori une taille suffisante pour

ralentir la nucléation des dislocations.

Figure 5.4 – Courbe de traction de l’acier revêtu d’aluminium comparée à celle de l’acier non revêtu.

La figure 5.5 présente l’évolution du taux d’écrouissage en fonction de la déformation plastique (a) et de la

contrainte (b) dans le cas de l’éprouvette revêtue d’aluminium. Ces figures comportent deux stades, un stade

transitoire et un stade continu comme dans le cas de l’acier non revêtu (figure 5.2).

(a) (b)

Figure 5.5 – Taux d’écrouissage de l’acier revêtu d’aluminium en fonction de la déformation plastique (a) et de la
contrainte (b).

Le tableau 5.2 recense les valeurs des paramètres de déformation plastique, contrainte et taux d’écrouissage

correspondant au changement de stade. La transition intervient pour une déformation plastique et une contrainte
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appliquées plus importantes, mais un taux d’écrouissage observé inférieur à celui observé pour l’acier. Cette

évolution est peut-être liée à la nanostructuration du revêtement déposé sur l’acier.

Tableau 5.2 – Valeurs des paramètres délimitant le stade transitoire et le stade continu.
Paramètre Valeur

εpt 0,01 ± 0,0002
σt(MPa) 197 ± 10
θt (MPa) 1908 ± 70

Une traction effectuée in situ sous MEB a été réalisée. Cette traction a permis de prendre des clichés de la surface

de l’éprouvette grâce à des arrêts successifs de l’essai de traction. L’objectif est de visualiser l’évolution de l’état

de surface des éprouvettes lors de la déformation. La figure 5.6 présente les observations réalisées pendant la

déformation.

(a) 0 % (b) 2,5 % (c) 5 %

(d) 10 % (e) 15 % (f) 20 %

(g) 20 % (h) 20 % (i) 20 %

Figure 5.6 – Micrographies MEB du revêtement d’aluminium après déformation.

Ces images MEB montrent l’apparition de fissures dès 2,5 % (flèche blanche sur la figure 5.6b). Entre 2,5 et 10 %

de déformation, de nouvelles fissures apparaissent et les fissures existantes s’allongent. Entre 10 et 20 % de dé-
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formation, aucune nouvelle fissure n’apparaît mais les fissures existantes s’allongent et s’élargissent. A 20 % de

déformation, l’élargissement des fissures est prononcé. Les figures 5.6 h et i sont des observations après défor-

mation du côté de l’éprouvette (h) et de la tranche de l’éprouvette (i). Ces figures montrent une délamination du

revêtement (figure 5.6 h) et la présence de fissures (figure 5.6 i) sur la tranche du revêtement.

La présence de fissures à partir de 2,5 % de déformation prouve que l’hypothèse du durcissement lié à des

contraintes imposées par le revêtement est questionnable. En effet, l’apparition de fissures entraînerait une re-

laxation des contraintes dans le revêtement et donc la disparition de l’effet durcissant. Ce dernier est donc un dur-

cissement par effet barrière : les dislocations se retrouvent probablement piégées à l’interface substrat/revêtement.

La figure 5.7 est un schéma montrant l’apparition de dislocations au sein du substrat. Ce schéma illustre la section

de l’éprouvette avec le revêtement d’aluminium à gauche et l’acier à droite, avec la direction de traction verticale.

Les dislocations coins sont représentées le long de bandes de glissement. Lorsque le revêtement fissure pendant la

déformation, les dislocations peuvent émerger en surface du substrat.

Figure 5.7 – Schéma de l’apparition de dislocations dans le système acier/aluminium.

La figure 5.8 présente l’évolution de la densité de fissures en surface du revêtement en fonction de la déformation.

La densité moyenne de fissures en surface du revêtement est linéaire avec la déformation plastique jusqu’à 14 %,

puis la densité de fissures se stabilise. Une régression linéaire des premiers points du graphique donne un début

de fissuration à 1,6 % de déformation, ce qui est en accord avec la littérature. En effet, des auteurs ont montré que

pour un aluminium nanocristallin, la déformation à la rupture est de 1,9 % [Bonetti 97].

Figure 5.8 – Densité de fissures sur le revêtement d’aluminium déposé sur acier après déformation.
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5.3 ETUDE DE LA DÉFORMATION DU SUBSTRAT REVÊTU DE L’ARCHITECTURE MULTICOUCHES

AL-MN/AL-MG 320 CYCLES

L’architecture multicouches sélectionnée au chapitre 4 pour ses bonnes propriétés sacrificielles et mécaniques a été

déposée sur des éprouvettes de traction. L’épaisseur du revêtement est de 5 µm tandis que l’épaisseur de l’acier

est de 800 µm. La figure 5.9 présente les courbes de traction de l’acier et du revêtement multicouches. Cette fi-

gure montre un écrouissage plus important en début de déformation pour l’éprouvette revêtue. Le décalage en

contrainte est par la suite maintenu, mais l’écrouissage est similaire avec et sans revêtement. Les deux revêtements

aluminium ou multicouches induisent tous deux un durcissement, et ce phénomène est reproductible sur plusieurs

essais, mais il n’est pas réellement possible de les différencier en terme de comportement plastique. Le durcisse-

ment par effet barrière est constaté de manière similaire pour le revêtement multicouches et pour le revêtement

aluminium, mais étant donné le nombre d’interfaces présentes dans le revêtement multicouches, il serait cohérent

que le durcissement soit plus important. Il est possible que seule la première interface suffise pour bloquer les dis-

locations. Ainsi, la présence d’interfaces dans le revêtement n’est pas déterminante si les dislocations ne pénètrent

pas le revêtement.

Figure 5.9 – Courbe de traction de l’acier revêtu du revêtement multicouches.

La figure 5.10 présente l’évolution du taux d’écrouissage en fonction de la déformation plastique et de la contrainte.

Le taux d’écrouissage comporte un stade transitoire et un stade continu délimité par un changement de pente. Les

paramètres correspondant au changement de stade sont présentés dans le tableau 5.3. Les valeurs correspondant au

changement de stade sont similaires à celles du revêtement d’aluminium, avec une contrainte et une déformation

plastique supérieures à celles de l’acier mais un taux d’écrouissage inférieur.
(a) (b)

Figure 5.10 – Taux d’écrouissage de l’acier revêtu de l’architecture multicouches en fonction de la déformation
plastique (a) et de la contrainte (b).
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Tableau 5.3 – Valeurs des paramètres délimitant le stade transitoire et le stade continu.
Paramètre Valeur

εpt 0,019 ± 0,003
σt (MPa) 190 ± 10
θt (MPa) 1800 ± 400

L’éprouvette revêtue de l’architecture multicouches a été déformée in situ sous MEB. Ceci a permis d’observer

différents stades d’endommagement au moyen d’arrêts successifs de la déformation. La figure 5.11 présente l’état

de surface de l’éprouvette pour différents taux de déformation.

(a) 0 % (b) 0,5 % (c) 1 %

(d) 4 % (e) 5 % (f) 10 %

(g) 15 % (h) 20 % (i) 20 %

Figure 5.11 – Micrographies MEB du revêtement multicouches après déformation.

Des fissures apparaissent dès 1 % de déformation (figure 5.11c). Entre 1 et 4 % de déformation, de nouvelles fissures

apparaissent et celles existant s’allongent. A partir de 5 % de déformation, les fissures coalescent et délimitent des

zones de revêtement qui, sous le faisceau du MEB, se délaminent (figure 5.11e). Cette délamination continue entre
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10 et 20 % de déformation (figures 5.11 g et h) et la surface de substrat nue augmente. La figure 5.11 i présente une

observation après déformation de la tranche de l’éprouvette. Ces figures montrent la présence de fissures ainsi que

la délamination du revêtement.

La figure 5.12 présente une évolution de l’état de surface global de l’éprouvette en fonction de la déformation. A

5 %, une délamination se produit et elle s’étend progressivement lorsque la déformation plastique augmente pour

représenter après 20 % de déformation 50 % de la section utile de l’éprouvette.

(a) (b) (c) (d)

Figure 5.12 – Micrographies MEB de l’éprouvette de traction d’acier revêtu du multicouche après déformation 5 %
(a), 10 % (b), 15 % (c) et 20 % (d).

L’apparition de fissures dans le revêtement indique à nouveau que le durcissement lié au revêtement est un

durcissement par effet barrière. Comme pour le revêtement d’aluminium, l’apparition de fissures entraînerait une

relaxation des contraintes qui se traduirait par une disparition du durcissement. Dans notre cas, les dislocations se

retrouvent probablement bloquées à l’interface revêtement/substrat. Un schéma des dislocations est présenté en

figure 5.13. Sur cette figure, une section de l’éprouvette est montrée avec sur la gauche le revêtement multicouches

et sur la droite le substrat acier. Des dislocations coin sont illustrées le long de bandes de glissement, et ces

dislocations vont être bloquées à l’interface substrat/revêtement. Lors de la fissuration du revêtement pendant

la déformation, les dislocations situées en face des fissures vont pouvoir émerger en surface de l’acier.
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Figure 5.13 – Schéma du système revêtement multicouches/substrat acier avec apparition des dislocations dans le
substrat.

La figure 5.14 montre l’évolution de la densité de fissures du revêtement multicouches. Au début de la déformation,

la densité de fissures en surface du revêtement augmente linéairement. A partir de 5 %, les fissures coalescent ce qui

implique une diminution de la densité de fissures en surface du revêtement. Par la suite, cette dernière augmente à

nouveau. Une régression linéaire des premiers points indique un début de fissuration à 0,8 %, ce qui est plus faible

que pour l’aluminium pur. Le revêtement multicouches est donc plus sensible à la déformation.

Figure 5.14 – Evolution de la densité de fissures en surface du revêtement multicouches en fonction de la
déformation.

L’étude du comportement plastique du revêtement multicouches montre que le revêtement est endommagé à partir

de 1 %, et qu’à partir de cette déformation la propagation des fissures est rapide. Le substrat acier pourra donc être

rapidement atteint par l’électrolyte. Pour étudier l’effet de la déformation sur la réactivité du revêtement, différents

taux de déformation ont été choisis. Ces taux correspondent à un domaine où le revêtement n’est pas endommagé

(0,2 % et 0,5 %) et à un domaine où le revêtement est endommagé (1 % et 1,5 %). Pour l’aluminium, seuls deux taux

de déformation ont été appliqués (0,5 % et 1,5 %), pour lesquels le revêtement n’est pas endommagé.
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5.4 ETUDE DE LA RÉACTIVITÉ DES REVÊTEMENTS APRÈS DÉFORMATION

5.4.1 Propriétés électrochimiques

Les revêtements ont été déformés puis leurs propriétés électrochimiques ont été déterminées au moyen de courbes

de polarisation. Deux courbes de polarisation du revêtement sont tracées en figure 5.15. L’allure des courbes

de polarisation du revêtement d’aluminium déposé sur acier après déformation 0,5 % et 1 % est similaire, c’est

pourquoi seule la courbe de polarisation de l’aluminium après déformation 0,5 % est présentée. L’aluminium après

déformation ne comporte pas de palier de passivation. Comme vu précédemment, l’aluminium pour ces taux

de déformation est dans un domaine plastique, susceptible de former des dislocations. Or les dislocations dans

le domaine de passivation favorisent l’adsorption de l’ion OH−, qui est une étape importante de la passivation

[Sahal 06a]. Il est donc possible que le revêtement se passive rapidement lors de l’immersion préliminaire permet-

tant la stabilisation du potentiel libre d’abandon. La corrosion localisée se produit pour des faibles surtensions

anodiques après le potentiel de corrosion, ceci probablement en raison de la présence de nombreux défauts dans le

film passif formé.

Figure 5.15 – Evolution des propriétés électrochimiques du revêtement aluminium en fonction de la déformation.

L’évolution des propriétés électrochimiques des revêtements d’aluminium en fonction de la déformation est pré-

sentée en figure 5.16. Le potentiel de corrosion s’anoblit jusqu’à des valeurs voisines de -0,68 V/ECS lorsque la

déformation augmente, puis se stabilise autour de cette valeur. Le potentiel de piqûres se décale vers des valeurs

plus négatives lorsque la déformation augmente, puis se stabilise également. La densité de courant de corrosion

augmente avec la déformation. Ces évolutions sont directement liées à celle ci. En effet, Sahal et al. [Sahal 04] ont

montré que la déformation plastique du nickel polycristallin modifie la réactivité des surfaces. Les dislocations

constituent des sites privilégiés d’adsorption, ce qui conduit à une augmentation des cinétiques de dissolution.

L’évolution du potentiel, en revanche, n’est pas conforme à ce qui a été observé dans la littérature. En effet, Sahal

et al. [Sahal 04] ont observé un décalage du potentiel vers des valeurs plus négatives lorsque la déformation aug-

mente. Cependant, ces observations ont été faites pour du nickel polycristallin massif tandis que dans notre étude,

le matériau étudié est une éprouvette d’acier revêtue d’aluminium. L’évolution du potentiel de corrosion est donc

probablement liée à un micro-couplage galvanique qui se créé entre le revêtement d’aluminium et l’acier au cours
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de la déformation.

L’évolution du potentiel de piqûres est également contraire à ce qui a été observé dans la littérature. Comme expli-

qué ci-dessus, le revêtement d’aluminium est probablement passivé au cours de l’heure d’immersion préliminaire

à la courbe de polarisation. Elle peut également s’expliquer par un micro-couplage galvanique entre le substrat et

le revêtement.

(a) (b)

Figure 5.16 – Evolution des propriétés électrochimiques du revêtement aluminium en fonction de la déformation.

Les revêtements multicouches après déformation présentent deux allures de courbes de polarisation. Première-

ment, une allure similaire à celle du revêtement non déformé, avec un palier de passivation suivi d’une augmenta-

tion rapide de la densité de courant de corrosion se traduisant par une corrosion de type localisé. Deuxièmement,

une corrosion de type localisé sans palier de passivation la précédant, indiquant que le revêtement s’est passivé

pendant l’heure d’immersion avant la courbe de polarisation. Les deux allures de courbes de polarisation sont

présentées en figure 5.17.

Figure 5.17 – Courbes de polarisation du revêtement multicouches avant déformation et après déformation 0,5 %.

La figure 5.18 présente l’évolution des propriétés électrochimiques du revêtement multicouches déposé sur acier en

fonction de la déformation. Le potentiel de corrosion s’anoblit de -1,12 V/ECS à -0,68 V/ECS lorsque la déformation

augmente dans le domaine où le revêtement n’est pas endommagé, puis dans le domaine où il est endommagé, le

potentiel de corrosion est peu modifié avec la déformation. Le potentiel de piqûres, en revanche, n’évolue pas
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de manière significative avec la déformation. Il est légèrement anobli lorsque la déformation augmente. Cette

évolution est contraire à ce qui a été observé par Sahal et al. et David et al. [Sahal 06b, Large 07]. Ces auteurs ont

observé un décalage du potentiel de corrosion vers des valeurs plus négatives. Cependant leur milieu corrosif

était une solution d’acide sulfurique qui défavorise la formation du film passif, ce qui n’est pas le cas ici. De

plus, la mesure du potentiel de corrosion était réalisée dès l’application de déformation, sans stabilisation du

potentiel avant la courbe de polarisation. Sahal et al. ont également montré que les dislocations constituent des

sites privilégiés d’adsorption. Il est donc possible qu’un film passif se forme plus rapidement pendant l’heure

de stabilisation du fait de la déformation plastique. Le potentiel de corrosion mesuré est donc plus noble que

celui du revêtement non déformé. La densité de courant de corrosion augmente avec la déformation dans le

domaine où le revêtement n’est pas endommagé. Ceci ne peut être expliqué par l’augmentation des cinétiques de

dissolution par les dislocations. En effet, elles semblent être bloquées à l’interface revêtement/substrat, conduisant

à une contrainte interne locale susceptible d’augmenter l’activité à la surface du revêtement. Lorsque des fissures

apparaissent dans le revêtement, au niveau de ces dernières peuvent émerger les dislocations qui étaient à

l’interface revêtement/substrat, diminuant ainsi la contrainte interne qui s’était créée. De plus, les fissures laissent

apparaître localement le substrat, ce qui va entraîner un couplage galvanique entre le revêtement et le substrat. La

réactivité de l’éprouvette est donc le résultat d’une compétition entre deux phénomènes antagonistes : la relaxation

des contraintes par la fissuration du revêtement et le couplage galvanique entre le revêtement et le substrat.

Globalement, la réactivité de l’éprouvette est donc une évolution complexe qui tient compte de la déformation

(jusqu’à 0,8 %) puis de la déformation et du couplage galvanique à partir de 0,8 %.

(a) (b)

Figure 5.18 – Evolution des propriétés électrochimiques du revêtement multicouches en fonction de la déformation.

Tous les revêtements aluminium et multicouches sont sacrificiels après déformation jusqu’à 1,5 % de déformation.

Pour étudier la durabilité de ce caractère, des immersions de 48h ont été réalisées pour des déformations de 0,5 et

1,5 %.

5.4.2 Immersions de 48h

La figure 5.19 présente les évolutions du potentiel d’abandon et de la résistance de polarisation des revêtements

d’aluminium avant et après déformation 0,5 % et 1,5 %. Les évolutions du potentiel d’abandon et de la résistance
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de polarisation du revêtement avant déformation ont été décrites au chapitre 3 page 74. Ces évolutions traduisent

une initiation de piqûres en surface du revêtement, puis une repassivation des piqûres et enfin une reprise de la

piqûration, qui met localement le substrat à nu. Ceci va entraîner la corrosion du substrat.

(a) (b)

Figure 5.19 – Evolutions du potentiel d’abandon (a) et de la résistance de polarisation du revêtement d’aluminium
avant et après déformation.

L’évolution du potentiel d’abandon du revêtement pour une déformation de 0,5 % est similaire à celle du revête-

ment avant déformation. Le potentiel est constant à des valeurs voisines de -0,70 V/ECS, ce qui est légèrement plus

négatif que le potentiel de corrosion précédemment relevé lors des essais potentiodynamiques. La résistance de

polarisation est constante à des valeurs très faibles. Ces évolutions indiquent une rupture du film passif en surface

du revêtement et une dissolution de l’aluminium. Ceci peut mener à une apparition du substrat localement, et à

une dissolution résiduelle de celui-ci. Des observations au microscope optique et au MEB effectuées après l’essai

d’immersion sont présentées en figure 5.20. Elles montrent la présence d’un produit de corrosion noir en surface

de l’échantillon (figure 5.20) et les analyses EDS indiquent que ce produit est un oxyde d’aluminium. En dehors de

ce produit, le revêtement d’aluminium est oxydé, mais de manière moins importante. Ces analyses confirment le

mode de dégradation qui vient d’être décrit.

(a) (b)

Figure 5.20 – Observations au microscope optique (a) et analyses MEB/EDS (%at.) en surface des revêtements
aluminium (b) après déformation 0,5 % et immersion 48h.
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Des analyses Raman attestent la présence de lépidocrocite en surface du revêtement (figure 5.21) indiquant une

corrosion du substrat. Ce spectre sera la référence pour la lépidocrocite dans la suite de ce travail.

Figure 5.21 – Observations au microscope optique en lumière polarisée et analyses Raman de produits de corrosion
du fer en surface de l’aluminium après déformation 0,5 % et immersion de 48h.

Les évolutions du potentiel d’abandon et de la résistance de polarisation du revêtement d’aluminium après défor-

mation 1,5 % sont en revanche différentes de celles des revêtements d’aluminium non déformés et déformés à 0,5 %.

Le potentiel se décale en début d’immersion vers des valeurs négatives puis se stabilise autour de -0,82 V/ECS.

Cette évolution s’accompagne d’une décroissance puis d’une stabilisation de la résistance de polarisation à des

valeurs très faibles. Ces deux évolutions traduisent une rupture du film passif conduisant à une corrosion de type

localisé du revêtement. Cette corrosion peut mettre localement à nu le substrat, conduisant à cet endroit à une

accélération de la dissolution du revêtement, et éventuellement une dissolution résiduelle du substrat. La figure

5.22a montre une micrographie optique en lumière polarisée de la surface du revêtement après immersion. Cette

micrographie met en évidence la présence de plusieurs piqûres hémisphériques de taille supérieure à 50 µm (en-

viron 100 µm). La forme des piqûres peut s’expliquer par un mécanisme de croissance de piqûres contrôlé par la

diffusion (chapitre 1 page 25). La figure 5.22b présente une analyse MEB/EDS de la surface du revêtement après

immersion. Celle-ci souligne une oxydation du revêtement en dehors des piqûres et une corrosion localisée qui

peut localement mettre le substrat à nu. Des analyses Raman montrent également la présence de lépidocrocite en

surface du revêtement.

(a) (b)

Figure 5.22 – Observation au microscope optique (a) et analyses MEB/EDS (b) en surface des revêtements
aluminium après déformation 1,5 % après immersion de 48h.
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La figure 5.23 présente les évolutions du potentiel d’abandon et de la résistance de polarisation du revêtement mul-

ticouches avant et après déformation 0,5 % et 1,5 % . Le comportement du revêtement multicouches non déformé a

été décrit au chapitre 4 page 153. Le potentiel est constant en début d’immersion à des valeurs proches du potentiel

de piqûres du revêtement, tandis que la résistance de polarisation est faible, indiquant probablement un début

de piqûration. Par la suite, le potentiel se décale vers des valeurs plus négatives et la résistance de polarisation

augmente, indiquant une repassivation des piqûres. Enfin, la résistance de polarisation diminue et le potentiel

s’anoblit, indiquant une reprise de la piqûration.

(a) (b)

Figure 5.23 – Evolutions du potentiel d’abandon (a) et de la résistance de polarisation (b) du revêtement multi-
couches avant et après déformation.

Le potentiel du revêtement ayant subi une déformation 0,5 % décroît en début d’immersion puis se stabilise autour

d’une valeur proche de -0,84 V/ECS , tandis que la résistance de polarisation diminue tout au long de l’immersion.

Ces évolutions traduisent une rupture du film passif conduisant à une corrosion localisée du revêtement. Des

analyses MEB/EDS effectuées sur le revêtement après immersion et après 0,5 % déformation sont présentées en

figure 5.24.

(a) (b)

Figure 5.24 – Analyses MEB/EDS en surface des revêtements multicouches avant déformation (a) et après
déformation 0,5 % (b).

Ces analyses indiquent une corrosion localisée avec présence de produits de corrosion du manganèse. Le substrat
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peut être localement mis à nu (figure 5.24b) pour le revêtement après déformation 0,5 %. Ceci est probablement dû

à l’infiltration de l’électrolyte au sein du revêtement. Une dissolution préférentielle du magnésium est également

observée. En dehors des zones de corrosion localisée, le revêtement est oxydé mais la composition de l’architecture

est proche de la composition avant corrosion. Des analyses Raman effectuées en surface du revêtement montrent

la présence de boéhmite et de haussmanite, comme il a déjà été vu au chapitre 4 page 155.

Le revêtement déformé à 1,5 % présente une évolution de potentiel similaire avec un décalage du potentiel vers

des valeurs plus négatives puis une stabilisation autour de -0,8 V/ECS. La résistance de polarisation, en revanche,

reste constante à des valeurs très faibles. Ce comportement s’explique par le nombre important de fissures qui

laissent apparaître localement le substrat. Les valeurs de potentiels s’expliquent par une rupture du film passif qui

peut mener à une corrosion localisée du revêtement tandis que les valeurs faibles de la résistance de polarisation

s’expliquent à la fois par la corrosion du revêtement et par une accélération de cette dissolution par le couplage

entre le substrat et le revêtement. Des analyses MEB/EDS (figure 5.25) indiquent une corrosion localisée avec une

dissolution préférentielle du magnésium. Le substrat est localement mis à nu, ce qui est dû aux fissures formées lors

de la déformation. Ces analyses montrent également la présence d’oxydes de manganèse comme vu précédemment.

Des analyses Raman confirment la présence de boéhmite, de haussmanite et de lépidocrocite.

(a)

Figure 5.25 – Analyses MEB/EDS en surface des revêtements aluminium après déformation 1,5 %.

Après cette étude du comportement électrochimique des revêtements Al-Mn/Al-Mg 15 nm sans déformation et

après les déformations à 0,5 % et 1,5 %, un mécanisme de corrosion peut être proposé (figure 5.26). Le mécanisme

de corrosion du revêtement sans déformation a été décrit au chapitre 4. Le revêtement après déformation 0,5 %

présente des fissures qui vont permettre une infiltration de l’électrolyte sur l’épaisseur du revêtement. Cette

infiltration va permettre une dissolution du magnésium dans chaque couche Al-Mg, ce qui va accélérer la

dissolution du revêtement et favoriser la délamination de celui-ci dans les sites de corrosion. Le revêtement reste

sacrificiel pendant les 48h d’immersion. Pour le revêtement après déformation, le mécanisme de corrosion est le

même, cependant les fissures plus nombreuses laissent apparaître une plus grande surface de substrat. Ceci va

augmenter localement la dissolution du revêtement et déplacer le potentiel de couplage vers des valeurs plus

anodiques, conduisant ainsi à une dissolution résiduelle de l’acier.
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(a) (b)

(c)

Figure 5.26 – Mécanisme de corrosion du revêtement Al-Mn/Al-Mg 15 nm sans déformation (a), après déformation
0,5 % (b) et après déformation 1,5 % (c).

5.5 CONCLUSION

Ce chapitre présente des résultats préliminaires qui ont permis d’étudier le comportement mécanique des revête-

ments ainsi que leur réactivité après déformation. Les deux revêtements provoquent un durcissement lié à un effet

barrière qui piège les dislocations à l’interface revêtement/substrat. L’aluminium et le revêtement multicouches

se fissurent lorsque la déformation augmente, pour des taux de déformation respectifs de 2 % et 0,8 %. Pour le re-

vêtement multicouches, lorsque la déformation augmente les fissures coalescent, menant à une délamination du

revêtement.

Le comportement électrochimique des revêtements a été étudié après déformation. Les revêtements se passivent

rapidement et présentent tous une corrosion localisée. Le potentiel de corrosion s’anoblit lorsque la déformation

augmente, du fait de micro-couplages galvaniques entre le revêtement et le substrat. La densité de courant de cor-

rosion augmente avec la déformation, ce qui peut être lié à l’apparition de dislocations dans l’aluminium, mais

également au micro-couplage galvanique.

Des immersions de 48h ont permis d’approfondir cette étude. Les revêtements aluminium voient leur potentiel se

déplacer vers des valeurs plus cathodiques lorsque la déformation augmente, traduisant une rupture du film passif
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menant à une corrosion localisée.

Enfin, le revêtement multicouches reste sacrificiel pendant l’immersion pour une déformation de 0,5 %. Pour une

déformation de 1,5 %, l’acier n’est plus protégé localement en raison du nombre important de fissures dans le revê-

tement qui mène à une dissolution résiduelle de l’acier.

Cette étude permet de constater que le revêtement multicouches ne peut être déposé sur acier avant emboutis-

sage sous peine de ne plus protéger l’acier localement. Il pourrait être intéressant de tester d’autres paramètres de

dépôt, comme l’application d’un bias, pour améliorer la tenue mécanique du revêtement. En effet, les paramètres

de dépôt des revêtements ont d’abord été optimisés au niveau de la composition chimique. Ces premiers résul-

tats sont toutefois prometteurs dans l’élaboration d’une architecture multicouches dans le cadre du projet ANR

MATETPRO.
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Conclusion

Ce travail de thèse se place dans le cadre d’un projet ANR dont les objectifs sont de trouver une alternative

aux dépôts électrolytiques pour la protection des aciers. La voie explorée est celle des revêtements d’aluminium

élaborés par PVD. Plusieurs critères ont été définis de manière à obtenir des propriétés similaires aux revêtements

actuellement utilisés. Les deux premiers critères sont un bon comportement sacrificiel par rapport à l’acier ainsi

qu’une bonne résistance au grippage. Il faut que les propriétés obtenues précédemment perdurent lors de l’appli-

cation d’une contrainte mécanique. En effet, le dernier critère est de pouvoir déposer le revêtement avant la mise

en forme du substrat acier.

Les revêtements étudiés ont été élaborés selon deux techniques de dépôt PVD : la pulvérisation cathodique ma-

gnétron et l’EBPVD. Une fois les dépôts réalisés, des méthodes de caractérisation (MO, MEB/EDS...) ont permis

d’étudier de manière approfondie leur morphologie et leur composition mais également leur microstructure et

leur dureté. Une fois ces paramètres connus, le comportement électrochimique des revêtements est examiné sur

substrat de verre ou d’acier au moyen d’essais électrochimiques stationnaires. L’état de surface est à nouveau

caractérisé après immersion. Des essais de traction ont également été réalisés sur des revêtements pour évaluer

l’effet d’une contrainte mécanique sur la réactivité de surface.

Pour améliorer les propriétés électrochimiques et mécaniques de l’aluminium, l’effet d’éléments d’alliage sur les

propriétés des revêtements a été étudié. L’incorporation d’éléments plus nobles que l’aluminium entraîne une amé-

lioration de la résistance à la corrosion localisée. Les mécanismes mis en jeu diffèrent d’un élément à l’autre et im-

pliquent une modification des caractéristiques du film passif.

La plupart de ces revêtements sont sacrificiels, mais leur potentiel de piqûres plus noble que le potentiel de corro-

sion des aciers pourrait entraîner des inversions de polarité et endommager localement le substrat. En revanche,

ces éléments tendent à améliorer la dureté des revêtements en raison d’un affinement de la taille de grains et d’un

effet de solution solide d’insertion.

L’incorporation d’éléments d’alliage moins nobles que l’aluminium décale le potentiel de corrosion vers des va-

leurs très négatives. Les revêtements sont sacrificiels, cependant il est préférable de limiter la teneur en éléments

d’alliage pour limiter le décalage du potentiel de corrosion et ainsi éviter l’apparition de la réaction d’évolution de

l’hydrogène. Les propriétés mécaniques de ces revêtements sont légèrement améliorées par rapport à l’aluminium

mais restent en deçà des valeurs requises pour certaines applications.

L’étude des propriétés de différents alliages binaires a permis de mettre en évidence la difficulté de combiner les

deux propriétés souhaitées pour les revêtements. D’autres pistes peuvent être explorées, comme l’élaboration de

revêtements ternaires comportant un élément d’alliage plus noble et un moins noble que l’aluminium. Une étude

préliminaire dans ce sens a été réalisée. Parmi les alliages étudiés, les revêtements Al-Mn-Gd présentent des carac-

téristiques intéressantes.
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Grâce à l’étude de l’effet d’éléments d’alliage dans des revêtements d’aluminium, deux classifications ont été élabo-

rées en fonction des potentiels de corrosion et des duretés des dépôts. Ces classifications ont permis de sélectionner

des revêtements monocouches avec l’un des deux critères définis par le projet et de faire des propositions d’archi-

tectures multicouches. Trois catégories d’architectures multicouches ont été étudiées : une architecture avec deux

nuances sacrificielles (Al-Mg/Al-Mn, Al-Mn/Al-Gd), une architecture avec une nuance sacrificielle et une nuance

dont le potentiel est proche de l’acier (Al-Zn/Al-Mo et Al-Mg/Al-Mo) et une architecture avec une nuance sa-

crificielle et une nuance plus noble que l’acier (Al/Mn et Al-Zn/Ti). L’étude des architectures multicouches s’est

focalisée plus précisément sur des revêtements avec des épaisseurs de couches nanométriques. En effet, le nombre

d’interfaces important favorise a priori l’amélioration des propriétés mécaniques et renforce la protection des revê-

tements.

Les architectures Al/Mn présentent de bonnes propriétés électrochimiques mais la dissolution préférentielle des

couches de manganèse entraîne la formation de produits de corrosion volumineux. Ces produits vont par la suite

conduire à une délamination importante du revêtement, diminuant sa durée de protection. De plus, les potentiels

de corrosion de ces architectures sont très négatifs, ce qui pourrait favoriser l’apparition de la réaction d’évolution

de l’hydrogène et fragiliser le substrat. Les architectures Al-Mn/Al-Gd ont également un comportement sacrificiel

par rapport à l’acier. Leur potentiel de piqûres plus noble que le potentiel de corrosion des aciers pourrait cepen-

dant entraîner des inversions de polarité entre le revêtement et le substrat, diminuant ainsi la durée de protection

du revêtement.

Les architectures Al-Zn/Al-Mo présentent des propriétés mécaniques intéressantes par rapport à l’aluminium pur.

La réactivité de ces architectures est importante, du fait de micro-couplages galvaniques entre les couches. Cepen-

dant, seules les périodes de 120 nm et 60 nm sont sacrificielles par rapport aux aciers.

Les architectures Al-Mo/Al-Mg et Al-Mn/Al-Mg présentent toutes deux de bonnes propriétés électrochimiques ET

mécaniques. La corrosion de ces architectures est liée à une dissolution du magnésium au travers des défauts des

revêtements. Les revêtements Al-Mo/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mo présentent une corrosion de type généralisé malgré

la combinaison de deux alliages monocouches caractérisés par une corrosion de type généralisé et une corrosion de

type localisé. Néanmoins ces revêtements ne conservent pas leur caractère sacrificiel au cours d’immersions de 48h.

Les architectures Al-Mg/Al-Mn et Al-Mn/Al-Mg associent deux alliages monocouches qui présentent une corro-

sion de type localisé et la corrosion des architectures multicouches est également de type localisé. Le comportement

sacrificiel de ces architectures est conservé au cours des immersions 48h.

L’étude de ces architectures a permis d’observer l’influence de la nanostructuration sur la dureté et sur le com-

portement à la corrosion de revêtements multicouches. La dureté des revêtements Al-Zn/Al-Mo, Al-Mo/Al-Zn,

Al-Mg/Al-Mo et Al-Mo/Al-Mg est améliorée par rapport aux alliages binaires, cependant elle est inférieure à la

dureté théorique calculée. Ce phénomène est probablement le résultat d’un mouvement des dislocations au sein

des couches. Pour les architectures Al-Mn/Al-Mg et Al-Mg/Al-Mn, la dureté mesurée est supérieure à la dureté

théorique, et elle augmente lorsque la période diminue. Ceci est en accord avec la littérature qui explique ce phé-

nomène par un effet durcissant des interfaces entre les couches qui bloquent le mouvement des dislocations en

épaisseur.
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Le comportement à la corrosion a également été étudié et analysé. La corrosion des architectures multicouches est

régie principalement par une dissolution préférentielle de certaines couches dans l’architecture (Al-Zn ou Al-Mg),

qui faciliterait une infiltration de l’électrolyte au sein du revêtement. Pour les architectures Al-Mn/Al-Mg et Al-

Mg/Al-Mn, une mise en évidence de la dissolution préférentielle du magnésium a ainsi été soulignée dans les

piqûres.

L’originalité de ce travail a été d’élaborer et d’étudier des architectures multicouches alternant deux alliages bi-

naires à base d’aluminium. Une étude approfondie du comportement électrochimique de ces revêtements a été

réalisée de manière à proposer des mécanismes de corrosion. De plus, les propriétés mécaniques des architectures

ont également été examinées afin d’étudier l’influence de la nanostructuration. Enfin, des mécanismes de corro-

sion des architectures ont été proposées, il semble que toutes les architectures suivent un mécanisme de corrosion

similaire. Cependant, l’infiltration de l’électrolyte au sein du revêtement semble dépendre de la composition des

différentes couches et l’importance de la nanostructuration des revêtements a été mise en évidence.

L’architecture Al-Mn/Al-Mg avec une période de 15 nm remplit tout à fait les deux critères principaux.

Lors de cette étude, un revêtement d’aluminium et un revêtement Al-Mn/Al-Mg 15 nm ont été appliqués sur des

micro-éprouvettes de traction en acier. La présence des revêtements sur la micro-éprouvette de traction bloque le

mouvement des dislocations, ce qui induit un durcissement par effet barrière. Les deux revêtements se fissurent au

cours de la déformation et pour le revêtement multicouches les fissures coalescent. Cette coalescence mène à une

délamination du revêtement. Le comportement électrochimique des revêtements déformés est fortement influencé

par ce phénomène de fissures/délamination. Le potentiel de corrosion s’anoblit avec la déformation, du fait de

couplages galvaniques entre le revêtement et le substrat. De plus, la densité de courant de corrosion augmente

avec la déformation ce qui peut être lié à l’apparition de dislocations qui forment des sites privilégiés d’adsorption.

Lors d’immersions de 48h, le revêtement d’aluminium voit son potentiel d’abandon se déplacer vers des valeurs

plus négatives, du fait d’une rupture du film passif menant à une corrosion localisée. Le revêtement multicouches

reste sacrificiel au cours des immersions de 48h pour des déformations de 0 et 0,5 %. En revanche, pour 1,5 %, le

nombre important de fissures dans le revêtement laisse apparaître l’acier et une dissolution résiduelle de celui-ci

peut survenir. Le revêtement multicouches ne peut donc être déposé sur acier avant emboutissage au risque de

ne plus conférer une protection sacrificielle complète à l’acier. Une optimisation des conditions de dépôt semble

alors nécessaire. En effet, l’application d’un bias pourrait permettre une meilleure adhésion des revêtements et une

meilleure tenue mécanique, alors que pour l’instant l’optimisation des paramètres a été réalisée uniquement au

niveau de la composition chimique.

Ce travail a donc permis de mettre en évidence plusieurs phénomènes. Tout d’abord, un seul élément d’alliage ne

peut à la fois améliorer les propriétés mécaniques de l’aluminium et lui donner de bonnes propriétés sacrificielles.

En revanche, l’élaboration d’architectures multicouches à partir de deux alliages ayant chacun l’une des deux

propriétés souhaitées permet d’obtenir un revêtement qui répond tout à fait à ces deux critères. Enfin, les

paramètres de dépôt du revêtement multicouches sélectionné doivent être optimisés pour permettre une meilleure

adhésion et une meilleure tenue mécanique du revêtement.
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Pour approfondir cette étude, d’autres taux de déformation pourraient être appliqués sur les éprouvettes avant

essais électrochimiques. La poursuite de ces travaux pourrait également se faire au moyen d’optimisation des

paramètres de dépôts. En effet, pour l’instant seule la composition chimique des architectures multicouches a été

optimisée. L’application d’un bias permettrait peut être d’améliorer la tenue mécanique du revêtement. D’autres

compositions d’architectures multicouches peuvent également être testées. Enfin, une étude plus poussée sur des

alliages ternaires pourrait conduire vers une approche alternative qui permettrait de trouver un autre revêtement

correspondant aux deux critères principaux du projet.
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A.1 DIFFRACTOGRAMMES DES REVÊTEMENTS MONOCOUCHES

Quelques diffractogrammes de revêtements ayant un comportement représentatif de l’évolution de la microstruc-

ture de revêtements monocouches sont présentés. La figure A.1 présente les diffractogrammes des revêtements

Al-V. Ils comportent tous une solution solide de substitution d’aluminium et l’apparition de deux pics autour de la

raie principale (indiqués par les étoiles sur la figure A.1) de l’aluminium pour des teneurs intermédiaires indique

la présence d’une autre phase cristallisée, probablement AlxVy.

Figure A.1 – Diffractogrammes des revêtements Al-V

La figure A.2 illustre les diffractogrammes des revêtements Al-Ti. Ces revêtements sont également constitués d’une

solution solide de substitution α-Al, sauf pour le revêtement avec 32 % at. de titane qui présente une solution solide

de titane.

Figure A.2 – Diffractogrammes des revêtements Al-Ti

Enfin, la figure A.3 expose les diffractogrammes des revêtements Al-Cr. Ces revêtements présentent une solution

solide de substitution d’aluminium pour de faibles teneurs puis une phase amorphe pour des teneurs intermé-
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diaires (22 % at. Cr). Pour des teneurs importantes en chrome (31-33 % at. Cr), les revêtements sont biphasés avec

une solution solide de substitution d’aluminium et une phase amorphe.

Figure A.3 – Diffractogrammes des revêtements Al-Cr

A.2 DIFFRACTOGRAMMES DES REVÊTEMENTS TERNAIRES

Les figures A.4 et A.5 présentent les diffractogrammes des revêtements ternaires Al-V-Gd et Al-V-Y. Tous les

revêtements sont amorphes pour les compositions étudiées. Les diffractogrammes présentent une seule raie de

diffraction qui est très large.

Figure A.4 – Diffractogrammes des revêtements ternaires Al-V-Gd.

Figure A.5 – Diffractogrammes des revêtements ternaires Al-V-Y.
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La figure A.6 présente les diffractogrammes des revêtements ternaires Al-Mo-Gd et Al-Mo-Y. Tous les revêtements à

base d’aluminium et de molybdène présentent une large raie de diffraction indiquant un revêtement nanocristallisé.

La structure est celle de l’aluminium cubique à face centrée.

(a)

(b)

Figure A.6 – Diffractogrammes des revêtements ternaires Al-Mo-Gd (a) et Al-Mo-Y (b).
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A.3 EVOLUTION DES PROPRIÉTÉS ÉLECTROCHIMIQUES DES REVÊTEMENTS MONOCOUCHES

A.3.1 Revêtements avec un élément d’alliage plus noble que l’aluminium

Cette section présente l’évolution des propriétés électrochimiques des revêtements avec un élément d’alliage plus

noble que l’aluminium.

La figure A.7 présente l’évolution des propriétés électrochimiques des revêtements Al-Cr en fonction de la teneur

en chrome. L’incorporation de chrome anoblit le potentiel de corrosion tandis que le potentiel de piqûres diminue

et la densité de courant de corrosion augmente.

Figure A.7 – Evolution des propriétés électrochimiques des revêtements Al-Cr.

La figure A.8 présente les évolutions des propriétés électrochimiques des revêtements Al-Si et Al-Zr. L’ajout de ces

deux éléments induit un anoblissement du potentiel de corrosion et du potentiel de piqûres. En effet, le zirconium

est un promoteur de passivité [Davis 90]. La formation d’oxyde de zirconium dans le film passif du revêtement

empêche le transport des ions chlorures et de l’oxygène au sein du film passif. Un mécanisme similaire pourrait

expliquer l’évolution du potentiel de piqûres pour les revêtements Al-Si. La densité de courant de corrosion des

revêtements diminue lorsque la teneur en élément d’alliage augmente. Cette évolution est probablement liée à une

meilleure stabilité du revêtement, ainsi la réactivité diminue.

(a) (b)

Figure A.8 – Evolutions des propriétés électrochimiques des revêtements Al-Si (a) et Al-Zr (b).
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Les figures A.9 etA.10 présentent les évolutions des propriétés électrochimiques des revêtements Al-Ti et Al-V, qui

sont très similaires à celles des revêtements Al-Si et Al-Zr. Le potentiel de piqûres et le potentiel de corrosion sont

anoblis lors de l’ajout de titane. Le titane est en effet également un promoteur de passivité [Nettikaden 10].

(a) (b)

Figure A.9 – Evolution des propriétés électrochimiques des revêtements Al-Ti.

Figure A.10 – Evolution des propriétés électrochimiques des revêtements Al-V.

A.3.2 Revêtements avec un élément d’alliage moins noble que l’aluminium

Cette section présente les évolutions des propriétés électrochimiques des revêtements Al-Y, Al-Ce (figure A.11) et

Al-Gd (figure A.12). L’incorporation d’éléments d’alliage moins nobles que l’aluminium entraîne un décalage du

potentiel de corrosion vers des valeurs plus négatives, et il en est de même pour le potentiel de piqûres. Ce décalage

est lié aux potentiels standard des éléments d’alliage qui sont plus négatifs que celui de l’aluminium. Le décalage

du potentiel de piqûres est probablement lié à une moins bonne stabilité du film passif du fait de l’incorporation

d’oxydes de terres rares dans ce dernier. La réactivité augmente avec la teneur en élément d’alliage, ce qui est

lié à la réactivité des éléments incorporés. Pour les revêtements Al-Y, aucun potentiel de piqûres n’est observé

pour les teneurs comprises entre 18 et 24 % at. En effet, pour ces teneurs les revêtements présentent une corrosion

de type généralisé. Ce changement de comportement peut être lié à un changement de microstructure ainsi qu’à

une activation de la diffusion de l’oxygène dans le film passif par les atomes d’yttrium. Enfin, le comportement
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des alliages Al-Gd est comparable entre les revêtements élaborés par pulvérisation cathodique magnétron et ceux

élaborés par EBPVD.

(a) (b)

Figure A.11 – Evolution des propriétés électrochimiques des revêtements Al-Y (a) et Al-Ce (b).

(a) (b)

Figure A.12 – Evolution des propriétés électrochimiques des revêtements Al-Gd élaborés par pulvérisation catho-
dique magnétron (a) et par EBPVD (b).
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A.4 COURBES DE POLARISATION DES REVÊTEMENTS MONOCOUCHES ÉTUDIÉS

La figure A.13 présente les courbes de polarisation des revêtements Al-Mo et Al-Mn. Les revêtements Al-Mo

présentent des potentiel de corrosion supérieurs à ceux des aciers. Un changement de mode de corrosion est

observé à partir de 28 % at. Le type de corrosion change de localisé à généralisé. Les revêtements Al-Mn présentent

tous une corrosion de type localisé, et sont tous sacrificiels. Cependant, leurs potentiels de piqûres plus nobles

que le domaine de corrosion des aciers pourrait entraîner des inversions de polarité entre le revêtement et le

substrat.

(a) (b)

Figure A.13 – Courbes de polarisation des revêtements Al-Mo (a) et Al-Mn (b).

La figure A.14 présente les courbes de polarisation des revêtements Al-Mg élaborés par pulvérisation cathodique

magnétron et par EBPVD. Les revêtements élaborés par pulvérisation cathodique magnétron présentent tous une

corrosion de type localisé et sont sacrificiels. Leurs potentiels de corrosion sont négatifs avec des valeurs proches

de -1,2 V/ECS. La réactivité augmente avec la teneur en magnésium. Pour les revêtements élaborés par EBPVD, ils

présentent également tous une corrosion de type localisé avec des potentiels de corrosion proches de -1,2 V/ECS.

Pour les revêtements Al-Mg 9 % at. et 18 % at., aucun palier de passivation n’est observé. La densité de courant de

corrosion de ces revêtements augmente également avec la teneur en magnésium. Tous les revêtements Al-Mg sont

sacrificiels par rapport aux aciers.
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(a) (b)

Figure A.14 – Courbes de polarisation des revêtements Al-Mg élaborés par pulvérisation cathodique magnétron
(a) et par EBPVD (b).

La figure A.15 présente les courbes de polarisation des revêtements Al-Zn. Ces revêtements sont sacrificiels par

rapport aux aciers. Les revêtements avec une faible teneur en zinc présentent une corrosion de type localisé.

Lorsque la teneur en zinc augmente (à partir de 16 % at.), le type de corrosion change et le resvêtements ont une

corrosion de type généralisé.

Figure A.15 – Courbes de polarisation des revêtements Al-Zn

A.5 PROTOCOLE EXPÉRIMENTAL POUR LES ESSAIS POTENTIOSTATIQUES RÉALISÉS SUR ÉPROUVETTES

DE TRACTION

Des essais potentiostatiques ont été réalisés sur les éprouvettes de traction présentées en figure 2.12 page 63. Pour

chaque taux de déformation, deux éprouvettes ont été déformées pour s’assurer de la reproductibilité des essais.

Ces éprouvettes ont ensuite été découpées en deux au moyen d’une scie à fil, comme indiqué sur la figure A.16b.

Chacune des deux éprouvettes ayant été coupée en deux, quatre moitiés sont alors disponibles pour les essais

électrochimiques. Sur chacune de ces parties, une surface de 4 mm2 a été ensuite délimitée au moyen d’un vernis.

Les différentes étapes de préparation de l’éprouvette sont illustrées en figure A.16.
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(a) (b)

(c)

Figure A.16 – Eprouvette de traction (a), découpage de l’éprouvette (b), surface délimitée sur l’éprouvette (c).
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Andréa PEREZ
Influence de la nanostructuration sur le comportement à la corrosion de

revêtements multicouches élaborés par PVD

Résumé :

Cette thèse se place dans le cadre d’un projet ANR qui vise à remplacer des dépôts électrolytiques sacrifi-
ciels par des dépôts PVD à base d’aluminium, moins néfastes pour l’environnement. Trois critères ont été définis :
un comportement sacrificiel avec de faibles cinétiques de dissolution, une bonne résistance au grippage et la
possibilité d’élaboration du dépôt avant emboutissage du substrat acier. Des revêtements monocouches ont été
élaborés pour étudier l’effet d’un élément d’alliage dans l’aluminium. Certains éléments (Mo, Mn) améliorent les
propriétés mécaniques et d’autres (Mg, Zn) les propriétés sacrificielles des revêtements. Cette étude a permis de
mettre en évidence qu’il est difficile de combiner de bonnes propriétés mécaniques et sacrificielles. Pour pallier à ce
problème, deux voies peuvent être explorées. L’élaboration d’alliages ternaires et celle d’architectures multicouches.
Ce travail s’est focalisé de manière plus approfondie sur la deuxième voie. Des architectures multicouches ont été
élaborées avec deux types de couches, chaque type de couche possédant l’une des deux propriétés souhaitées pour
le revêtement. Les configurations étudiées sont les suivantes : Al-Mo/Al-Zn, Al-Mo/Al-Mg et Al-Mn/Al-Mg, avec
différentes périodes. Cette étude a permis de trouver une architecture multicouche qui répond tout à fait aux deux
premiers critères :Al-Mn/Al-Mg 15 nm.
Une étude préliminaire en corrosion après déformation a été réalisée sur cette dernière. Elle perd son caractère
sacrificiel en immersions salines de 48h à partir de 1 % de déformation. L’optimisation des paramètres de dépôt
pour améliorer la tenue mécanique de cette architecture est une prochaine étape.
Mots clés : Protection sacrificielle, aluminium, corrosion, revêtements multicouches, PVD, caractérisation

Study on the nanostructuration influence on corrosion behavior of multilayer PVD coatings

Summary :

This work is part of an ANR project which purpose is to find an alternative to sacrificial electrolytic coatings
using aluminium-based PVD coatings, which are more environmental friendly. Three main parameters were
defined : a sacrificial behavior, good tribological properties and the possibility to elaborate the coatings before
shaping the steel substrate. Monolayer coatings were elaborated to study the impact of an alloying element on
aluminium properties. Some alloying elements increase mechanical properties (Mo, Mn) while others enhance the
electrochemical behavior (Mg, Zn). To combine both properties, two methods can be used. Either the elaboration of
ternary alloys or the elaboration of multilayer coatings. This work is focused on the second way. Some multilayer
coatings were proposed with two types of layers, each type presenting one interesting property. This study
permitted to find a multilayer architecture fitting very well two parameters required for the project.
A preliminary study on this architecture was lead with electrochemical characterization after strain. The architec-
ture loses its sacrificial behavior after 1% strain in 48h immersion. Two of the three requested criteria are found.
The next step of this work would be the optimization of the process parameters to enhance the adhesion of the
coating so the third parameter is achieved.

Keywords : Sacrificial behavior, aluminium, corrosion, multilayer coatings, PVD, characterization
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