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INTRODUCTION GENERALE

Un des procédés les plus utilisés pour protéger I'acier contre la corrosion est la galvanisation : les
pieces ou toles sont immergées dans un bain métallique liquide, contenant principalement du zinc.
Apres rapide formation d’une premiére couche de composés —qui sont les produits de diverses
réactions de surface — le métal se recouvre d’'une couche de zinc qui se solidifie. Le revétement

obtenu protégera I'acier par voie électrochimique durant son utilisation.

Pour permettre I'adhésion du revétement galvanisé, il est nécessaire que la surface de I'acier soit nue
et propre : cet état de surface est obtenu grace a un recuit préalable sous atmospheére réductrice. Ce

recuit provoque également la recristallisation du métal que le laminage a froid a écroui.

Quand l'acier contient des éléments d’alliage plus oxydables que le fer, ceux-ci s’oxydent
préférentiellement en diffusant vers la surface. Des particules d’oxyde, ou méme des films, germent
et croissent sur cette surface, ce qui a pour effet de diminuer sa mouillabilité par le zinc, de géner

I’'adhésion de la couche protectrice déposée et d’affecter sa qualité.

L'objectif de notre travail, a la fois expérimental et théorique, qui prend la suite de recherches déja
menées au laboratoire LGPM (Giorgi [1], Zaidi [2], Ollivier-Leduc [3]) est de décrire et, si possible,
guantifier les premiéres étapes qui conduisent a la formation des oxydes de surface. Pour atteindre
cet objectif, nous avons simplifié le systeme en utilisant des alliages modeles fer-manganése : le
manganése, plus oxydable que le fer, diffusa vers la surface et formera des oxydes, que nous
supposons formés essentiellement d’oxyde de manganeése. Ce sont donc les étapes successives de
diffusion en volume et en surface, d’adsorption de I'oxygéne, de germination en surface et de

croissance des particules d’oxydes que nous étudierons pour le systéme fer-manganése-oxygene.

Dans une premiére partie de ce manuscrit, nous présentons I'état de I'art de I'étude de I'oxydation
sélective pour situer nos travaux par rapport a ceux qui sont déja publiés. A travers une synthése
bibliographique, nous parcourons les conditions opératoires sous lesquelles se déroulent
habituellement les phénoménes de |'oxydation sélective que nous souhaitons étudier, ainsi que les
techniques de caractérisation couramment utilisées. Puis nous résumons les principaux résultats de
la littérature sur les phénomeénes de |'oxydation sélective observés expérimentalement. Enfin nous
présentons dans cette partie un résumé des travaux de modélisation des mécanismes de |’oxydation

sélective, présentés dans la littérature.



La deuxieme partie du mémoire est consacrée a la présentation des techniques expérimentales
utilisées et des résultats obtenus dans notre travail. Nous décrivons les matériaux utilisés et leurs
traitements thermiques de laboratoire, qui visent a simuler le traitement de recuit industriel. En
caractérisant les surfaces par microscopie électronique a balayage et par EBSD (Electron Back
Scattered Diffraction), on peut relier les formes et les densités des particules d’oxydes a I'orientation
cristallographique du plan sur lequel elles reposent. Nous utilisons aussi la microscopie électronique
en transmission qui permet d’identifier les particules d’oxydes, apres leur extraction de la surface de
I’acier recuit grace a une technique de double réplique. La technique de spectroscopie a décharge
luminescente donne une mesure du profil de la fraction de manganese en profondeur et permet

d’estimer sa diffusivité.

Dans une troisieme partie du manuscrit, nous présentons les outils théoriques que nous utilisons, les
calculs de validation qui permettent de retrouver des résultats déja publiés et des résultats nouveaux
pour le systeme fer-manganese. Nous avons entrepris des calculs fondés sur la théorie de la
fonctionnelle de la densité dans le cadre de I'approximation du gradient généralisé en utilisant le

code SIESTA. Les principales caractéristiques de ce code sont :

e le traitement des électrons de coeur en utilisant des pseudo-potentiels (qui permettent de ne
traiter explicitement que 14 électrons pour le fer (3p® 4s° 3d®) et 13 pour le manganése (3p°
4s* 3d°)) ;

e ['application de conditions aux limites périodiques aux structures atomiques étudiées ;

o et l'utilisation d’une base d’orbitales atomiques numériques localisées.

Les calculs de validation conduisent en général a un bon accord avec les résultats théoriques et
expérimentaux de la littérature, aussi bien pour les calculs en volume (« bulk ») que pour les calculs

de surfaces particuliéres -- choisies ici selon les plans cristallographiques de plus bas indices.
Avec ce schéma numérique ainsi validé, nous avons étudié :

e l'adsorption de I'oxygene sur de telles surfaces, avec ou sans substitution d’'un atome de
manganése a un atome de fer sur les couches supérieures ;

e la diffusion de I'oxygene, du fer et du manganése adsorbés sur de telles surfaces.

Enfin dans la partie de conclusions et perspectives, nous ferons d’abord une synthese de nos
résultats, et proposerons ensuite des voies d’expériences et des voies théoriques nouvelles qui
pourraient permettre de répondre aux interrogations apparues au cours de ce travail. Nous

essaierons également de donner quelques pistes éventuelles pour relier certains des résultats



théoriques a ceux de I'expérience pour diagnostiquer les paramétres dominants dans la formation

des particules d’oxydes en surface durant I'oxydation sélective des alliages binaires.






1 ETAT DE L’ART DES ETUDES SUR L’OXYDATION SELECTIVE

L'acier est un matériau d’utilisation courante en raison de son faible colt, de ses bonnes
caractéristiques mécaniques et de sa longévité. Mais sans protection efficace, il rouille, ce qui
entraine, en plus du préjudice esthétique, des colts de maintenance élevés. Puisque les garanties de
résistance a la corrosion des toles d’acier doivent correspondre a la durée de vie prévue pour les
équipements (10 ans pour I'automobile et de 10 a 20 ans pour le batiment), il est indispensable de
trouver un moyen durable de le protéger, d’ou I'application de divers procédés de dépot de couches

de protection.

La galvanisation a chaud compte parmi les traitements les plus utilisés en raison de sa productivité
industrielle et d’un co(t de production minimisé. Selon une étude de marché, le nombre de lignes de
galvanisation en continu atteindra 125 en 2012 en Europe pour une production annuelle de

34 millions de tonnes d’acier revétu [4].

Malgré un procédé exploité depuis prés de 80 ans [5] pour une grande partie des aciers a galvaniser,
de nouvelles difficultés apparaissent a la suite du développement de nouveaux types d'acier dans
lesquels on ajoute divers éléments d’addition afin d’obtenir des propriétés mécaniques intéressantes

en vue de l'allegement des véhicules, et de I'’économie d’énergie.

Dans ce premier chapitre du manuscrit, nous commencons par recenser I'état de I'art des études
concernant la problématique de galvanisation des nouveaux aciers a haute limite d’élasticité. Cette
synthese bibliographique est composée de trois parties principales: une premiéere partie pour
éclairer la localisation du probléme dans le contexte global du procédé ; une deuxiéme partie dévoile
les phénomenes observés par les expérimentateurs; et une troisieme partie approfondit la
compréhension des phénomeénes de I'oxydation sélective a travers des études théoriques de

simulation et modélisation numérique.

1.1 PROBLEME DE L’OXYDATION SELECTIVE DANS L INDUSTRIE DE LA
GALVANISATION

Cette premiere partie a pour but d’éclairer quelques points de notre travail. Nous commencons par
une bréve description du procédé de galvanisation, et présentons ensuite ou se situe la

problématique de notre travail sur I'oxydation sélective.



Etat de I'art des études sur I'oxydation sélective

La galvanisation a chaud consiste a recouvrir la surface des aciers par une couche anticorrosion a

Q-

base de zinc en immergeant les toles d’acier dans un bain de zinc (ou d’alliage de zinc) en fusion

une température voisine de 450°C [6].

Les principales étapes du procédé de galvanisation en continu changent peu d’une ligne industrielle a
I"autre. La Figure 1-1 présente comme exemple une installation moderne de galvanisation en continu

d’ArcelorMittal :

N Les bobines d’acier, issues de laminage a froid, arrivent sur la ligne de galvanisation. On nettoie
leur surface des huiles de laminage par une étape de dégraissage, puis de rincage de surface,

chimique ou électrochimique ;

N La tOle subit ensuite un recuit métallurgique de recristallisation (température de I'ordre de 800°C
pendant 30 a 40 secondes) dans un four sous une atmosphére d’azote et d’hydrogéne (5 a 20
vol.% H,) séche (ayant un point de gel® inférieur & —30°C). Les oxydes de fer superficiels sont
réduits durant cette étape pour exposer la surface métallique a I'alliage de zinc fondu afin

d’assurer une bonne cohésion entre la tole et le revétement? ;

N A la suite des deux principales étapes de préparation de surface, la tole est immergée dans le
bain de I'alliage de zinc fondu pendant quelques secondes et emporte une couche de zinc liquide

en sortie de bain ;

N Le revétement se solidifie progressivement dans la tour de refroidissement, et passe ensuite par
I'opération de skin-pass (laminage de faible allongement) qui donne a la bande sa planéité, ses
caractéristiques mécaniques et sa rugosité finales. En dernier lieu, les toles sont essentiellement

huilées pour éviter la corrosion superficielle du zinc lors du stockage.

1 . , .. ,

La pression de vapeur saturante de l'eau vapeur en équilibre avec de la glace ne dépend que de la
température. Cette température est appelée le point de gel, qui est couramment utilisé comme une mesure de
I’humidité des mélanges gazeux.

2 P . . . .. . o

Le fer métallique en contact avec I'alliage de zinc fondu (contenant de I’'aluminium et parfois du magnésium)
se couvre d’une fine couche intermétallique, par exemple de Fe,ZnsAl,, qui assure une bonne adhérence de la
couche de protection anticorrosion a la surface de I'acier.
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RECUIT SOUS ATMOSPHERE
ET TEMPERATURE e
CONTROLEES s ALLIATION

SKIN-PASS :
OBTENTION DE LA TEXTURE
DE SURFACE SOUHAITEE

NETTOYAGE, BAIN DE ZINC  AJUSTEMENT DE

OPTIMISATION DE LA QUALITE L'EPAISSEUR DE ZINC
DE SURFACE

FIGURE 1-1 : SCHEMA D'UNE LIGNE DE GALVANISATION EN CONTINU (SOURCE
WWW.ARCELORMITTAL.COM)

Ce procédé de galvanisation est trés répandu dans le monde industriel pour les traitements d’une
grande partie des aciers traditionnels a galvaniser. Cependant, pour certaines catégories d’acier, par
exemple les aciers a haute limite d'élasticité (HLE), des défauts de manque local de revétement
peuvent étre observés a la sortie de la ligne. Cela signifie qu’un probléme de mouillage entre la

surface de ces aciers et le zinc fondu est survenu.

De nombreuses études ont été réalisées pour situer I’origine de ce probléme [7-9], et on a découvert
la formation de particules d’oxydes durant I'étape de recuit. Ce sont ces particules qui génent le

mouillage de la surface par le bain de zinc.

Par divers moyens de caractérisation, on a identifié la nature de ces particules d’oxydes [8,10-12],
qui sont constituées des oxydes des éléments d’addition les moins nobles comme Mn ou Si. Les
oxydes de fer sont bien réduits par le traitement de recuit sous I'atmospheére d’azote et d’hydrogéne,
mais en méme temps, les éléments d’addition plus oxydables comme le manganese et le silicium
ségrégent vers la surface et forment des particules d’oxydes. Ce phénoméne d’oxydation des
éléments d’addition est donc ce que I'on appelle ici I'oxydation sélective. C'est un phénomeéne tres
problématique chez les galvanisateurs parce que la présence de ces particules d’oxydes sur la surface
peut empécher localement le mouillage durant I'étape d’immersion de I'acier dans le bain fondu et

provoquer des défauts de revétement. La recherche de solutions d’amélioration du procédé et la
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garantie de qualité des aciers revétus nécessitent une meilleure compréhension des mécanismes

d’oxydation sélective comme la germination et la croissance de ces particules d’oxydes.
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1.2 ETUDE DE L’OXYDATION SELECTIVE PAR LA VOIE EXPERIMENTALE

Dans cette partie, nous présentons une revue bibliographique des études expérimentales de
I'oxydation sélective des aciers apres un traitement thermique représentatif du recuit continu
industriel. Nous commencons par les conditions opératoires des travaux réalisés, puis les techniques
de caractérisation pour observer les divers phénomeénes de I'oxydation sélective des aciers, et enfin

les résultats expérimentaux obtenus ainsi que les phénomeénes physiques que I'on a mis en évidence.

1.2.1 CONDITIONS OPERATOIRES ETUDIEES

Les dispositifs utilisés dans les études de I'oxydation sélective des aciers sont généralement congus
pour effectuer des essais dans des conditions trés proches des conditions opératoires des lignes
industrielles. Les aciers étudiés sont souvent des aciers industriels complexes mais aussi des aciers
modeles binaires ou ternaires. Afin de diagnostiquer I'influence de différents facteurs, de nombreux
auteurs se sont intéressés a étudier les effets de composition de I'acier et des conditions du recuit.
Dans l'objectif de pouvoir mieux comparer nos résultats avec ceux de la littérature, nous

commengons par une synthése des conditions opératoires réalisées par les différentes équipes.

1.2.1.1 COMPOSITION DES ACIERS ETUDIES

Le développement des aciers a haute limite d’élasticité est trées demandé par lindustrie de
I’automobile qui cherche a minimiser le poids des voitures pour diminuer la consommation d’essence
par kilomeétre. Il faut alors étre capable de diminuer I'épaisseur des toles d’acier utilisées tout en
conservant de bonnes propriétés mécaniques de résistance et d’emboutissage. Ces aciers a hautes
performances sont notamment les aciers IF (Interstitial Free)?, les aciers DP (Dual Phase)” et les aciers
TRIP (TRansformation Induced Plasticity)® qui contiennent des éléments d’addition comme le
manganese, le silicium, I'aluminium, le bore, le phosphore. Les aciers étudiés pour |’oxydation
sélective sont essentiellement ces aciers industriels sur lesquels on observe souvent des défauts de
mouillage dans le traitement de galvanisation, ainsi que des alliages modeles binaires (FeX, X=Si, Mn,
Al) ou ternaires (FeMnSi) qui ont été choisis pour simplifier le systéeme afin de mieux comprendre les

enjeux de I'oxydation sélective.

La Figure 1-2 présente les compositions en manganese et en silicium des aciers étudiés dans la
littérature [9,12—31]. La composition des nuances d’acier étudiées est principalement dans les

gammes [0-0,5%mass.] pour le silicium et [0-2%mass.] pour le manganese.

? De structure ferritique.
* Constitués d’une phase ferritique et d’une phase martensitique.
> Contiennent de la ferrite, de la bainite et de I'austénite résiduelle.
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Dans notre étude, nous nous intéresserons a l|'oxydation sélective d’alliages modeles binaires
contenant du manganese qui formeront des oxydes dont la structure cristalline est moins
compliquée que pour les oxydes des autres éléments d’addition, ce qui facilitera I'analogie entre

I’étude expérimentale et I'étude théorique de simulation atomique que nous souhaitons mener.
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FIGURE 1-2 : COMPOSITIONS EN MANGANESE ET EN SILICIUM DES ACIERS ETUDIES DANS LA LITTERATURE

1.2.1.2 CYCLE THERMIQUE DU RECUIT CONTINU
Les traitements thermiques effectués dans les études de I'oxydation sélective présentent des profils
tres similaires au profil du recuit continu sur les lignes de galvanisation en continu dans l'industrie. La

Figure 1-3 [32] présente un profil classique de température d’un recuit industriel.

Le processus se déroule en trois étapes: une étape de chauffe trés rapide jusqu’a la température
désirée du recuit continu (800°C dans I'exemple) ; une étape de maintien pendant un temps court
(une vingtaine de secondes dans I'exemple) ; et une étape de refroidissement trés rapide dans la
premiere minute (7°C-s™ dans 'exemple). Il s’agit en fait de faire passer la bande d’acier en continu a
une vitesse donnée dans un four de recuit maintenu a température fixée. Dés que la bande d’acier
entre dans le four, elle se trouve dans un milieu maintenu a haute température et atteint donc tres
rapidement la température du four qui va étre maintenue jusqu’a la sortie du four. Apres sa sortie du
four, la bande d’acier subit un refroidissement jusqu’a la température d’'immersion dans le bain de

zinc fondu.

-10 -
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FIGURE 1-3 : PROFIL CLASSIQUE DE TEMPERATURE D’UN RECUIT INDUSTRIEL® [32]

Dans les nombreuses expériences de la littérature [8,9,11,12,16,17,19-23,25-27,33-35], on trouve
que la vitesse de chauffe de la premiére étape est comprise entre 6 et 15 °C-s™. La température de
maintien est comprise entre 800°C et 850°C, et le temps de maintien est de 40 a 60s. La vitesse de

refroidissement est de I'ordre de 10°C-s™.

Par ailleurs, certaines équipes [8,11,12,17,18,25,27,36,37] ont étudié I'effet de la température de
recuit (entre 580°C a 875°C) ainsi que la durée de son maintien (entre 0 a 6000s) afin de mieux

comprendre leurs influences sur I’oxydation sélective.

Un recuit préliminaire de recristallisation est ajouté dans les travaux de Drillet et al. [19] et Isobe et
al. [9] pour séparer les phénomenes de recristallisation et d’oxydation sélective qui se produisent en
méme temps dans les recuits classiques avec des aciers écrouis provenant du laminage a froid. Ce
pré-recuit de recristallisation se déroule a une température légerement plus élevée que la
température de transition de phase a<>y (915°C, cf. Figure 2-1) pendant un temps suffisamment
long (de I'ordre de 30 min a une heure) pour favoriser une restructuration totale. Le pré-recuit se
termine par un refroidissement long avec une vitesse assez lente (de 'ordre de 3 °C-min™) pour
favoriser une recristallisation complete. La couche de fer oxydé est enlevée par un polissage avant

que I'échantillon ne soit soumis au second recuit pour I’étude de |'oxydation sélective.

®Le temps de maintien vers 450°C peut étre beaucoup plus court.
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1.2.1.3 ATMOSPHERE CONTROLEE
Dans l'objectif de réduire les oxydes de fer, le recuit continu dans I'industrie de la galvanisation est
en général effectué sous une atmosphére réductrice d’azote-hydrogéne. La réaction de la réduction

des oxydes de fer est de la forme [28] :
Fe,0, +yH, & x Fe +y H,0 EQUATION 1-1

D’aprés la thermodynamique, cette réaction dépend de la température et du rapport entre la
pression partielle de vapeur d’eau py, ¢ et la pression partielle d’hydrogene py, dans le mélange de
gaz. Il y a donc trois grandeurs caractéristiques pour I'atmosphére du recuit : la température du
recuit, la pression partielle de vapeur d’eau dans I'atmosphere du four, et la fraction volumique d’H,

dans le mélange d’azote-hydrogene.

La pression partielle de vapeur d’eau dans I'atmosphere du four est conventionnellement
caractérisée par la température de point de rosée, qui est une donnée thermodynamique
caractérisant ’humidité dans un gaz. Le point de rosée d’un gaz est la température a laquelle la
pression de vapeur saturante est égale a la pression partielle de vapeur d’eau contenue dans le gaz’.
La Figure 1-4 présente le graphe de la pression partielle d’H,0 (Pa) en fonction de la température du
point de rosée (°C) et du point de gel (°C) [38,39]. Par exemple, un point de rosée de -37°C

correspond a une pression partielle d’eau de 25,8 Pa et a un point de gel de -33,7°C.
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FIGURE 1-4 : PRESSION PARTIELLE D’EAU EN FONCTION DU POINT DE ROSEE (°C)

7 Si le gaz humide est progressivement refroidi, la température de rosée correspond a I'apparition d'eau liquide.
On parle de point de gel quand on considere I'apparition de glace lorsqu’on travaille a des températures
inférieures a 0°C (voir note @ p. 4).
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Pour des raisons de sécurité et d’économie, la fraction volumique d’H, est limitée a 5 a 15% vol. dans
le mélange d’azote-hydrogéne employé. On remarque que les études mettent principalement en
ceuvre des atmosphéres composées de N, avec 5%vol. d’'H, [8,10,12,14-18,20,22—-27,29-31,33-
37,40-42].

La Figure 1-5 montre, pour une atmosphére N,-H, avec 5 et 15% vol.% H,, les domaines de stabilité
du fer et de ses oxydes en fonction de la température et du point de rosée. Les conditions de recuit
fréquemment employées se trouvent bien dans le domaine stable du fer métallique.
Thermodynamiquement parlant, on parvient bien a réduire les oxydes de fer dans la zone de
températures de 700 a 900°C avec des points de rosée de -60 a +10°C (correspondant a des

pressions partielles d’eau entre 2 et 1228 Pa) sous I'atmosphere N»-H, de 5 a 15% vol.% H..
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FIGURE 1-5 : STABILITE DU FER ET DE SES OXYDES EN FONCTION DE LA TEMPERATURE ET DU POINT DE ROSEE

Cependant, les éléments d’addition comme Mn, Si, et Al sont malheureusement plus oxydables que
le fer, et dans les conditions de recuit habituelles dont on a parlé ici, la réaction se produit dans le

sens de I'oxydation de ces éléments sous la forme suivante (Equation 1-2) [41] :
xM+yH,0 & M0, +yH, EQUATION 1-2

Cette réaction dépend également de I'humidité de I'atmosphere. De nombreux auteurs ont étudié
I'oxydation sélective des éléments d’addition avec différents points de rosée[10,16—
20,22,23,25,26,28,30,31,34,36,40]. La Figure 1-6 montre I'exemple des domaines de la stabilité du
manganeése et de ses oxydes sous I'atmosphere N,-5% H, a 800°C en fonction de la concentration de
manganése dans l'alliage et de I’'humidité de I'atmosphére exprimée en point de rosée. On voit que,

pour une concentration donnée, selon I'humidité de I'atmosphere dans laquelle on réalise le recuit,
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on se trouve essentiellement dans le domaine stable des oxydes MnO ou Mn;0, (MnO étant toujours

I'oxyde le plus stable). Le manganese métallique n’est stable que pour un point de rosée inférieur a

-60°C.

90
Condlition du recuit : N, -H, (5 vol%), 800°C
60 >" signifie !'plus stable que")
MnO > Mn;0, >:Mn,0,
30
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FIGURE 1-6 : STABILITE DU MANGANESE ET DE SES OXYDES EN FONCTION DE LA CONCENTRATION DE
MANGANESE ET DU POINT DE ROSEE

En résumé, les points de rosée choisis dans les études sur |'oxydation sélective varient de -60 a
+10°C, ce qui correspond a des pressions partielles d’eau entre 2 et 1228 Pa. Ces conditions restent
suffisantes pour la réduction des oxydes de fer, mais on remarque que I'on ne peut pas éviter

I’oxydation sélective des éléments d’addition les plus oxydables.

1.2.2 TECHNIQUES D’ ANALYSE EMPLOYEES

De nombreuses techniques d’analyse ont été employées dans les travaux de recherche sur
I'oxydation sélective pour relever les informations sur la nature des particules d’oxydes, les
caractéristiques géométriques de la surface couverte de particules d’oxydes et I’évolution de la

composition en profondeur due a I'oxydation sélective.

e La technique d’imagerie par la microscopie électronique a balayage (MEB) est la plus
utilisée [3,8-11,14,17-20,22-25,30,31,33,35,36,42,43] dans |'observation de [|'état de
surface, pour déterminer notamment les dimensions latérales des particules d’oxydes et le
facettage de la surface. Equipée d’un détecteur EBSD (Electron BackScattered Diffraction), le

MEB permet également de déduire les orientations cristallines des grains de surface [3] ;
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e La microscopie a force atomique (AFM) permet d’estimer la hauteur des particules d’oxydes

qui compléte la caractérisation gé¢ométrique des oxydes [3] ;

e La microscopie électronique en transmission (MET) est utilisée pour caractériser les
particules d’oxydes cristallins extraits de la surface par une préparation préliminaire de

double réplique [3,12,17,19-21,35,42,43] ;

e La technique XPS (Spectroscopie des photoélectrons X, appelée aussi ESCA (Electron
Spectroscopy for Chemical Analysis)) est fréquemment employée pour étudier les liaisons
chimiques dans les composés, ce qui permet de déterminer la nature des composés présents

sur la surface oxydée [3,8,10,11,16,22,23,33,35,36] ;

e La spectroscopie a décharge luminescente SDL (Glow Discharge Optical Emission
Spectroscopy, GDOES) [3,9,11,14,15,17,19,20,24,31,43-45] permet l'analyse élémentaire

gualitative et quantitative en profondeur des échantillons ;

e La spectroscopie de masse d’ions secondaires (Secondary lon Mass Spectroscopy, SIMS)
permet d’avoir des informations chimiques en surface (aire de quelques centaines de pm?) et

en profondeur jusqu’a une profondeur de 10 um [18] ;

e La spectroscopie des électrons Auger (Auger Electron Spectroscopy, AES) permet d’obtenir
une distribution en surface des éléments, aprés une érosion ionique éventuellement pour

des informations en profondeur [18].

Comme I'oxydation sélective de nos échantillons a une cinétique lente a la température ambiante, il
n‘est pas génant d’appliquer ces techniques d’analyse aprées avoir sorti du four les échantillons
refroidis malgré une mise a I'air. Seule une couche d’oxydes de fer trés fine se forme et peut croitre
dans le temps. La conservation des échantillons dans un dessiccateur est suffisante pour éviter

I’évolution significative des échantillons.

1.2.3 PRINCIPAUX RESULTATS EXPERIMENTAUX SUR LES ALLIAGES FERRITIQUES

Nous recensons dans cette partie les principaux résultats expérimentaux obtenus sur les alliages
ferritiques®. Nous nous sommes intéressés essentiellement a la ségrégation des éléments d’addition
vers la surface, a la nature des oxydes formés sur la surface, a la distribution des particules d’oxydes,

et a la germination préférentielle liée a la structure de la surface.

® En effet les alliages binaires FeMn que nous avons étudiés sont essentiellement ferritiques (cf. 2.1.1).
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1.2.3.1 SEGREGATION DES ELEMENTS D’ADDITION VERS LA SURFACE

Les éléments qui se trouvent fréqguemment enrichis a la surface des échantillons sont le
manganese [3,9,11,13,17,19-21,25-27,29,34,44-46], le silicium [3,9,11,17,19-21,26,29,34,45,46],
I"aluminium [3,11,13,17,19,21,34,45], et parfois, le phosphore [13,17,19,20,46], et le bore [14,16,43—
45].

L'enrichissement des éléments d’addition est en général quantifié par la technique de
SDL [3,9,11,13-15,17,19,24,31,43-45]. La Figure 1-7 donne un exemple de I'évolution des principaux
éléments d’addition caractérisés par la technique de SDL dans les travaux d’Ollivier et al. [45] sur un
échantillon IF-Ti recuit a 800°C avec un palier de 320s. Si I'on prend le profil du manganése comme
exemple, la tendance d’évolution est la suivante : en partant de la profondeur 0, qui est la surface de
I'acier, on observe d’abord une concentration élevée a la surface, elle diminue ensuite rapidement
vers ce que I'on appelle le front de précipitation avant d’augmenter lentement jusqu’a atteindre la
concentration de manganése dans le coeur du matériau. Dans la premiére zone entre la surface
(profondeur 0) et le front de précipitation, le manganése existe sous forme d’oxydes. Puis dans la
deuxieme zone, entre le front de précipitation et le coeur de I'acier, le manganeése est dans son état
métallique. Le profil d’évolution caractérise la diffusion du manganése du cceur de l'acier

(composition en Mn du matériau étudié) vers le front d’oxydation (faible concentration en Mn).
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FIGURE 1-7 : PROFILS SDL DES INTENSITES DES SIGNAUX POUR AL ET B, ET DES FRACTIONS MASSIQUES POUR
MN ET SI EN FONCTION DE LA PROFONDEUR (L’ABSCISSE 0 CORRESPOND A LA SURFACE DE L’ACIER) POUR
UN ACIER RECUIT A 800°C PENDANT 320 S [45]
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D’une maniere générale, les profils d’évolution des éléments d’addition en profondeur montrent
principalement trois informations : (i) I'enrichissement significatif des éléments d’addition vers la
surface, qui peut atteindre plus de dix fois la composition dans le coeur du matériau; (ii) la
profondeur du front de précipitation a I'intérieur de I'acier, qui est la profondeur de la concentration
minimale de la zone appauvrie ; (iii) et le profil de diffusion de I'’élément du coeur du matériau vers le
front de précipitation, la dérivée de la concentration des éléments d’alliage dans cette zone permet

d’estimer le coefficient de diffusion a I'intérieur de I'alliage.

De nombreux auteurs ont présenté des mesures SDL dans leurs travaux [3,9,11,17,19,20,45]. Pour le
manganese [3,9,11,17,19,20,45], on trouve globalement, un enrichissement a la surface de plus de
30 fois sa composition dans le coeur du matériau, une profondeur du front de précipitation de 0,05 a
0,4 um, un coefficient de diffusion de 9,1.10'° 4 2,6.10™ m*s™. Pour le silicium [3,9,11,17,19,20,45],
on mesure un enrichissement a la surface de 20 a 30 fois sa composition dans le coeur du matériau,
une profondeur du front de précipitation de 0,1 a 0,5 um, un coefficient de diffusion de 1,5.10" 3
3,6.10° m%s™; et pour I'aluminium [3,11,17,19,45], on trouve un enrichissement a la surface de 10 a
20 fois sa composition dans le coeur du matériau, et une profondeur du front de précipitation de 0,1

a0,4um.

1.2.3.2 NATURE DES OXYDES FORMES

De nombreux auteurs ont caractérisé la nature des oxydes formés sur la surface des aciers par
différents moyens : les techniques XPS et EDS (spectroscopie dispersive en énergie) associé au MEB,
ou au MET. D’apres les résultats, on trouve que les oxydes formés dépendent de la composition de
I'acier, et des conditions de recuit, comme la température et '"humidité de I'atmosphere. Pour des
conditions voisines des recuits industriels, les oxydes les plus fréquemment analysés sont
MnO [3,8,10,11,16,22,23,25-27,33,35,36], SiO; [3,10-12,18,22,26,33], MnSiO; [3,8-11,18],
Mn,SiO, [3,9-12,19,22], Al,O3, MnAl,0O, ou des oxydes de bore comme B,0,’ [3,8,10,11,16,19,22].

Les principaux résultats des auteurs sur la nature des oxydes présents a la surface de I'acier sont
présentés dans la Figure 1-8, en fonction du point de rosée et de la composition en manganese et en
WM

= —"R_ avec Wy, et wg;, les fractions massiques de manganése et
WyntWsi

silicium de Vacier (wy,
silicium), pour les oxydes simples du type MnO et SiO, et pour les autres oxydes comme MnSiO; et
Mn,SiO4. On voit que, indépendamment du point de rosée, quand la teneur en silicium est grande

(wyy, faible), 'oxyde formé est SiO,, tandis que, quand la teneur en manganése est dominante (W,

9 . TSN . .
B,0; n’existe cependant pas seul, mais lié a d’autres oxydes en solution solide, comme le MnO.
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tend vers 1), on trouve essentiellement du MnQO, puis pour les concentrations intermédiaires, ce sont

les oxydes mixtes qui se forment lors de I'oxydation sélective.

Ces résultats sont cohérents avec la stabilité thermodynamique des oxydes prédits par les calculs
d’énergie de Gibbs pour les alliages binaires (FeSi ou FeMn) ou ternaires FeSiMn [3]. Pour les recuits
sous une atmosphére N,-5%vol.H, a 800°C avec un point de rosée dans la zone de -50 a -30°C,
I'oxyde le plus stable est MnO pour les alliages binaires FeMn (%mass. en Mn € [0,2 ; 2,0]), et SiO,
pour les alliages binaires FeSi. Dans le cas des alliages ternaires FeMnSi (%mass. en Mn € [0,2 ; 2,0] et

%mass. en Si € [0,01 ; 0,1]), MnSiO; et Mn,SiO,4 sont thermodynamiquement stables [3].

20
A
0 A
()
2-— °
w
N A
g -20 A A
w
o
E ° ° L]
g
-40 A
» A AA Y
-60 n
0 0,2 0,4 0,6 0,8

Wiy (= Wy / (Wyp + W)
A Oxydes complexe de Mn et Si 3,9, 11, 13, 19, 21]
= MnO [13, 25, 26, 27]
e SiO, [13, 26]

FIGURE 1-8 : NATURE DES PRINCIPAUX OXYDES FORMES PENDANT UN RECUIT CONTINU, EN FONCTION DU
POINT DE ROSEE ET DE LA COMPOSITION EN MANGANESE ET EN SILICIUM DE L’ACIER

1.2.3.3 TAUX DE COUVERTURE DES OXYDES ET DISTRIBUTION DE TAILLE DES PARTICULES D’OXYDES

Le niveau d’oxydation sélective est généralement caractérisé par le taux de couverture par les oxydes
sur la surface. La technique de caractérisation couramment utilisée est I'imagerie de microscopie
électronique a balayage (MEB). Le taux de couverture par les oxydes est calculé par analyse d’images
de la facon suivante : on fait la somme des surfaces occupées par les particules d’oxydes et on la
divise par la surface totale observée [3,17,19]. Le taux de couverture par les oxydes permet de
comparer le niveau d’oxydation sélective entre les essais sur différents échantillons soumis a

différentes conditions de recuit.
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La Figure 1-9 trace I'évolution du taux de couverture en fonction du point de rosée avec quelques
résultats obtenus sur des échantillons de composition comparable10 [3,17,19,21,29]. Le taux de
couverture ne semble pas varier beaucoup en fonction de I'évolution de I'humidité de I'air. Il est

malgré tout plus important a bas point de rosée.

50

40
S
w WyntWs;
S 30 %
B (%mass.)
g = 0-0,2 [19, 21]
g 20 #0,2-0,4 [21, 29]
w
= A0,4-0,6 [3, 11, 21]
2 10
= X 0,6-1,0 [17, 19]

L J
O L L L L L
-60 -45 -30 -15 0 15

POINT DE ROSEE (°C)

FIGURE 1-9 : EVOLUTION DU TAUX DE COUVERTURE PAR LES OXYDES EN FONCTION DU POINT DE ROSEE

On trace ensuite I'évolution du taux de couverture par les oxydes en fonction de la somme des
fractions massiques en manganese et silicium [3,17,19,21,29] (Figure 1-10). Il apparait que, dans des
conditions de recuit comparables, le taux de couverture croit généralement avec I'augmentation de

concentration des éléments d’addition dans I'acier.

1% Ce sont essentiellement des aciers IFTi qui contiennent du Mn et du Si et qui sont tres peu alliés par d’autres
éléments d’addition. Les concentrations en manganese de ces échantillons s’étalent de 0,14 %mass. a
0,8 %mass., et les concentrations en silicium sont de 0,007 %mass. a 0,2 %mass.
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FIGURE 1-10 : EVOLUTION DU TAUX DE COUVERTURE DES OXYDES EN FONCTION DE LA SOMME DES
FRACTIONS MASSIQUES EN MANGANESE ET SILICIUM

L'analyse des images MEB permet d’estimer la statistique de distribution de tailles des particules
d’oxydes, ainsi que la population surfacique des particules. En comparant la distribution des
particules d’oxydes entre les recuits réalisés avec des temps de maintien différents, on arrive a

extraire des informations sur la croissance des particules d’oxydes au cours du temps [3].

La Figure 1-11 montre un exemple de comparaison de la distribution de tailles des particules en
fonction du temps de recuit (30s pour la Figure 1-11(a) et 120 s pour la Figure 1-11(b)) [3]. On
constate, dans cet exemple, une diminution de la densité surfacique'’ des particules d’oxydes
lorsque le temps de recuit augmente (37,60 ox/um? pour 30s et 8,70 ox/um? pour 120's), et une

augmentation de la population d’oxydes de grands diametres équivalents™.

Par rapport au parametre caractéristique de taux de couverture par les oxydes, la distribution de
taille des particules d’oxydes donne des informations plus précises de I'état de I'oxydation sélective.
Mais le taux de couverture reste le parameétre caractéristique le plus utile pour la galvanisation, car

les oxydes ne sont pas mouillés par le métal liquide.

11 . sz . .
Nombre de particules par unité d’aire surfacique.
12 . \ , . . .y N . \ . .
Le diametre équivalent d’une particule de forme irréguliére est le diameétre d’un disque qui a une surface

égale a celle de la particule. Notons S la surface de la particule, et D,q son diametre équivalent: S = ZT[D 2

eq 7
C'est-a-dire Doq = 24/S/m.
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100 . . .
: Nombre d oxy‘des = 37 6 ox fpm2 [
su - s e .

FREQUENCE RELATIVE (%)

S | o gy
0 25 50 75 100 125 150 175 200 225 250 275 300 325 350 375 400
DIAMETRE EQUIVALENT (NM)

(A) ECHANTILLON IFTI RECUIT A 800°C, TEMPS DE MAINTIEN DE 30 S
100 — T T T——r——t T

© ¢ i Nombre doxydes = 8,7 ox./pm2: i

00 - ,,,,,,,, ........ [FTI{amacl,l.zD.s..) ........ ................ O S

FREQUENCE RELATIVE (%)

g :
0 25 50 75 100 125 150 175 200 225 250 275 300 325 350 375 400
DIAMETRE EQUIVALENT (NM)

(B) ECHANTILLON IFTI RECUIT A 800°C, TEMPS DE MAINTIEN DE 120 S

FIGURE 1-11 : COMPARAISON DE LA DISTRIBUTION DE DIAMETRE EQUIVALENT DES PARTICULES D’OXYDES

1.2.3.4 STRUCTURE DE LA SURFACE ET GERMINATION PREFERENTIELLE

Le recuit occasionne trés souvent un facettage® de la surface. La structure de la surface dépend des
conditions opératoires du recuit, de la composition chimique de l'acier et de [l'orientation
cristallographique des grains. Les observations MEB des échantillons recuits, montrent une

germination préférentielle des oxydes sur les joints de grains et les marches de Ia

surface [3,19,27,29].

3 L'énergie de surface d’'une face instable d’orientation donnée peut diminuer par I'apparition de deux autres
orientations stables. Ce phénomene de facettage de la surface se produit par une légére reconstruction de la

surface pour minimiser I'énergie de surface. La surface est alors composée de terrasses séparées par des
marches.
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Dans les travaux d’Ollivier Leduc [3], les oxydes de grandes tailles ont été observés sur les joints de
grains (Figure 1-12). On voit aussi qu’il y a une différence de distribution de tailles des particules

d’oxydes entre des grains voisins qui ont probablement des orientations de grain différentes.
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FIGURE 1-12 : STRUCTURE DE LA SURFACE ET GERMINATION PREFERENTIELLE [3]

La caractérisation EBSD et I'imagerie MEB montrent une différence de distribution de tailles des
particules d’oxydes sur les différentes orientations de grains. La Figure 1-13 donne un des principaux
résultats d’Ollivier Leduc [3] sur les effets de I'orientation des grains: la cartographie EBSD est
réalisée sur un alliage ternaire de Fe-0,5%Mn-0,1%Si recuit a 800°C pendant 60 s. Les quatre images
MEB correspondent a quatre grains d’orientation différente. Sur cet exemple, on voit que les facettes
sont différentes sur les quatre grains. La taille des particules et la densité surfacique de particules
varient d’'une orientation a l'autre. L'état de I'oxydation de la surface est hétérogéne d’un point de
vue macroscopique. On voit également que les particules se trouvent principalement sur les marches
de facettage de la surface. Cet exemple présente donc des liens entre I'orientation des grains et la

formation des particules d’oxydes.

De fagon plus quantitative, la Figure 1-14 présente I'évolution de la densité surfacique des oxydes en
fonction de I'orientation des grains sur I'échantillon de I'alliage Fe-0,5%Mn-0,1%Si recuit a 800°C
pendant 60s. Les densités surfaciques des oxydes sont de 50+8, 24+2 et 15+2 par um?’ pour
I'orientation {100}, {110} et {111} respectivement. Les mesures du diamétre équivalent des particules
sur ces trois orientations montrent que les particules sont plus petites sur I'orientation {100} (58+42

nm) et I'orientation {111} (59+41 nm) que sur I'orientation {110} (92+38 nm).
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FIGURE 1-13 : COMPARAISON DE DISTRIBUTION DE TAILLE DES PARTICULES FORMEES
SUR LES DIFFERENTES ORIENTATIONS DES GRAINS D’UN ALLIAGE TERNAIRE DE FE-0,5%MN-0,1%SlI
RECUIT A 800°C PENDANT 60 S [3] (DIMENSION DE CARTOGRAPHIE EBSD : 1100 um x 1100 pm)
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FIGURE 1-14 : DENSITES SURFACIQUES DES PARTICULES OBTENUES SUR DES GRAINS {100}, {110} ET {111} DE
L’ALLIAGE FE-0,5%MN-0,1%SI RECUIT A 800°C AVEC UN PALIER DE 60 SECONDES [3]

Les mécanismes de cette germination préférentielle sur les surfaces de différentes orientations
restent encore peu connus. L'un des objectifs de notre travail consistera a étudier les mécanismes de
ces phénomenes locaux, afin de fournir a plus long terme des clés pour la prévision de I'oxydation

sélective en fonction des types d’acier et des conditions de recuit.
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1.3 MODELISATIONS DE L’OXYDATION SELECTIVE

Les approches de modélisation présentent un réle important dans I'extrapolation des résultats
expérimentaux. Nous recensons dans cette partie I'état de l'art des travaux théoriques de

modélisation réalisés dans les études de I'oxydation sélective.

Le modeéle de base dans les études de |’oxydation sélective est le modele de diffusion de Wagner [47]
écrit pour I'oxydation sélective des alliages binaires. Par la suite, de nombreux auteurs [18,25,48—-60]
ont développé différentes versions dérivées du modele de Wagner en proposant des améliorations
de la version originale. La réaction d’interface et I'effet des précipités dans la matrice, sont pris en
compte dans les différentes versions de modele amélioré. Ces études modélisent essentiellement
I’oxydation interne des alliages dans le cadre de la corrosion seche des matériaux et ils prédisent la
profondeur du front d’oxydation. Puis ces modeles peuvent étre utilisés pour estimer la transition

entre I'oxydation interne et I’oxydation externe.

Dans cette partie, nous commencons par une bréve description de la version originale du modéle de
Wagner et essayons ensuite de présenter dans I'ordre chronologique quelques améliorations du

modele original de Wagner durant les derniéres années par différentes équipes de recherche.

1.3.1 VERSION ORIGINALE DU MODELE DE WAGNER

Depuis sa publication il y a cinquante ans, le modele de Wagner [47] reste le modele fondateur dans
les études de |'oxydation interne des alliages métalliques malgré ses nombreuses hypothéeses et

limitations.

Ce premier modele contient une étude précise de la diffusion, a partir de la loi de Fick, écrite en une
dimension, et considere les hypotheses suivantes : I'alliage étudié est un alliage binaire, un seul
élément s’oxyde, la nature de I'oxyde formé est unique, la solubilité de I'oxyde formé est faible dans
la matrice d’alliage, la cinétique de croissance des particules d’oxydes est trés rapide, et I'influence

des précipités est négligeable sur la diffusion des atomes.

Plus concrétement, en considérant I'oxydation interne d’un seul élément M d’un alliage binaire qui
forme un oxyde unique du type MO,, avec un front de précipitation a la position §(t) a l'instant t, le

modele original de Wagner s’écrit avec les équations suivantes :

2
90 (x,t) = D, a_O(x, £) pour 0 < x < &(t) EQUATION 1-3
ot O0x?
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oM 0*M .
— =D, —— ourx > ¢(t EQUATION 1-4
at (xl t) M axz (xl t) p E( )

avec x la distance a la surface, O et M les fractions molaires d’oxygene et de |'élément M
respectivement, D, et Dy, les coefficients de diffusion de I'oxygéne et de I'élément M dans la matrice
de I'alliage. Ces deux équations décrivent la diffusion selon la loi de Fick pour de faibles fractions
molaires en une dimension. On distingue deux zones : le domaine 0 < x < &(t) qui est la zone de
précipitation de MO, avec une concentration nulle de I’élément M non oxydé et une fraction molaire
d’oxygene dissous non nulle ; puis le domaine x > &(t) vers le cceur de la matrice de I'alliage avec

une concentration en oxygeéne dissous nulle mais une fraction molaire de I’élément M non nulle.

La Figure 1-15 illustre cette évolution de la fraction molaire de I'oxygene dissous dans le domaine
0 < x <£(t), et I'évolution de la fraction molaire de M dans le domaine x > &(t) en fonction de la

distance x a la surface (située en x = 0).

ZONE DE
PRECIPITATION
DE MO,

>

FRACTIONS MOLAIRES DANS LA MATRICE

04 0 X

SURFACE PROFONDEUR

FIGURE 1-15 : EVOLUTION DE LA FRACTION MOLAIRE D’OXYGENE DISSOUS ET DE L’ELEMENT M EN
FONCTION DE LA PROFONDEUR X DANS LA VERSION ORIGINALE DU MODELE DE WAGNER

Dans ce modele, les conditions aux limites au front de précipitation sont les suivantes :

0@, t) =M(E((),t) =0 pourt > 0 EQUATION 1-5
oME@®*,1) d0(&(t)~,t) pour t > 0 EQUATION 1-6
~v Dy dx = Do O0x

avec 0(é(t),t) et M(&(t), t) les fractions molaires de I'oxygéne et de I'élément M respectivement au
front de précipitation x = é(t) a linstant t, v le coefficient stcechiométrique de I'oxyde MO,.
D’aprés ces conditions aux limites, on suppose qu’au front de précipitation, les flux de I'oxygene et

de I'élément M sont entierement consommés pour former les précipités de I'oxyde sous forme MO,
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(Equation 1-6), les fractions molaires de I'oxygéne dissous et de I'élément M sont donc toutes les

deux nulles (Equation 1-5).

De plus, on a encore deux conditions aux limites,enx = 0etx = o :
0(0,t) = O, pourt > 0 EQUATION 1-7
M(4oo,t) = M, pourt >0 EQUATION 1-8

avec Oq la fraction molaire de I'oxygéne a I'extréme surface qui est en équilibre avec I'oxygéne de
I'atmosphere, et M, la fraction molaire de I'élément M dans le coeur de I'alliage. Pour chaque instant
t, on considére que la fraction molaire a I'extréme surface et la fraction molaire dans le cceur de

I'alliage (loin de la zone de précipitation) ne varient pas et sont égales a leurs valeurs initiales.

Rappelons que les conditions initiales pour ce modele sont les suivantes :

0(x,0) =0 pourx > 0 EQUATION 1-9
0(x,0) = 0 pour x = 0 EQUATION 1-10
M(x,0) = M, pour x > 0 EQUATION 1-11

avec O(x,0) et M(x, 0) les fractions molaires de I'oxygéne et de I'élément M respectivement 3 une
profondeur x & I'instant t = 0. A I'instant initial, la concentration d’oxygéne dissous est nulle dans
I'alliage sauf a I'extréme surface, et la concentration de I'élément M est égale a la valeur M. dans

I’ensemble de matrice.

Comme on suppose que la cinétique du processus est gouvernée par la diffusion et non par la

formation des particules d’oxydes, la profondeur d’oxydation est une fonction parabolique du temps :

E(t) = 2y4/Dot EQUATION 1-12

avec y un paramétre sans dimension qui peut étre déterminé par la solution des équations 1-6 a 1-
12
0, vexp(y?)erfy Do

Ys _ _Dg , s
M. V@ exp(y20) erfc(yVo) avec 0 Dy EQUATION 1-1

ou erf est la fonction d’erreur telle que

2 z
erf(z) = NG f e=*d¢ EQUATION 1-14
0
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et erfc est la fonction d’erreur complémentaire,

2 oo
erfc(z) = 1 — erf(z) = 7 j e=$%dg EQUATION 1-15
mJ,

Les évolutions de la fraction molaire de I'oxygene dissous et de I'élément M en fonction de la

distance a la surface a l'instant t, peuvent étre déduites en résolvant le systéme d’équations 1-3 a 1-

erf < )
24/Dot

o(x,t)=0, | 1— —) pour 0 < x < &(t) EQUATION 1-16

12, et on obtient :

erfy

R o)

M(x, t) = MC erfc (yml/z)

pour x = §(t) EQUATION 1-17

Le modele de Wagner permet de modéliser I'oxydation interne sous contréle diffusionnel. On peut
également envisager de prédire les conditions de transition de I'oxydation interne a I'oxydation
externe a partir du modéle de Wagner. Par la connaissance de la position du front de précipitation
&(t) qui dépend du flux d’oxygéne entrant et du flux de I’élément oxydable (Equations 1-5 et 1-6), on
peut admettre que I'oxydation externe est un cas limite du mode d’oxydation interne dans le cas ou
la diffusion de I'oxygene est bloquée a la surface. Wagner [47] a proposé que la transition de
I’oxydation interne a I'oxydation externe ait lieu quand la fraction volumique des précipités d’oxydes
au front de réaction atteint une valeur critique et devient bloquante pour la diffusion de I'oxygene

vers le cceur de I'alliage.

Pour calculer la fraction volumique critique de transition de I'oxydation interne a I’oxydation externe,
Wagner [47] applique les équations 1-16 et 1-17 a la condition aux limites au front de précipitation
(Equation 1-6), et obtient I'Equation 1-13. En considérant que la position du front de réaction est

complétement déterminée par la diffusion de I'oxygéne et que I'élément M est peu consommé dans

la zone x > &(t), on est dans le cas limite oy < 1ety @2 > 1, 50|t— < - << 1. ’Equation

1-13 peut étre simplifiée et on obtient I’équation suivante :

0 1/2
Y = ( 2 ) EQUATION 1-18
2v M,
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De plus, Wagner [47] introduit g la fraction molaire d’oxydes MO, formés a I'intérieur de la matrice
métallique, etV le volume molaire de I'alliage de base, g/V est la concentration de I'oxyde en
mol/m?. En considérant que le front de précipitation d’aire A avance d’une distance d¢&, le nombre de
moles d’oxyde précipité doit étre égal au nombre de moles de M qui arrivent au front par diffusion,

soit :

Dy A (0M

jAde = (5) :
— = —_— | EQUATION 1-19
yAdt lm( v o x:ﬂe)‘“ e

N . L - , . oM ) , . ,
Grace a I'Equation 1-12 et en dérivant I'Equation 1-17 pour obtenir 2 on obtient I'expression d’un
coefficient d’enrichissement « :

9 _

m [y m/20%/2 exp(y2@) erfc (y@l/z)]_l EQUATION 1-20
c

a =

En combinant "Equation 1-18 et 'Equation 1-20, on peut estimer la valeur critique de la fraction
molaire de I'oxyde précipité (notée g*), au-dessus de laquelle la fraction molaire de I'oxyde précipité

devient trop importante et la diffusion de I'oxygéne sera bloquée dans les couches supérieures.
A partir de g*, on calcule la fraction volumique critique g;; selon I’équation suivante :

. VMo,
v

gy =g EQUATION 1-21

ou Vi, est le volume molaire de I'oxyde MO,.

Wagner [47] prédit alors la transition entre I'oxydation interne et externe par M; qui est la valeur

critique de la fraction molaire initiale en élément M dans I'alliage étudié :

. 1/2
M = ™9y V 05 Do EQUATION 1-22
2V Vo, Dy

ou V est le volume molaire de 'alliage de base, Vy0, est le volume molaire de I'oxyde MO.,.

Rapp [59] a testé en 1965 cette théorie de Wagner avec I'exemple concret de I'oxydation d’un alliage
Ag-In, et il a estimé une fraction volumique critique g;, d’environ 0,30 dans le cas de la formation de

I’'oxyde de InOy s.
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1.3.2 VERSIONS AMELIOREES DU MODELE DE WAGNER

A partir du modéle de Wagner [47] publié dans les années cinquante, de nombreux auteurs ont
proposé des améliorations pour se rapprocher des conditions d’oxydation sélective plus complexes.
Nous présentons dans cette partie les améliorations proposées jusqu’a nos jours dans les différents

travaux d’étude.

Une premiere amélioration non linéaire du modele de Wagner a été suggérée par Kirkaldy [48] en
1971. Il introduit un facteur dans le coefficient de diffusion de I'oxygene en considérant qu’il dépend
de la fraction volumique de matrice non occupée par les précipités dans la zone oxydée :

V
Do = D§ % = D5 (1—gy) EQUATION 1-23
p

Vi

avec Dy le coefficient de diffusion de I'oxygéne dans une matrice contenant des précipités, D§ le
coefficient de diffusion de 'oxygéne dans une matrice sans précipite, I, le volume occupé par les
précipités, 1, le volume de matrice métallique dans la zone oxydée, (1, + V},) étant le volume total
de la zone oxydée, et g, la fraction volumique des précipités d’oxydes formés a l'intérieur de la

matrice métallique.

Kirkaldy [48] considéere que la diffusion de I'élément M se produit dans le cceur de l'alliage
uniquement et donc que le coefficient de diffusion de I'élément M n’est pas influencé par la

présence de précipités. Kirkaldy [48] ne modifie pas Dy, dans son approche.

L'approximation de Kirkaldy [48] sur le coefficient de diffusion repose sur deux hypothéses : (i) la
forme des précipités doit étre cylindrique avec un axe paralléle a la direction de diffusion, cette
hypothése est moins forte quand la fraction volumique des précipités est faible ; (ii) les courts-
circuits de diffusion a l'interface précipité-matrice ne sont pas pris en considération, cela implique
une erreur sur le résultat qui peut étre élevée dans les cas ou |'effet de raccourci devient important

en présence de nombreux précipités.

Finalement, le coefficient de diffusion de I'oxygéne proportionnel a la fraction volumique de matrice
métallique dans la zone oxydée a été I'amélioration essentielle dans la version de Kirkaldy [48] par

rapport a la version originale de Wagner [47].

En 1978, sept ans apres la version de Kirkaldy [48], Laflamme et Morral [49] ont développé leur
version en prenant en compte la solubilité réelle de I'oxyde formé. En introduisant K, le produit de
solubilité de I'oxyde formé, Laflamme et Morral [49] considerent que la version originale du modele

de Wagner [47] (ainsi que la version améliorée de Kirkaldy [48]) est un cas limite quand le produit de
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solubilité de I'oxyde formé est égal a zéro. Dans ce premier cas limite ol K; — 0, la fraction de
précipités est constante dans la zone supérieure oxydée et la précipitation se produit a I'interface
entre la matrice métallique et la couche oxydée. lls ont discuté ensuite un deuxiéme cas limite quand
le produit de solubilité de I'oxyde formé est égal au produit de la fraction molaire de I'oxygéne a
I'extréme surface qui est en équilibre avec I'oxygéne de I'atmosphére et la fraction molaire de
I'élément M dans le cceur de l'alliage. Dans ce second cas ou Kg — O;M,, la précipitation est
continue a travers la couche oxydée lorsque celle-ci se forme. lls considerent que les atomes de la
phase gazeuse ont une mobilité supérieure a celle des atomes du soluté dans le métal, et ils trouvent

que la quantité de précipités suit une fonction d’erreur a travers la couche oxydée.

Ensuite en 1981, Whittel et al. [50] ont développé leur version en tenant compte de la formation des
oxydes des deux éléments dans I'alliage binaire étudié. Dans les versions précédentes, on négligeait
I’oxydation du métal de base (Fe) et on formait un seul type d’oxyde de I'élément d’addition M. En
prenant I'exemple d’un alliage binaire FeMn et en considérant qu’il se forme les oxydes de FeO et
MnO, Whittel et al. [50] ont démontré que, dans ces conditions, il n’y a pas de délimitation nette du
front de précipitation, la concentration de I’élément varie continument de la surface vers le coeur du
matériau, les oxydes précipitent partout dans la zone oxydée et pas seulement au front d’oxydation.
La composition de I'oxyde formé varie également en fonction de la profondeur. Les propriétés
thermodynamiques du systéme oxygéne - élément oxydé et les parameétres cinétiques sont
considérés comme des facteurs importants dans la compréhension des mécanismes de I'oxydation

sélective.

En 1991, Mataigne et al. [18] ont ajusté le modele en introduisant une correction sur le coefficient de
diffusion pour tenir compte de I'influence des raccourcis de diffusion créés suite a la formation et a la
croissance des interfaces précipité-matrice. En supposant que I’énergie d’activation de diffusion dans
les joints de grains est égale a 0,5 fois I'énergie d’activation de diffusion dans un monocristal, ils
proposent la formule suivante pour I'estimation de la valeur critique de la fraction molaire initiale en

élément M dans la transition de I'oxydation interne a I’oxydation externe :

i , 3 1/2
e = (T V 0, D,o exp (=Eo/2RT) EQUATION 1-24
2 v VMOV DM eXp (—Em/ZRT)

avec D, et Dy, les facteurs de fréquence de diffusion de I'oxygéne et de I’élément M dans la matrice
d’alliage, E, et Ey les énergies d’activation de diffusion de I'oxygéne et de I'élément M dans la

matrice d’alliage, R la constante universelle des gaz parfaits, et T la temperature.
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Les énergies d’activation de diffusion E, et E,, sont plus faibles dans les joints de grains que dans les
grains monocristallins. Mataigne et al. [18] ont modélisé et comparé deux cas en tenant compte ou
non de I'effet de raccourci des joints de grains des interfaces précipité-matrice pour |'oxydation d’un

alliage FeSi.

Mataigne et al. [18] ont également proposé une approche dans les cas ou l'alliage en question
contient plusieurs éléments oxydables. Ils suggérent qu’il faut comparer le flux entrant de I'oxygene
a la somme des flux sortants de chaque élément oxydable. Le nouveau critére de transition de

I’oxydation interne a I'oxydation externe est proposé sous la forme suivante :

* 1/2
M) EQUATION 1-25

ZMMC(U Dt Vano,) ™ = ( >
Dans I'Equation 1-25, on compare la somme des contributions individuelles de tous les éléments
oxydables et le flux de I'oxygene seul. L'oxydation externe a lieu quand la somme des contributions
individuelles de tous les éléments oxydables est supérieure au flux de I'oxygene, et on se trouve dans
les conditions critiques de transition de I'oxydation interne a I'oxydation externe quand I'égalité de

cette équation est remplie.

Ce modele de diffusion de plusieurs éléments (Equation 1-25) ne tient pas compte des interactions
éventuelles entre les diffusions simultanées des différents éléments, ce qui n’est pas toujours vrai
dans le cas réel. La validation quantitative de ce modéle n’est pas évidente dans la pratique a cause
de la présence de nombreuses grandeurs physiques dans I'Equation 1-25, qui ne sont connues

gu’approximativement.

Un exemple concret a été donné par Mataigne et al. [18] sur la comparaison de deux aciers de
compositions comparables en Si, Al, Mn et P mais différente en B. Sans I'ajout de bore, I'acier étudié
s’oxyde en interne ; avec l'ajout de bore méme en tres faible quantité, I'acier étudié s’oxyde en
externe. Le modele montre que cela s’explique par la diffusion du bore qui est trés rapide par
rapport aux autres éléments (Si, Al, Mn et P). L'oxygéne est alors consommé par la formation des
oxydes de bore, ce qui diminue artificiellement le flux d’oxygéne vis-a-vis des éléments qui diffusent

moins vite.

Entre 1995 et 1998, Gesmundo et al. [51-55] ont effectué plusieurs études sur I'oxydation sélective
des alliages binaires. lls ont notamment étudié I'effet de la sursaturation sur la formation des oxydes
et en particulier I'effet des concentrations de I'oxygene et de I'élément oxydé au front d’oxydation.
lls prennent en compte le fait qu’il faut établir une sursaturation au front d’oxydation pour que les

nouvelles particules d’oxydes puissent se germer.
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FRACTIONS MOLAIRES DANS LA MATRICE

x=0 '3 1 —
f PROFONDEUR COEUR
SURFACE DE L'ALLIAGE

FIGURE 1-16 : PROFILS EN PROFONDEUR DES CONCENTRATIONS EN OXYGENE ET EN ELEMENT OXYDE M [52]

Comme le montre la Figure 1-16 [52], les fractions molaires de I'oxygéne et de I'élément M au front

d’oxydation x = ¢ sont notées Of et My. Le produit (Of)va est supérieur au produit K, de

solubilité de I'oxyde MO, formé. On définit le rapport ~2—~'* comme le rapport de sursaturation

v
(0f) My
K

noté 1. La germination des nouvelles particules a lieu quand 1 est supérieur a une valeur critique n*.

La sursaturation est présente dans une zone entre les abscissesx = &' etx =&. Enx = &', les
N o1z , . v
fractions molaires de I'oxygéne et de I'élément M sont notées Oy et My et le produit (0}) Mg est

égal a K. Pour une profondeur ' < x < ¢, le rapport de sursaturation n augmente lorsque x

augmentede ¢’ a €.

L'amélioration essentielle de Gesmundo et al. [52] est d’avoir démontré que, pour un systéme donné
dont les valeurs de produit de solubilité de I'oxyde formé K et des coefficients de diffusion de
I'oxygene et de I’élément oxydé D, et D, sont fixées, on peut calculer les variations des
concentrations en oxygeéne ou en élément M au front d’oxydation (x = &), en fonction du rapport de

sursaturation 1 qui dépend de la composition initiale de I'alliage et de la nature de I'oxyde formé.

Jusqu’en 1998, pendant les 40 ans qui suivent sa publication, le modéle de Wagner s’enrichit avec de
nombreuses améliorations qui permettent de s’approcher de plus en plus de la réalité. Cependant, la
résolution analytique du modele devient plus en plus complexe. Il est généralement impossible de

résoudre le modele non-linéaire analytiqguement sans de nombreuses hypothéses simplificatrices. Les

% En toute rigueur, il faut utiliser les activités.
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auteurs [56,58,60,61] ont alors commencé a développer des solutions numériques du modele de

Wagner amélioré.

En 2004, Huin et al. [58] ont proposé un modeéle numérique s’appuyant sur une discrétion en
éléments finis en 1D (selon la profondeur x). Le systéme étudié est un alliage d’une seule phase

contenant plusieurs éléments d’addition en solution et formant un nombre limité d’oxydes. Dans un

volume élémentaire, pour chaque élément d’addition i :
Mp
cl =cP + z Vig - CF EQUATION 1-26
a=1

avec CiT la fraction molaire totale de chaque élémenti qui représente la somme des fractions
molaires de I'élément i sous toutes les formes (dans la matrice comme dans les précipités), CiD la
fraction molaire de I'élément i dissous dans la matrice, CL.P“ la fraction molaire de I'oxyde a formé
dans l'alliage, v, le coefficient stoechiométrique de I'élément i dans I'oxyde a, et n, le nombre de

formes d’oxydes.

En considérant que le coefficient de diffusion de I'élément i (noté D;) dans la matrice est
indépendant de la profondeur x et ne varie pas en fonction du temps [58], pour une température
donnée, I'équation de diffusion pour chaque élément i peut étre simplifiée et écrite sous la forme

suivante :

EQUATION 1-27

acT  a2cP
=D,

ot b oOx?

Le maillage est composé de nceuds aux profondeurs x; = 0, x5, ..., X, séparés par les distances

Ax; = x;41 — x;. Les nceuds de maillage sont moins espacés a la surface que dans le cceur de

I'alliage.

La procédure de résolution numériqgue du modele consiste en deux étapes élémentaires
consécutives. On commence par résoudre les équations de la diffusion sur chaque volume
élémentaire pour passer de t at + At. On calcule ensuite I'équilibre thermodynamique local avec le
produit de solubilité K, pour estimer la fraction d’oxydes précipités. Puis on prend en compte
I'influence des précipités formés dans l'itération suivante sur la résolution des équations de la

diffusion.

Huin et al. [58] ont modélisé, en 2004, grace a cette approche numérique, des systemes de plus en

plus complexes, notamment des systémes non isothermes contenant plusieurs éléments d’addition
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qui forment des précipités de plusieurs oxydes simples (MnO, SiO,, Al,O3) ou mixtes (Mn,SiO,4). Dans
ces systemes non isothermes, la température varie en fonction du temps, et comme les coefficients
de diffusion et la solubilité des oxydes formés dépendent de la température, ils varient donc aussi en
fonction du temps. Ces variations ont pu étre prises en compte dans le modéle par I'approche de la

discrétisation du temps (intervalle At).

Quelques exemples d’applications concretes ont été donnés par Huin et al. [58] sur des alliages
binaires de FeAl, FeMn et des alliages ternaires de FeMnSi : (i) lls ont trouvé que, pour un alliage
ternaire contenant 1,225 %mass. de Mn et 0,075 %mass. de Si, le front de précipitation de I'oxyde de
manganese (MnO) est beaucoup plus pres de la surface que celui de I'oxyde de silicium (SiO,). Ceci
peut &tre expliqué par le grand écart entre leurs produits de solubilité (7,19-:10™ pour MnO et
3,07-10™ pour SiO, & 800°C). Face a la méme quantité d’oxygéne disponible, la précipitation du MnO
exige un enrichissement de manganése beaucoup plus important que I'enrichissement du silicium
pour la précipitation de SiO, a cause de son tres grand produit de solubilité. (ii) Pour un alliage
ternaire contenant 1,235 %mass. de Mn et 0,12 %mass. de Si avec un traitement thermique non
isotherme (composé d’une montée linéaire en température de 130 s de 20°C a 800°C, un palier de
40 s a 800°C et une descente linéaire de 800°C a 500°C en 100 s), ils ont trouvé que I'enrichissement
du manganese parait déja significatif a la fin de la montée en température, puis que le front
d’oxydation se décale vers une profondeur plus importante pendant le maintien a 800°C, enfin que le
profil de concentration en manganése varie peu durant le refroidissement. (iii) Toujours pour cet
alliage ternaire contenant 1,235 %mass. de Mn et 0,12 %mass. de Si traité avec un cycle thermique
non isotherme, ils ont mis en évidence, par la modélisation, I'influence de I'humidité de I'atmosphére
sur I'oxydation sélective. lls ont constaté que I'enrichissement des éléments d’addition a la surface
est moins important a un point de rosée plus élevé (+15°C au lieu de -40°C), mais que le front

d’oxydation se décale vers une profondeur plus importante.

Par ailleurs, Huin et al. [58] utilisent une approche thermodynamique pour prédire les formes
d’oxyde précipité sur un alliage de composition connue, a un point de rosée donné. lls tracent un
diagramme de stabilité des oxydes avec les domaines de coexistence des oxydes en fonction de la
concentration des éléments d’addition (Mn et Si). Ce diagramme est un outil préalable pour
connaitre les formes d’oxyde précipité. Les précipitations de ces oxydes sont ensuite prises en
compte pour une meilleure modélisation de I’évolution de la concentration des éléments en

profondeur.

Le modele amélioré de Huin et al. [58] ne tient cependant pas compte de 'influence de la présence

des précipités d’oxydes sur la diffusion de l'oxygene. En réalité, le coefficient de diffusion de
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I'oxygéne dépend non seulement de la température mais aussi de la fraction volumique des oxydes
formés a l'intérieur de la matrice métallique. Pour améliorer cet aspect, Brunac et al. [61] ont repris
en 2009 la méthode de Kirkaldy de 1971 [48], qui propose une variation du coefficient de diffusion en
fonction de la fraction volumique des précipités (Equation 1-23). lls ont introduit ce coefficient de
diffusion modifié dans le modéle numérique résolu par une discrétisation au cours du temps. Les
résultats des modélisations avec ou sans diminution du coefficient de diffusion de I'oxygéne en
fonction de la fraction volumique de précipités formées sont comparés entre eux. Un exemple
concret sur un alliage binaire contenant 0,5 %mass. Al montre que le front d’oxydation se trouve plus
prés de la surface dans le cas ou l'influence de la présence des précipités sur le coefficient de

diffusion de I'oxygéne est prise en compte.

Enfin, Leblond [60] a proposé une estimation de la fraction massique critique des précipités qui
provoque une transition de I'oxydation interne a I'oxydation externe. En combinant la méthode de
Kirkaldy [48] et la version originale du modéle de Wagner [47], il obtient la fraction massique critique

des précipités donnée par I'’équation suivante :

By = EQUATION 1-28

ou P, est la fraction massique critique des précipités au-dessus de laquelle I'oxydation de I’alliage
passe de I'oxydation interne a I'oxydation externe, V;_, est le volume massique des précipités, et
Vs_m est le volume massique de la matrice métallique. La méthode de Leblond [60] prédit que, pour
I'alliage Ag-In, la fraction massique critique des précipités est de 0,45, ce qui correspond a peu prés
au double de I'estimation de Rapp [59], qui trouve une fraction volumique critique de 0,3, c’est-a-
dire une fraction massique critique de 0,23. Cela dit, 'Equation 1-23 sous-estime probablement

I'impact de la présence des précipités sur le coefficient de diffusion de I'oxygéne.

1.3.3 RECAPITULATION DES ETUDES D’OXYDATION SELECTIVE PAR MODELISATION

En résumé, les études d’oxydation sélective par la modélisation sont essentiellement fondées sur le
modele de Wagner, qui est un modele macroscopique de diffusion. Le modele de Wagner permet
d’étudier I'oxydation interne des alliages binaires principalement et donne une piste possible pour

estimer la transition de I'oxydation interne a I'oxydation externe.

A partir du modéle de Wagner, de nombreux auteurs [18,25,48-60] ont développé des versions
améliorées, en prenant en compte l'influence de la présence des précipités sur la diffusion de

I'oxygeéne et de I'élément oxydé et du produit de solubilité des oxydes formés.
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Cependant, ces modeles n’apportent pas de description fine des mécanismes de I'oxydation externe
comme la germination et la croissance des particules d’oxydes sur la surface. Or ce sont ces
particules d’oxydes en surface qui génent le dépot du revétement de zinc pendant la galvanisation en
continu. Nous nous sommes donc intéressés dans ce travail a modéliser I'oxydation externe pour une

meilleure compréhension de la germination et de la croissance des particules d’oxydes.
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1.4 CONCLUSIONS DE LA SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

Le recuit continu dans I'industrie de la galvanisation a pour but de restaurer la structure cristalline de
I'acier qui provient du laminage a froid et de réduire les oxydes de fer. Habituellement, il est réalisé
sous une atmosphere N3-5%vol.Hz a environ 800°C avec un temps de maintien de I'ordre d’une
minute, précédé par une montée en température rapide (de I'ordre de 10°C-s™) et suivi par un

refroidissement rapide (de I'ordre de 10°C-s™).

Malgré un procédé exploité depuis prés de 80 ans [5] pour une grande partie des aciers a galvaniser,
de nouvelles difficultés sont apparues a la suite du développement de nouveaux aciers dans lesquels
on ajoute divers éléments d’addition comme le manganése, le silicium et I'aluminium. Ces éléments
sont plus oxydables que le fer, et dans les conditions habituelles de recuit industriel, leurs oxydes

sont thermodynamiquement stables.

De nombreuses études ont été menées pour la compréhension de cette oxydation sélective. Pour les
études expérimentales, les recuits sont réalisés dans des conditions comparables a un recuit
industriel et sont effectués sur des aciers industriels mais aussi sur des alliages modéles binaires ou
ternaires pour simplifier le probléme. Les nuances d’aciers ou d’alliages étudiées sont principalement

incluses dans les gammes [0-0,5 %mass.] pour le silicium et [0-2 %mass.] pour le manganese.

Les techniques de caractérisation comme I'imagerie du MEB (microscopie électronique a balayage ou
SEM pour Scanning Electron Microscopy), la cartographie EBSD (Electron BackScattered Diffraction),
la topographie AFM (Atomic Force Microscope), la microscopie du MET (Microscope Electronique en
Transmission), et les spectres XPS (X-Ray Photoelectron Spectrometry) et SDL (Spectrométrie a
Décharge Luminescente) sont fréquemment employées pour connaitre la nature chimique des
particules d’oxydes formées sur la surface, la texture de surface, la distribution de tailles des

particules, et la position du front d’oxydation.

Les résultats de la littérature montrent clairement un enrichissement des éléments d’addition a la
surface de I'acier ce qui confirme I'oxydation sélective de ces éléments. La nature des oxydes formés
le plus fréguemment sont MnO, SiO,, MnSiO3, Mn,Si0O,, Al,0O3 suivant les conditions de recuit et la
composition de I'acier étudié. Le point de rosée est un paramétre important pour les réactions de
réduction des oxydes de fer et d’oxydation sélective des éléments d’addition. Avec la caractérisation
EBSD, on a remarqué une influence de l'orientation des grains sur la formation de ces particules
d’oxydes, mais les mécanismes restent encore tres peu connus. La compréhension des phénomenes

locaux nécessite plus d’investigations.
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En appui des expériences, les approches de modélisation apportent des clés pour l'interprétation et
I’extrapolation des résultats expérimentaux. Dans les travaux de recherche sur I'oxydation sélective,
on trouve principalement des études sur I'oxydation interne avec le modele de Wagner, qui est un
modele macroscopique de diffusion. Le modele initial a été amélioré par de nombreux auteurs.
L'influence des précipités sur la diffusion de I'oxygene et des éléments d’addition et le produit de
solubilité des oxydes sont pris en compte dans les versions améliorées du modele. La transition de
I'oxydation interne a I'oxydation externe peut étre prédite lorsque les précipités bloquent
completement la diffusion de I'oxygéne vers le coeur de I'acier. Cependant, la modélisation de
I’oxydation externe, en particulier la germination et la croissance de particules d’oxydes en surface,

reste trés peu abordée.

Etant donnés les manques observés dans la littérature, nous nous sommes intéressés a la
compréhension des phénomeénes locaux de |'oxydation sélective des aciers et a la modélisation de la

formation des particules d’oxydes a la surface.

Pour cela, nous emploierons les nouveaux outils de simulation ab initio, qui ont été développés
depuis une dizaine d’années et qui permettent d’obtenir des informations a I’échelle atomique. Une
partie expérimentale est également prévue afin d’obtenir des données de référence a comparer aux
résultats numériques. Nous effectuerons les recuits dans le laboratoire sur des alliages modéles dans

des conditions comparables a celles de I'industrie.

La structure cristalline de MnO est cubique, SiO, et Al,O3 sont polymorphes et MnSiO3;, Mn,SiO,4 sont
des oxydes complexes. MnO est finalement I'oxyde le moins compliqué parmi ceux que I'on trouve
fréguemment dans les études de |'oxydation sélective. Nous choisissons donc des alliages binaires de
fer et de manganése comme alliages modeéles dans notre étude afin de pouvoir faciliter I'analogie

entre les études expérimentale et théorique de simulation que nous souhaitons aborder.
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Nos objectifs pour I'étude expérimentale sont de parvenir a mieux comprendre les mécanismes
élémentaires d’oxydation et a obtenir des résultats expérimentaux que nous comparerons a nos
résultats de simulations numériques qui sont a I’échelle atomique. Il est donc tres important d’établir
les méthodes expérimentales appropriées afin d’étudier précisément les phénomenes d’oxydation

sélective et de pouvoir extraire le plus grand nombre possible d’informations.

Dans ce chapitre, nous décrirons dans un premier temps, les matériaux utilisés, leurs préparations
préliminaires, le protocole de traitement de recuit dédié a I'étude de I'oxydation sélective et les
techniques de caractérisations qui nous permettent d’analyser les échantillons de facon pertinente.

Les phénomenes découverts par nos études expérimentales sont présentés par la suite.

2.1 MATERIAUX ETUDIES ET METHODES EXPERIMENTALES

Dans cette partie, nous présentons tout d’abord les matériaux modeles que nous avons choisis pour
cette étude, puis les protocoles de préparation, et ensuite les traitements thermiques pendant
lesquels I'oxydation sélective se produit. Nous décrivons a la fin les techniques de caractérisation
mises en ceuvre qui permettent d’analyser les échantillons de fagcon pertinente. Plusieurs techniques
ont été utilisées afin d’observer les textures de substrat, I'orientation des grains, les géométries des
particules d’oxyde, la nature chimique et élémentaire des oxydes, et la concentration des éléments

d’addition en profondeur.

2.1.1 MATERIAUX ETUDIES

2.1.1.1 COoMPOSITION CHIMIQUE DES MATERIAUX UTILISES

Etant donné que cette étude prend la suite des travaux effectués au LGPM sur la compréhension des
mécanismes d’oxydation sélective des aciers, nous avons choisi de garder une certaine cohérence
avec les systémes étudiés auparavant dans notre équipe. Sachant que dans la thése d’Ollivier
Leduc [3], soutenue en février 2009, les échantillons étudiés sont principalement des aciers
industriels complexes et quelques alliages ternaires de Fe-Mn-Si, nous avons estimé qu’il était
nécessaire de choisir des matériaux modeéles plus simples pour mieux mettre en évidence les

phénomenes complexes d’oxydation sélective.

Nous avons donc décidé de travailler avec des alliages binaires a base de fer pour cette étude de la
germination et de la croissance des oxydes en surface des aciers ferritiques. En tenant compte des

difficultés intrinseques de notre méthode de simulation numérique (partie 3.1), nous avons choisi
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finalement une série d’alliages binaires de fer et de manganése avec 4 concentrations différentes :
0,5 %mass., 1 %mass., 1,5 %mass. et 2 %mass. en fractions massiques de manganese exprimées en
pourcentage. Selon leur teneur en manganese, nous les présentons dans ce manuscrit de la maniére
suivante : FeMnX%, ou X% est le pourcentage massique de manganése (par exemple, FeMn0,5%

signifie que I'alliage Fe/Mn contient 0,5%mass. de manganese).

Ces alliages binaires ont été élaborés par la société Goodfellow et nous sont livrés sous forme d’une
tole de 2 mm d’épaisseur de dimensions 10 cmx10cm. Les compositions chimiques de ces
échantillons sont présentées dans le Tableau 2-1. Elles sont analysées par la technique de
spectrométrie d'émission optique a source étincelle dans les laboratoires d’ArcelorMittal Research a
Maiziere-les-Metz. Ces analyses ont été réalisées avec un appareil SPECTROLAB M10 de la société

SPECTRO dans des conditions d'excitation optimale propre a chaque élément.

TABLEAU 2-1 : COMPOSITIONS DES ALLIAGES UTILISES (%MASSIQUE)

C Mn Si B N Al P S Ti Cr Co Ni Cu Nb Mo

FeMn0,5% 00023 0539 0002 <0,0003 00028 <0,0003 0,002 0002 <0000 <0,0005 0,000 0002 0007 0001 0,001
FeMn1% 00013 1,043 0002 <0,0003 00028 <0003 0002 0001 <0000 <0,0005 0,001 0002 0001 0001 0,001
FeMn1,5% 00016 1680 0002 <00003 00030 <0,0003 0002 0003 <00001 <0,0005 0,000 0,002 0000 0,000 0,001
FeMn2% 00022 2214 0002 <0,0003 00027 <0,0003 0002 0001 <0000 <0,0005 0,001 0002 0001 0001 0,001

2.1.1.2 ETAT CRISTALLIN DES MATERIAUX UTILISES

Le diagramme d’équilibre binaire Fe-Mn présenté sur la Figure 2-1 (Massalski et al. [62]) nous indique
les domaines de stabilité des différentes phases. En connaissant les compositions en manganese de
nos échantillons de 0,5 a 2% massique, nous pouvons déduire I'état cristallin a I'équilibre

thermodynamique de nos échantillons en fonction de la température de travail.

Etant donné que la température des cycles thermiques de nos traitements d’oxydation sélective
reste égale ou inférieure a 800°C (partie 2.1.3.3), les alliages que nous étudions dans ce travail se
situent essentiellement dans le domaine de stabilité de la ferrite (fer alpha) qui a une structure
cubique centrée. Plus précisément, selon Troiano et al. [63], la frontiére entre la ferrite (fer alpha), et
le domaine de coexistence de la ferrite a et I'austénite y a 800°C se trouve a 3,2% en fraction
massique de manganese. Cela confirme que les alliages FeMn0,5%, FeMn1%, FeMn1,5% et FeMn2%

sont sous forme de ferrite a 800°C a I'équilibre thermodynamique.
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FIGURE 2-1 : DIAGRAMME D'EQUILIBRE DE L'ALLIAGE BINAIRE DE FE-MN [62]

D’apres le diagramme de phases [62], il ne se produit pas de transition de phase durant le recuit et le
refroidissement des échantillons FeMn0,5%, FeMn1%, FeMn1,5% et FeMn2%. Par ailleurs, il existe
une transformation magnétique de la ferrite autour de 770°C pour les quatre alliages étudiés. Cette
transformation magnétique ne change probablement pas les particules d’oxydes déja formées, mais
I'influence de cette transformation magnétique durant la montée en température sur la germination

des particules n’est pas connue.

Nous ne connaissons pas précisément la procédure de fabrication des alliages fournis par
Goodfellow, les plaques d’alliages, obtenues par laminage, sont probablement partiellement
écrouies. Si nous appliquons le recuit directement sur ces échantillons bruts, il va se produire un
phénomeéne de recristallisation, en méme temps que I'‘oxydation sélective. Or I'état initial
d’écrouissage des plaques recues peut étre différent d’une plaque a I'autre. Nous préférons donc
séparer l'effet de la recristallisation et les phénomeénes d’oxydation sélective. Pour cela, nous
effectuons un recuit préalable de recristallisation avant le traitement de recuit destiné a I'étude de

I’oxydation sélective. Les protocoles sont détaillés dans la partie 2.1.2.
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2.1.2 PREPARATION DES ECHANTILLONS

2.1.2.1 RECUIT PREALABLE DE RECRISTALLISATION

Comme mentionné auparavant dans la partie 2.1.1.2, nous réalisons systématiquement un recuit
préalable de recristallisation sur tous nos échantillons, afin d’éliminer [linfluence d’une
recristallisation qui différerait d’'une téle a I'autre. Il permet également d’obtenir des gros grains qui
faciliteront les observations et les comparaisons des grains de différentes orientations, ce qui est un

point essentiel de cette étude.

Ce recuit de recristallisation est réalisé dans un four tubulaire horizontal a résistances dans lequel
nous faisons circuler de I’'hélium (AirLiquide, moins de 3ppm d’H,0, de 2ppm d’'0O,, et de 0,5ppm de
C.Hm) sous une pression de 3 bars relatifs a un débit de 40 L-h™. Dans ces conditions, il se forme
essentiellement des oxydes de fer a la surface des échantillons et il ne se produit pas de phénomeénes
d’oxydation sélective du manganése qui est minoritaire. Le manganese n’est pas préférentiellement

consommeé dans ce traitement préalable (comme le montrent les analyses SDL dans I’Annexe C).

Pour effectuer un recuit de recristallisation efficace, nous avons choisi de le réaliser a la température
de 930°C, qui est légerement supérieure aux températures de transition de phase entre la ferrite
(phase a) et I'austénite (phase y) pour nos alliages binaires de FeMn (Figure 2-1). Le passage de la
structure cubique centrée (phase a) a la structure cubique a faces centrées (phase y) permet de

favoriser une restructuration totale et d’éliminer le plus possible les dislocations issues du laminage.

La régulation de la température du four est réalisée par un régulateur PID, couplé a des
thermocouples intégrés prés des résistances thermiques, ce qui permet de maintenir un palier de
température stable. Un thermocouple supplémentaire a I'intérieur du tube au centre du four permet
de mesurer la température réelle pres de I’échantillon. La température que nous prenons en compte
pour ce recuit de recristallisation est donc la température relevée par ce thermocouple fixé au-

dessus de I’'endroit ou nous positionnons I'échantillon.

En ce qui concerne la durée de recuit, quelques essais préliminaires ont montré qu’une durée de
30 minutes était suffisante pour ce traitement, nous n’observons pas de différence significative entre
les échantillons recuits pendant 30 minutes et ceux qui sont recuits pendant une plus longue
durée [3]. Nous effectuons donc systématiquement le pré-recuit de recristallisation a 930°C pendant

30 minutes.

-42 -



Matériaux étudiés et méthodes expérimentales

A la fin de ce pré-recuit, I'échantillon est déplacé vers I'entrée du four dans une zone plus froide.”
Toujours sous hélium, I'échantillon se refroidit lentement avec une vitesse inférieure a 1°C/s. La
structure de I’échantillon se transforme de |'austénite en ferrite durant ce refroidissement lent.

L’échantillon est retiré du four lorsqu’il atteint la température ambiante.

En résumé, durant le traitement de pré-recuit, les échantillons d’alliage binaire de FeMn, découpés
en plaque de 20 mmx20 mm, sont recuits a 930°C pendant 30 minutes sous atmosphére inerte
d’hélium. lls sont ensuite refroidis lentement jusqu’a la température ambiante ce qui permet une

recristallisation en ferrite, qui a une structure cubique centrée.

L’échantillon est couvert d’une couche d’oxydes de fer a l'issue de ce pré-recuit de recristallisation.
Le polissage mécanique que nous effectuons pour éliminer cette couche est présenté dans la partie

2.1.2.2.

2.1.2.2 POLISSAGE MECANIQUE
Afin d’enlever la couche d’oxydes de fer formée pendant le recuit de recristallisation et retrouver la
surface métallique, et pour obtenir une surface de rugosité faible’®, les plaques d’alliages sont polies

mécaniquement selon un protocole de polissage en 5 étapes qui lui donne un aspect miroir.

La procédure comprend plusieurs étapes (Annexe A) : deux premieres étapes de polissage avec des
papiers abrasifs et trois étapes de polissage avec des pates diamantées qui permettent d’obtenir une
surface de faible rugosité moyenne (R,) de I'ordre de quelques nanométres. Ces étapes permettent
également d’enlever environ 200 um d’épaisseur de la surface de I'échantillon, ce qui assure la

suppression totale de la couche d’oxydes de fer formée pendant le recuit de recristallisation®’.

Apres le polissage, les échantillons sont nettoyés aux ultra-sons dans un bain d’éthanol puis séchés
rapidement a température ambiante a I'aide d’un seche-cheveux. lls sont ensuite placés dans un
dessiccateur pour les protéger contre I’lhumidité atmosphérique qui risque de ré-oxyder le fer avant

son utilisation dans le recuit dédié a I'étude de I'oxydation sélective.

' La bride a I'entrée du four est refroidie a I'eau pour protéger les joints d’étanchéité.

'® Les particules d’oxydes se forment préférentiellement sur les rayures de polissage. Pour éliminer le plus
possible cette influence, une faible rugosité est nécessaire.

7 A I'aide des mesures de SDL, nous trouvons que I'épaisseur de cette couche oxydée est de I'ordre de 20 um
(Annexe C).
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2.1.3 RECUIT DESTINE A L’ETUDE DE L’OXYDATION SELECTIVE

Les recuits destinés a I'étude de I'oxydation sélective sont effectués dans un four a lampes
infrarouges, sous atmosphere contrélée, avec des vitesses de chauffe et de refroidissement élevées.
Dans cette partie, nous décrivons tout d’abord le montage. Les conditions expérimentales, telles que
I'atmosphere controlée et les cycles thermiques du recuit, sont ensuite détaillées de maniere

synthétique. Nous donnons a la fin un récapitulatif des échantillons traités dans notre étude.

2.1.3.1 DESCRIPTION DU MONTAGE

Le montage expérimental (Figure 2-2) contient essentiellement quatre parties : (i) la partie centrale :
le four a lampes avec son enceinte tubulaire en quartz dans laquelle nous fixons |’échantillon a
recuire ; (ii) le systeme d’alimentation de gaz avec un humidificateur qui permet de régler la pression
partielle d’eau souhaitée ; (iii) le systeme de régulation de température qui pilote le cycle thermique
du four a l'aide d'un thermocouple soudé directement sur I’échantillon; et (iv) le systeme
d’acquisition des mesures qui permet de surveiller en temps réel et d’enregistrer les évolutions

d’humidité de I'atmosphére et de température de I'échantillon durant le recuit.
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FIGURE 2-2 : SCHEMA REPRESENTATIF DU MONTAGE DE RECUIT POUR L’ETUDE DE L'OXYDATION SELECTIVE

Les principales composantes du four tubulaire a lampes infrarouges Ulvac Sinku-Riko sont présentées

par les deux photos de la Figure 2-3 : I'une montre I'extérieur du four avec les connexions vers le
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reste du montage (entrée et sortie de gaz, positionnement des sondes de point de rosée) ; et I'autre

montre 'intérieur du four avec I'échantillon fixé sur le porte-échantillon.

MESURE DU MESURE DU
POINT DE ROSEE POINT DE ROSEE
EN SORTIE EN ENTREE

SORTIE DE GAZ

ENTREE DE GAZ

Lbeccmmaman—

EAU DE FOUR A LAMPES
REFROIDISSEMENT INFRAROUGES

(A) VUE DE L’EXTERIEUR

LAMPES
INFRARQUGE
SN CABLE DE
REGULATION DE
TEMPERATURE

CHAMBRE EN ECHANTILLON
QUARTZ

(B) POSITIONNEMENT DE L"ECHANTILLON
FIGURE 2-3 : PHOTOGRAPHIE DU FOUR A LAMPES INFRAROUGES
La chambre en quartz est cylindrique avec un diametre interne de 8 cm. L'échantillon est positionné
au centre de la chambre dans I'axe du cylindre a I'aide d’un porte-échantillon, formé d’une tige

d’alumine. Deux thermocouples sont soudés directement sur I'échantillon pour la régulation et la

mesure de températures. La mise en chauffe du four est pilotée par le régulateur Ulvac Sinku-Riko
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TPC-1000, qui permet de programmer les montées en température avec une vitesse bien définie et

un maintien de durée précise.

La Figure 2-4 montre plus clairement les positions des soudures sur I’échantillon par un schéma.
L’échantillon, qui a la forme d’un carré de 2cmx2cm, est soutenu par une tige en alumine avec une
encoche a son extrémité. Deux thermocouples sont soudés sur I’échantillon, un au centre du carré et
I"autre dans un coin. Celui qui se trouve au centre du carré est le thermocouple de régulation, qui
sert a fournir les valeurs de référence au régulateur du four pour piloter la mise en chauffe. Celui qui
se trouve dans un coin du carré est le thermocouple dit thermocouple de mesure (ou de surveillance)

et il permet d’évaluer la dispersion de température sur I'échantillon.

Les mesures des deux thermocouples sont suivies par le systéme centralisé d’acquisition et sont
enregistrées régulierement. Dans nos nombreux essais, nous constatons en moyenne une différence
de 161+5°C entre les deux thermocouples. Cela signifie que nous avons une incertitude de 2% sur la
température a 800°C, qui est la température de nos recuits (partie 2.1.3.3). On peut considérer que
cet écart est faible et que la température sur I’échantillon est homogéne. Cet ensemble nous permet

de bien mattriser la réalisation des cycles thermiques du recuit dans notre étude (partie 2.1.3.3).

THERMOCOUPLE DE MESURE

THERMOCOUPLE DE REGULATION

i .

PORTE-ECHANTILLON
(TIGE EN ALUMINE)

PLAQUE D’ECHANTILLON
ALLIAGE FEMN
2CM x 2CM X 2MM

FIGURE 2-4 : POSITIONS DES SOUDURES DE THERMOCOUPLE SUR L'ECHANTILLON (VUE DE DESSUS)

A propos du contrdle de I'atmosphére, I'enceinte du four est balayée par un flux continu de gaz de
composition et humidité précises. Comme indiqué dans la Figure 2-2, la pression partielle d’eau
souhaitée est réglée a partir du gaz sec, avec la composition souhaitée, a I'aide d’'un générateur
d’humidité (Panametrics). Le principe de fonctionnement de I’humidificateur est schématisé dans la
Figure 2-5. L’humidificateur mélange un flux de gaz sec et un flux de gaz saturé en eau dans les
bonnes proportions. En connaissant la température de travail de I'humidificateur, qui est la
température ambiante mesurée et affichée par un thermocouple intégré sur le générateur

d’humidité, nous pouvons connaitre précisément la concentration d’eau dans le gaz saturé qui sort
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du réservoir d’eau. Il suffit donc de mélanger le gaz saturé avec le gaz sec dans les bonnes

proportions pour obtenir le gaz humide avec le point de rosée souhaité.
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FIGURE 2-5 : PRINCIPE DE L'HUMIDIFICATEUR

Deux sondes de point de rosée sont installées respectivement a I'entrée et a la sortie de gaz du four
pour surveiller I'évolution de la pression partielle d’eau dans le four. Les mesures sont suivies et

enregistrées par le systéme d’acquisition en méme temps que les mesures de température.

2.1.3.2 CONTROLE DE L’ATMOSPHERE
Afin de réaliser nos essais dans des conditions comparables au recuit continu sur les lignes
industrielles de galvanisation a chaud (partie 1.1), nous avons choisi d’effectuer nos recuits sous une

atmospheére de N,-5 %vol. H, a un débit de 45 L-h™* avec une pression partielle d’eau précise.

Le gaz sec de N,-5 %vol. H, est fourni par AirLiquide sous la forme d’une bouteille sous pression avec
moins de 3 ppm d’H,0 et moins de 2 ppm d’0,. Comme présenté dans la partie 2.1.3.1, le gaz sec

passe dans un générateur d’humidité pour régler la teneur souhaitée en vapeur d’eau.

Dans nos essais, le point de rosée du gaz qui circule dans le four a été fixé a -37°C, voisin de celui qui
régne dans le four de recuit des lignes de galvanisation. Ce point de rosée correspond a une valeur de
la pression partielle de vapeur d’eau de 25,8 Pa et a une valeur de la pression partielle d’oxygene de
9,8.10 " Pa a 800°C. Cette atmosphére gazeuse permet la réduction des oxydes de fer a la

température de recuit de 800°C mais est oxydante vis-a-vis du manganese dissous dans les alliages
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étudiés (partie 1.2.1.3). L'atmosphere utilisée est adéquate pour mettre en évidence les phénoménes

d’oxydation sélective.

2.1.3.3 CYCLES THERMIQUES
Notre objectif était de réaliser nos essais dans des conditions comparables au recuit continu sur les
lignes industrielles de galvanisation & chaud®. Nous avons donc choisi de conduire nos recuits

suivant un cycle thermique, qui se déroule en trois phases comme le montre la Figure 2-6 :

i une montée en température linéaire de la température ambiante jusqu’a 800°C avec une
vitesse de chauffe de 6°C-s™ ;
ii. un palier a 800°C pendant 60 s ;

iii. un refroidissement rapide de 800°C a 400°C, qui dure environ 4 minutes.

1000
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FIGURE 2-6 : EVOLUTION DE LA TEMPERATURE DANS LE FOUR LORS D'UN RECUIT D’ETUDE DE L’OXYDATION
SELECTIVE

Notons que les lampes infrarouges du four (partie 2.1.3.1) s’éteignent instantanément a la fin de
deuxieme étape apreés le palier de maintien, I’échantillon se trouve donc toute de suite dans un gaz
froid (température ambiante) qui balaie le montage en continu. Cette forte différence de

températures entre I'échantillon et le gaz assure une vitesse de refroidissement initiale qui atteint

¥ Sur les lignes industrielles, les bandes d’acier défilent dans un four de recuit qui chauffe en continu a 800°C.
Les bandes d’acier entrent dans le four a la température ambiante, subissent un chauffage rapide pendant

leurs premiers instants dans le four avant d’atteindre la température du four. Leur séjour dans le four dure
1 min environ. (partie 1.1)
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environ 7°C-s™. Ce refroidissement rapide agit comme une trempe pour les réactions d’oxydation

sélective.

Les échantillons sont sortis du four lorsqu’ils sont refroidis a la température ambiante, et ils sont
ensuite conservés dans un dessiccateur avant les caractérisations pour les protéger contre I'"humidité

de I'air ambiant qui peut causer la formation de rouille.

2.1.3.4 RECAPITULATION : CONDITIONS DU RECUIT DESTINE A L’ETUDE DE L’OXYDATION SELECTIVE

En résumé, les recuits sont réalisés dans les conditions suivantes : L’échantillon est placé au centre
du four tubulaire a lampes infrarouges a I'aide d’un support, sa température est suivie par deux
thermocouples soudés sur I’échantillon (un au centre et un dans un coin). La chauffe du four est
régulée avec les mesures du thermocouple positionné au centre de I’échantillon. Le cycle thermique
du recuit se déroule en trois étapes : une montée rapide de la température ambiante jusqu’a 800°C
avec une vitesse de chauffe constante de 6°C-s™; un palier de maintien a 800°C pendant un temps
court de 60 secondes ; et un refroidissement rapide qui agit comme une trempe pour les réactions

d’oxydation sélective avec une vitesse initiale de 7°C-s™.

L'atmosphere dans le four est stabilisée aux conditions souhaitées avant la mise en route du cycle
thermique. Le mélange N»-5%vol.H, circule & un débit de 45 L-h™. Le point de rosée est réglé au
moyen d’un générateur d’humidité a -37°C (soit une pression partielle d’eau voisine de 19 Pa, ou
d’oxygeéne de 5,3-10°Pa & 800°C). Les points de rosée a I'entrée et a la sortie du four sont mesurés
tout au long de I'expérience. L’échantillon n’est mis a I'air qu’aprés avoir atteint la température

ambiante.

Nous rappelons que tous nos échantillons se présentent sous la forme d’une plaque de
20 mmx20 mm avec environ 2 mm d’épaisseur, et qu’ils ont tous subi un recuit de recristallisation et
un polissage mécanique avant d’étre recuits dans le four a lampes infrarouges pour I'étude de

I’oxydation sélective.

Apres ce recuit, les échantillons sont préts a étre observés par les différentes approches de
caractérisation. En attendant d’étre caractérisés, les échantillons sont conservés dans un

dessiccateur afin de les protéger contre la corrosion a I'air humide.

Quatre alliages FeMn de différentes compositions (FeMn0,5% ; FeMn1% ; FeMn1,5% et FeMn2%)

sont étudiés dans ce travail avec les mémes conditions de recuit.
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2.1.4 TECHNIQUES DE CARACTERISATION

De nombreuses techniques de caractérisation ont été employées dans cette étude afin d’analyser les
échantillons de fagon pertinente. Nous décrivons dans cette partie les techniques de caractérisation
mises en ceuvre ainsi que les préparations nécessaires en amont. Nous les présentons ici suivant trois
catégories : (i) caractérisation des particules d’oxydes ; (ii) caractérisation de surface de I'alliage ; et
(iii) analyse élémentaire en profondeur®. Enfin nous terminons cette partie par une récapitulation

des échantillons caractérisés.

2.1.4.1 CARACTERISATIONS DES PARTICULES D’OXYDES

Afin de bien connaitre les particules d’oxydes qui se sont formées a la surface de nos échantillons,
nous avons mis en ceuvre de nombreuses techniques pour obtenir trois informations principales sur
ces particules : (i) leur nature chimique ; (ii) leurs caractéristiques géométriques ; et (iii) la répartition
des particules sur la surface qui permet d’évaluer I'oxydation sélective de la surface d’une maniere

plus globale.

2.1.4.1.1 ANALYSE DE LA NATURE CHIMIQUE DES PARTICULES
Pour déterminer la nature chimique des particules d’oxydes, nous avons utilisé une technique de
réplique extractive qui permet de transférer les particules d’oxydes sur un film de carbone et nous

observons ensuite ces répliques avec un microscope électronique en transmission (JEOL 1200 EX).

La technique de réplique provient d’un protocole du laboratoire CANMET-MTL (CANada center for
Minerai and Energy Technology — Materials Technology Laboratory) : une premiére réplique permet
d’extraire les particules d’oxydes avec un film de polymere ; et une seconde réplique permet de

transférer les particules d’oxydes sur un film de carbone.

Dans la premiere étape, nous attaquons tout d’abord la surface de I'échantillon a observer avec une
solution de nital a 3% (pourcentage massique d’acide nitrique pur dans I'éthanol) afin de faciliter le
déchaussement des oxydes. Nous déposons ensuite un film d’acétate de cellulose, assoupli
préalablement dans l'acétone, sur la surface de ['échantillon avec les particules d’oxydes
partiellement déchaussées. Quand I'acétone s’est évaporée, le polymére entoure les particules avec
une grande adhérence. Les particules d’oxydes sont arrachées en décollant le film sec de la surface

de I"échantillon.

Dans la deuxieme étape, nous déposons d’abord une couche fine de carbone sur le polymére du c6té

qui était en contact avec la surface d’alliage recuit. Ce dépot de film de carbone est effectué a I'aide

19 . Ve . . e ez s 2 are
Les profils des éléments en profondeur permettent d’estimer la diffusivité des éléments d’addition vers la
surface et donc la vitesse d’alimentation pour former les particules en surface.
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d’un évaporateur de carbone sous vide (Annexe B). La Figure 2-7 montre un schéma de la réplique
apres le dépot de carbone. On poursuit le protocole par la dissolution du film de polymere avec de
I’acétone et on obtient des morceaux de film de carbone avec des particules d’oxydes emprisonnées.
Ces morceaux sont recueillis sur des grilles en cuivre qui servent de support et qui sont adaptées aux

observations au MET (Annexe B pour plus de détails).

PARTICULES D"OXYDES
7 EXTRAITES DE LA SURFACE DES ALLIAGES RECUITS

FILM DE CARBONE ...

FILM DE POLYMERE .ococssumenssnsrsasssssns

SUPPORT DE 'ECHANTILLON
(UNE PLAQUE DE VERRE TRES PROPRE)

FIGURE 2-7 : SCHEMA REPRESENTATIF DE LA REPLIQUE APRES LE DEPOT DE CARBONE

Pour I'observation au MET ([64] pour les principes de fonctionnement), nous enregistrons trois
informations : 'image des particules en champ clair ; 'image des particules en champ sombre et les
clichés de diffraction. Les images en champ clair nous montrent I'ensemble des particules présentes
et les plis du film de carbone; les images en champ sombre mettent en évidence les parties qui
diffractent des particules selon une famille de plans {hkl} correspondant a un spot de diffraction
sélectionné ; et les clichés de diffraction sont exploités pour en déduire la nature chimique des

particules. La Figure 2-8 montre un exemple des observations enregistrées sur la méme particule.

88500 176 9E0 4 Ao BeRd 100 BT TR 2B

(A) CLICHE DE DIFFRACTION (B) IMAGE EN CHAMP SOMBRE (C) IMAGE EN CHAMP CLAIR

FIGURE 2-8 : EXEMPLE DE L'OBSERVATION D'UNE PARTICULE D'OXYDES AU MET
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Pour interpréter ces clichés de diffraction, il faut d’abord établir la liste des oxydes que I'on peut
trouver a l'issue de l'oxydation des alliages fer-manganése, c’est-a-dire les oxydes fer et de
manganese, simples et mixtes : FeO, Fe,0s, Fes0;, MnO, Fe,MnQ,. Ensuite il faut trouver dans les
bases de données ICSD (Inorganic Crystal Structure Database®), pour chaque oxyde, sa structure

cristallographique, le groupe d’espace auquel il appartient, les parametres de maille (Tableau 2-2).

TABLEAU 2-2 : EXTRAITS DES DONNEES ICSD DES DIFFERENTS OXYDES DE FER ET DE MANGANESE, SIMPLES

ET MIXTES
Oxydes Structure Groupe Paramétre Source
cristallographique d’espace de maille

FeO Cubique Fm3m a=4,312 A [65]
Fep0,0 Rhomboédrique R3m a=3,021 A, a=60° [66]
Fe;0, Cubique Fd3m a=8,39 A [67]
Fe,0; Rhomboédrique R3C a=5,431 A, a=55,26° [68]
MnO Cubique Fm3m a=4,444 A [69]
Mn,0; Cubique la3- a=9,408 A [70]
MnO, Tétragonale P42/mnm a=4,388 A, c=2,865 A [71]
Mn;0, Tétragonale 141/amds a=5,762 A, c=9,439 A [72]
Fe,MnO, Cubique Fd3m a=8,511 A [73]

A partir de ces données de caractéristiques cristallographiques, nous pouvons calculer les distances
interréticulaires Dy et les projections sur le plan de I'écran d’acquisition dans les conditions de
fonctionnement du microscope. Prenons I'exemple de MnO qui a une structure cubique avec une
symétrie Fm3m (Tableau 2-2). Son parameétre de maille est a = 4,444 A. ’expression de la distance

interréticulaire D(pyy pour une maille cubique est définie par I'Equation 2-1.

a

Dy = ———
WD Ve 2

EQUATION 2-1

Pour faciliter la lecture des clichés de diffraction réels et la comparaison avec les valeurs de distances

interréticulaires calculées, nous utilisons le logiciel JEMS (Java version of the EMS electron microscopy

20L'Inorganic crystal structure database (ICSD) est une base de données regroupant les structures de cristaux
inorganiques. L'ICSD fut fondée en 1978 par Glnter Bergerhoff (Université de Bonn) et I. David Brown
(Université McMaster). Elle est maintenant produite par le Fachinformationszentrum Karlsruhe et le National
Institute of Standards and Technology. Réf : http://www.fiz-karlsruhe.de/icsd.html
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simulation program®®) pour nous aider & simuler les spots de diffraction dans le plan du film
argentique qui est I’écran d’acquisition pour enregistrer les clichés dans notre microscope. En
introduisant les paramétres du microscope (la longueur d’onde de la radiation utilisée 4 = 3,35 X

107*2m, le rayon de la sphére d’Ewald k; = 1/1 = 3,0 X 10''m™1, Ia longueur L de la focale

L

L = 80 c¢m), nous pouvons calculer, grace a la régle de Thalées (R = ), la distance R sur le

D(nknyki
support photographique qui correspond aux premiers plans (hkl) de diffraction. Le Tableau 2-3 donne

les valeurs de R pour notre exemple de I'oxyde MnO.

TABLEAU 2-3 : PREMIERS PLANS (HKL) DE DIFFRACTION DE MNO

h k | D(hi) (en m) R (en cm)
1 1 1 2,57:10™ 1,04
0 0 2 2,22:10™"° 1,21
0 2 2 1,57-10™ 1,71
1 1 3 1,34-10™ 2,00
2 2 2 1,28-10™ 2,09
0 0 4 1,11-10%° 2,41
1 3 3 1,02:10™ 2,63
0 2 4 9,94.10™ 2,70
3 3 3 8,55-10™"" 3,13
1 1 5 8,55-10™ 3,13

La Figure 2-9 montre I'exemple d’'un cliché de diffraction réel obtenu au MET sur un de nos
échantillons et le cliché de diffraction calculé a I'aide du logiciel JEMS pour le MnO dans le plan {215}.
La comparaison des deux clichés montre qu’ils sont similaires, et on peut conclure que le cliché de

diffraction correspond a MnO.

2L Réf: http://cimewww.epfl.ch/people/stadelmann/jemsWebSite/jems.html (développé par P. Stadelmann,
Ecole Polytechnique Fédérale de Lausanne, Suisse)
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MnO

PLAN {215}

178 9EY 88 8cs

(A) CLICHE DE DIFFRACTION REEL (B) CLICHE DE DIFFRACTION SIMULE

FIGURE 2-9 : EXEMPLE DE COMPARAISON ENTRE LES CLICHES DE DIFFRACTION REEL ET SIMULE

En résumé, pour déterminer la nature chimique des particules d’oxydes, nous réalisons les
simulations des clichés de diffraction pour les oxydes listés dans le Tableau 2-2. Ce sont tous les
oxydes qui peuvent se former sur un alliage FeMn lors de |'oxydation sélective. Nous comparons
ensuite ces clichés calculés avec les clichés de diffraction réellement obtenus sur nos échantillons
(préparés par I'approche de double réplique, Annexe B) pour trouver les oxydes correspondants et

les plans de diffraction.

2.1.4.1.2 CARACTERISATIONS GEOMETRIQUES DES PARTICULES D’OXYDES

Pour observer les caractéristiques géométriques des particules d’oxydes, nous avons utilisé la
technique de l'imagerie du MEB (microscope électronique a balayage). Les estimations des
dimensions latérales des particules sont effectuées par analyse d’image sur les images de la surface,
et I'estimation de la hauteur des particules est effectuée sur les images de la tranche de I’échantillon

préparée par abrasion ionique [74].

Le microscope électronique a balayage a effet de champ que nous avons utilisé est un MEB-FEG LEO
1530, qui nous permet de prendre les photographies de la surface de I’échantillon a fort

grandissement. Les images sont ensuite analysées a 'aide du logiciel Images?.

La Figure 2-10 montre un exemple de micrographie MEB prise a un grandissement de 50 000x de la
surface de I'’échantillon. Comme les oxydes de Fe et de Mn ne sont pas assez isolants, les images que

I'on obtient par le MEB sont souvent trés mal contrastées, ce qui rend la reconnaissance

22 Réf. : http://rsbweb.nih.gov/ii/ (développé par Wayne Rasband, National Institutes of Health, Maryland, USA)
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automatique des contours de particules trés difficile. Il faut donc tracer tout d’abord les contours des

particules a la main sur un film transparent, puis traiter I'image scannée par le logiciel ImageJ pour

en extraire les données quantitatives des caractéristiques gé¢ométriques des particules.

EHT = S.00kY Sgnal A= Inlens  Data 117 Mar 2010

1000m
Mag=S0.00K X |—] W= 13mm Fhoto Mo, = 1459 Aperure Size = 30,00

(A) MICROGRAPHIE MEB INITIALE (B) IMAGE TRAITEE

FIGURE 2-10 : EXEMPLE DE TRAITEMENT D’IMAGE A 50 000x

Avec le logiciel Imagel, nous pouvons mesurer les grandeurs suivantes : (i) la surface occupée par
chaque particule ; (ii) le périmétre d’une particule donnée; (iii) la circularité” du contour de la
particule considérée; (iv) les diametres de Féret, maximal et minimal, qui correspondent a la
distance maximale (ou minimale) entre deux tangentes paralleles sur des cotés opposés de la
particule (Figure 2-11) ; et (v) le diameétre équivalent D4, qui est calculé a partir de la surface d’une

particule (notée S): en considérant le disque de méme surface S, ce diamétre équivalent est

Doq = 24/S/T.

FIGURE 2-11 : DEFINITION DES DIAMETRES DE FERET MAXIMAL ET MINIMAL

23 . er 2 . P . . . . .,z 4amxSurface
La circularité d’une particule est calculée par ImageJ selon I'équation suivante : Circularité = We{rez
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Prenons I'exemple de la particule A dans la Figure 2-10(B), les résultats de I'estimation des

dimensions latérales sont listés dans le Tableau 2-4.

TABLEAU 2-4 : EXEMPLE DES GRANDEURS MESUREES POUR L'ESTIMATION DES DIMENSIONS LATERALES
D’UNE PARTICULE (POUR L’EXEMPLE DE LA PARTICULE A SUR LA FIGURE 2-10)

Résultats
Grandeurs mesurées
(pour I'exemple de la particule A sur la Figure 2-10)

Surface (nm?) 3,36x10"
Périmeétre (nm) 735
Circularité (0-1) 0,78

Dreret max (NM) 272

Deéret min (NM) 166

Deq (nm) 207

A partir des données géométriques de chaque particule sur une surface donnée, on peut établir la
répartition des particules sur la surface de I'échantillon avec des paramétres tels que le nombre de
particules par unité de surface, la distribution de tailles de particules, le taux de couverture
surfacique et la taille moyenne des particules, qui sont les parametres indispensables pour évaluer le

degré d’oxydation de la surface étudiée.

Pour le nombre de particules par unité de surface, I'analyse est effectuée sur des images de
dimensions 1,51 um X 2,32 um, le logiciel ImageJ reconnait automatiquement les particules sur
I'image scannée des contours des particules dessinés a la main et donne le nombre de particules
présentes sur I'image (les particules au bord sont prises en compte). Le nombre de particules par
unité de surface est obtenu en divisant le nombre total des particules sur I'image donnée par la
surface totale de I'image traitée (Equation 2-2) :

N —tot ,
Np—surf = S”—" EQUATION 2-2

image

avec Np_g,rr le nombre de particules par unité de surface, Nj,_;,: le nombre total de particules sur

une image de dimensions 1,51 um X 2,32 um, S;mqge 1a surface de I'image traitée égale a 3,50 um?.

A propos de la distribution de tailles de particules, les fréquences relatives sont calculées sur des
intervalles de 25 nm de diameétre équivalent des particules. Nous comptons, par exemple, le nombre

de particules de D, entre 0 et 25 nm, et divisons ce nombre par le nombre total de particules sur la
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surface analysée. Avec cette analyse de distribution de tailles des particules, on peut savoir quel est

le diamétre équivalent le plus présent parmi les particules formées.

La Figure 2-12 donne un exemple de résultat de I'analyse de distribution de tailles de particules
réalisée sur I'image donnée en exemple dans la Figure 2-10. On voit que les particules de petite taille

(moins 50 nm) sont plus nombreuses que les plus grandes dans cet exemple.

100%
90%
80%

70%
60%
50%
40%
30%
20%
10%

0%

FREQUENCE RELATIVE

25 50 75 100125150175 200225 250275300325 350375400
DIAMETRE EQUIVALENT (nm)

FIGURE 2-12 : EXEMPLE D'ANALYSE DE DISTRIBUTION DE LA TAILLE DES PARTICULES

Pour le taux de couverture, nous prenons la somme des surfaces occupées par chaque particule et

nous la divisons par la surface totale de I'image traitée :

EQUATION 2-3
S image

T

avec 7 le taux de couverture (%) des oxydes, S, la surface occupée par une particule, et Sipqge la

surface de I'image traitée.

Puis le diametre équivalent moyen des particules est calculé a partir de la surface moyenne des
particules, qui est égale a la somme des surfaces occupées par les particules divisée par le nombre
total de particules présentes sur la surface donnée. Le diametre équivalent moyen des particules est

exprimé par :

%Sy EQUATION 2-4

[ mo
y
T X Np—tot

avec Dy, le diametre équivalent moyen des particules, S, la surface occupée par une particule,

Ny, _to¢ e nombre total de particules sur I'image.
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Le Tableau 2-5 présente les résultats d’analyse des grandeurs caractéristiques des particules de

I'image présentée sur la Figure 2-10.

TABLEAU 2-5 : GRANDEURS MESUREES POUR LES PARTICULES DE LA FIGURE 2-10

Grandeurs mesurées Résultats

(pour I'image présentée sur la Figure 2-10)

Densité surfacique de particules, Ny . (m™~) 23,6
Taux de couverture par les oxydes, t (%) 12,8%

Diameétre équivalent moyen des particules, Doy eq (hm) 72

En résumé, pour l'estimation des dimensions latérales des particules d’oxydes, nous effectuons
I'analyse (a I'aide du logiciel Imagel) des images de la surface acquises par le microscope
électronique a balayage (MEB). Les principales grandeurs mesurées peuvent étre classées en deux
catégories : (i) les grandeurs caractéristiques de chaque particule, comme la surface, le périmetre, la
circularité, le diametre équivalent et les diamétres de Féret; (ii) les indicateurs statistiques de la
répartition des particules sur la surface, comme le nombre de particules par unité de surface, le taux

de couverture par les oxydes, et le diamétre équivalent moyen des particules.

Enfin, pour l'estimation de la hauteur des particules, nous avons préparé des tranches de

™) qui permet d’éroder la

I’échantillon en utilisant la technique d’abrasion ionique (Gatan, llion
surface. L'échantillon est tout d’abord coupé a la trongonneuse pour exposer une zone d’intérét (la
zone entre les deux soudures de thermocouple). L’abrasion ionique de la surface de coupe permet un
polissage trés fin qui découpe soigneusement les particules d’oxydes. La Figure 2-13 montre une
tranche d’échantillon avec I'acier qui apparait en gris et le vide en noir. Les mesures de la hauteur

des particules sont réalisées a I'aide du logiciel Image.

200nm  Grand. = 5000 KX EHT = 3.00kV Signal A = InLens
Dughrsgme: Dirension = 3000 ym WD = 3.0mm  Photo N = 7965

FIGURE 2-13 : EXEMPLE D’IMAGE DE LA TRANCHE DE L’ECHANTILLON
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2.1.4.2 CARACTERISATION DE L’ORIENTATION DES GRAINS DE SURFACE

Pour connaitre I'orientation des grains de I'alliage, nous employons la technique EBSD (Electron Back
Scattered Diffraction Nordif/TSL) implantée dans le microscope électronique a balayage (MEB-FEG
Field Emission Gun Scanning Electron Microscope, LEO 1530). Cette technique utilise I'indexation des
diagrammes de Kikuchi [75], et permet de connaitre les plans (hkl) paralléles au plan de surface de

I’échantillon [76].

La Figure 2-14 donne un exemple de cartographie EBSD. Elle représente I'ensemble des résultats sur
chaque point d’analyse. Les orientations cristallines de chaque point d’analyse sont indiquées par des
nuances de couleur (données par le triangle de référence). A I'aide du logiciel OIM™ Analysis*, on
peut extraire les valeurs de 'orientation cristalline (exprimée en indices de Miller hkl) pour chaque

point d’analyse, et on peut aussi obtenir la valeur moyenne pour chaque grain.

111

o001

FIGURE 2-14 : EXEMPLE DE CARTOGRAPHIE EBSD SUR UN ECHANTILLON FEMN2%
RECUIT PENDANT 60 S A 800°C

Le logiciel OIM™ Analysis fournit également la carte des indices de qualité d’un diagramme de
Kikuchi. Les indices de qualité décrivent I'intensité moyenne des bandes de diffraction par rapport au
bruit de fond. Cet indice est tres sensible aux imperfections locales du cristal et aux joints de grains.
La carte des indices de qualité présentée dans la Figure 2-15 correspond a la cartographie EBSD de la
Figure 2-14. Les traits bleus caractérisent les endroits ou les angles de désorientation sont supérieurs

a 15°, ils correspondent aux fortes désorientations qui se trouvent surtout au niveau des joints de

** Réf: http://www.edax.com/Products/EBSD/EDAX-OIM-Analysis-System-EBSD.aspx (développé par EDAX,

AMETEK Materials Analysis Division. AMETEK, Inc.)
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grains. Les traits en rouge ou en vert désignent les endroits ou les angles de désorientation sont
entre 2 et 15 degrés, ce qui peut correspondre a des sous-joints de grains. Lorsqu’on n’observe pas

de désorientations au sein d’'un méme grain, on peut conclure que la surface s’est bien recristallisée.

Max

15°
180°

FIGURE 2-15 : EXEMPLE DE CARTE DES INDICES DE QUALITE
(LES ANGLES DE DESORIENTATION SONT DESSINES EN ROUGE ET VERT POUR LES ANGLES INFERIEURS A 15°,
ET EN BLEU POUR UN ANGLE DE DESORIENTATION SUPERIEUR A 15°)

En résumé, la technique EBSD nous permet de caractériser la texture locale de la surface, qui est un

aspect trés important dans I'étude de la formation des particules en surface.

2.1.4.3 CARACTERISATION DE CONCENTRATION DES ELEMENTS D’ADDITION EN PROFONDEUR

Les profils de concentration des éléments en profondeur permettent d’estimer la diffusivité des
éléments d’addition vers la surface et donc la vitesse d’alimentation de matiere pour former les
particules en surface. Pour déterminer ces profils, nous avons utilisé la technique de spectroscopie a
décharge luminescente (SDL, dite aussi en anglais : Glow Discharge Optical Emission Spectroscopy,

soit GDOES, Annexe C).

L'appareil utilisé pour réaliser nos mesures (LECO GDS 850A) est localisé au Laboratoire de
Mécanique de Lille (UMR CNRS 8107) de I'Ecole Centrale de Lille. Les conditions de fonctionnement
sont 600V de tension et 9 torrs de pression avec une durée d’analyse de 90 s et le diametre de la

zone de bombardement ionique est de 4 mm.
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Les intensités du signal sont tout d’abord enregistrées en fonction du temps d’analyse de I’érosion.
Les résultats sont ensuite convertis en concentration des éléments en fonction de la profondeur

d’érosion. Pour ce faire, nous effectuons deux opérations préalables :

i Une calibration de l'intensité du signal recueilli a I'aide des matériaux de référence de
compositions connues et certifiées, qui nous permettent de relier I'intensité du signal

pour chaque élément a sa fraction massique dans le matériau ;

ii. Une estimation de la vitesse moyenne d’érosion par des mesures de profondeur érodée

apres un temps d’analyse donné.

Les détails de la calibration et de I’estimation de la vitesse d’érosion se trouvent dans I’Annexe C. Les
calibres ont été choisis pour couvrir le domaine des fractions massiques des éléments dans les
échantillons a analyser (Annexe C), et les profondeurs d’érosion sont mesurées par le microscope

interférométrique (Zygo, NewView 6000, Annexe C).

En toute rigueur, la vitesse d’érosion varie légerement entre les oxydes et le fer. Dans les premiers
instants, I'érosion de la surface se passe a la fois sur les particules d’oxydes et sur la surface de
I’alliage non couverte par les particules d’oxydes. Les mécanismes exacts ne sont pas explicitement
connus pour nos alliages de FeMn, on traite habituellement les données de I'analyse en supposant
que la vitesse d’érosion est constante durant I'analyse. Nous avons effectué plusieurs mesures de
profondeur d’érosion a la fin des analyses sur plusieurs échantillons. Nous trouvons une vitesse
moyenne d’érosion de 1,84+0,44 um-min~" dans nos essais (en divisant la profondeur d’érosion par le

temps d’analyse de 90 s).

La Figure 2-16 montre un exemple de nos résultats d’analyse SDL sur un échantillon FeMn1% recuit
pendant 60 secondes a 800°C. Les deux figures tracent I'évolution de la fraction massique de
manganeése en fonction de la profondeur. Elles sont issues de la méme mesure mais présentées avec
deux échelles différentes afin de pouvoir observer les profils d’évolution a I'extréme surface Figure

2-16-A) et a plus grande échelle vers le cceur de I’échantillon (Figure 2-16-B).

Nos mesures s’arrétent a la profondeur de 2,76 um dans la Figure 2-16-B, ce qui correspond a la

durée d’analyse de 90s avec la vitesse d’érosion de 1,84 pm-min™".
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FIGURE 2-16 : EXEMPLE D’EVOLUTION DE LA FRACTION MASSIQUE DE MANGANESE EN PROFONDEUR
OBTENU PAR SDL SUR UN ECHANTILLON FEMN1% RECUIT PENDANT 60 S A 800°C
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2.1.4.4 RECAPITULATION DES METHODES EXPERIMENTALES

Les méthodes expérimentales sont présentées dans la Figure 2-17.

i —
Matériaux bruts : 4 alliages binaires ; Analyse de la composition chimique
de FeMn0,5%, 1%, 1,5%, 2% (%mass.) = par spectrométrie d’émission optique
I asource étincelle
|
Pré-recuit de recristallisation: I
Sous He, 930°C, 30min .
I
* !
Polissage mécanique i Analyse de I'orientation des grains Caractérisation
jusqu'au 1pm I par EBSD de surface
< ; | Analyses géométriques des particules
Recuitdestiné a I’étude de I'oxydation sélective : Stix distcusnomen; surace érisati
2 y l par MEB et analyse d'images Caractérisation
800°C, 60s I des particules
;// Analyse de la nature des particules
I\/I ¥ par MET
. . . /7
Conservation des échantillons 7| Analyse des profils de concentration Caractérisation
dans un dessiccateur I des éléments en profondeur de I’évolution
(Préts pour les caractérisations) : par SDL en profondeur
|

FIGURE 2-17 : RESUME DES PROTOCOLES EXPERIMENTAUX

En résumé, nous avons étudié quatre alliages binaires de FeMn de compositions différentes (0,5% ;
1% ; 1,5% et 2%). Leurs compositions chimiques sont analysées par spectrométrie d’émission optique
a source étincelle. Les échantillons se présentent sous la forme d’une plaque de 20 mmx20 mm avec

environ 2 mm d’épaisseur.

Un pré-recuit de recristallisation est effectué systématiquement sur tous les matériaux bruts que I'on
recoit de la part de notre fournisseur pour éliminer I'influence d’une recristallisation qui differerait

d’une tole a 'autre. Le pré-recuit de recristallisation est réalisé sous hélium a 930°C pendant 30 min.

La surface est couverte d’une couche d’oxyde de fer a I'issue du pré-recuit, il faut donc un polissage
mécanique pour enlever cette couche et retrouver la surface métallique. Le polissage mécanique se
déroule progressivement en cing étapes et permet d’obtenir une surface de faible rugosité moyenne
de l'ordre de quelques nanomeétres. Les échantillons sont ensuite nettoyés dans I’éthanol aux ultra-

sons puis séchés avant le recuit destiné a I’étude de I’oxydation sélective.

Ce recuit est effectué dans un four a lampes infrarouges. L'atmosphére du four est un mélange N,-
5%vol.H, qui circule a un débit de 45 L-h™. L’humidité du gaz est fixée a I'aide d’un générateur
d’humidité a -37°C (soit une pression partielle d’eau d’environ 19 Pa). Le cycle thermique du

traitement est comparable a celui du recuit continu sur les lignes industrielles de galvanisation a
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chaud avec une montée rapide de température & 6°C-s™ jusqu’a 800°C, suivie par un palier de
maintien a 800°C qui dure 60 secondes. Le recuit se termine par un refroidissement rapide avec une
vitesse initiale d’environ 7°C-s™. Les échantillons sont sortis du four lorsqu’ils sont a température
ambiante et sont conservés dans un dessiccateur en attendant d’étre caractérisés par de

nombreuses méthodes d’analyse.

Pour caractériser la texture locale de surface, nous avons utilisé la technique d’EBSD. Puis la
technique du MET nous a servi a trouver la nature des particules d’oxydes. L’analyse de distribution
des particules d’oxydes est effectuée sur les images du MEB par analyse d’'images. Enfin pour la
caractérisation de I'évolution des éléments en profondeur, les échantillons sont analysés par la

technique SDL.
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2.2 PHENOMENES D’OXYDATION SELECTIVE DES ALLIAGES FEMN : RESULTATS
EXPERIMENTAUX

Dans cette partie, nous présentons les phénomeénes de I'oxydation sélective que nous avons mis en
évidence avec nos résultats expérimentaux a I'échelle microscopique. Nous commencgons par
confirmer qu’il se produit de I'oxydation sélective avec la ségrégation du manganése vers la surface.
Nous présentons ensuite la nature chimique des particules formées en surface. Puis nous exposons
les mesures des parametres géométriques des particules d’oxydes sur la surface en fonction de la
composition des alliages et de l'orientation des grains. Enfin nous terminons la partie par une
récapitulation de I'ensemble des phénomeénes d’oxydation sélective que I'on a mis en évidence avec

nos résultats expérimentaux.

2.2.1 SEGREGATION DU MANGANESE VERS LA SURFACE

Avec la technique SDL (2.1.4.3 et Annexe C), nous avons mesuré les évolutions de la teneur massique
de manganese en fonction de la profondeur sur quatre alliages FeMn (0,5%, 1%, 1,5% et 2%) recuits
pendant 60 s a 800°C sous N,-5%vol.H,. Les profils de fraction massique du manganese (Figure 2-18)
montrent clairement un enrichissement fort du manganese a la surface avec une concentration qui

est supérieure a 10 fois la concentration dans le cceur du matériau.

Ces profils (Figure 2-18) sont en bon accord avec ceux présentés dans la littérature (partie 1.2.3.1) :
on observe en effet une concentration élevée a la surface, qui diminue ensuite rapidement lorsque
I'on s’éloigne de la surface en direction du front de précipitation avant d’augmenter lentement
jusqu’a atteindre la concentration de manganése dans le coeur du matériau. Dans la premiere zone
entre la surface et le front de précipitation, le manganese existe sous forme d’oxydes. Dans la
seconde zone qui est plus large, le manganése est dans son état métallique et le profil d’évolution
caractérise la diffusion du manganese du cceur de l'acier vers le front de précipitation. Les
comportements différents dans ces deux zones sont présentés de facon plus détaillée dans les

paragraphes suivants.

2.2.1.1 COMPORTEMENT A L'EXTREME SURFACE [0-120 nm]
La Figure 2-19 présente les évolutions de la teneur massique de manganése en fonction de la
profondeur entre la surface et le front de précipitation qui se trouve autour de 120 nm pour les

guatre alliages FeMn (0,5%, 1%, 1,5% et 2%) recuits pendant 60s a 800°C sous N,-5%vol.H,.
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FIGURE 2-18 : SEGREGATION DU MANGANESE VERS LA SURFACE MESUREE PAR LA TECHNIQUE SDL
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En prenant I'exemple de I’échantillon FeMn2,0%, on distingue quatre tendances sur le profil SDL

jusqu’a une profondeur de I'ordre de 120 nm :

(i). le domaine [0-2 nm], ou I'on observe un premier pic tres étroit qui augmente jusqu’a 42% en
fraction massique de manganeése, ceci correspond au signal de démarrage de l'ionisation de
la surface et d’apres nos mesures (Figure d’annexe C-3, Annexe C), il est plus élevé (deux a

trois fois) que la valeur réelle ;

(ii). le domaine [2-18 nm], ou apparait un deuxiéme pic d’une amplitude proche de 15% en
fraction massique du Mn, cette amplitude est 7,5 fois plus élevée que la concentration du

manganese dans le coeur du matériau qui est de 2% ;

(iii).le domaine [18-38 nm], ou la teneur massique du manganeése reste a peu prés constante

autour de 6%, c’est-a-dire 3 fois la concentration du manganeése dans le coeur du matériau ;

(iv).le domaine [38-120 nm], ol la teneur massique du manganése décroit pour atteindre la

teneur minimale en manganése qui détermine la position du front de précipitation.

De méme, la forme des trois autres courbes des échantillons FeMn0,5%, FeMn1% et FeMn1,5% suit
les mémes tendances : avec un premier pic trés étroit qui correspond au démarrage de l'ionisation
de la surface ; puis un deuxiéme pic d’une largeur d’environ 10 a 20 nm avec un maximum a environ
5 a 10 nm sous la surface, qui correspond a I'oxydation externe de la surface ; puis un palier d’'une
longueur d’environ 20 nm, qui correspond a une couche ; et enfin une zone de décroissance tres
marquée jusqu’a ce que la fraction massique du manganése atteigne la teneur minimale (3 une
profondeur d’environ 100 a 120 nm), dans cette zone le manganése se trouve également sous forme

oxydée et il s’agit toujours de la couche d’oxydation interne.

Méme si les tendances d’évolution des concentrations sont communes aux 4 compositions, on
observe quelques différences qui sont dues a une influence de la composition d’alliage sur la
ségrégation du manganeése vers la surface : (i) le sommet du deuxiéme pic se décale légeérement vers
une profondeur plus importante et sa largeur augmente lorsque la concentration du manganése
augmente dans le cceur de I'alliage, ceci peut signifier une croissance plus importante des oxydes
externes sur la surface des alliages les plus concentrés ; (ii) la hauteur des paliers (domaine [18-
38 nm]) est plus grande pour I'alliage le plus concentré en manganeése, cela montre que la taille ou le
nombre d’oxydes sélectifs augmentent avec la concentration en manganése dans I'alliage ; (iii)

I’oxydation interne est tres limitée pour I'alliage FeMn0,5%.
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2.2.1.2 COMPORTEMENT EN PROFONDEUR DU MANGANESE [0-3 um]
La Figure 2-20 présente les profils d’évolution de la concentration en manganese en fonction de la
profondeur de 0 a 3 um et met en évidence le minimum de la courbe, pour les quatre alliages FeMn

(0,5%, 1%, 1,5% et 2%) recuits pendant 60 s a 800°C sous N,-5%vol.H,.

Les allures des profils de concentration en manganese sont semblables pour les 4 alliages, avec une
importante décroissance pres de la surface (décrite plus en détail dans la partie 2.2.1.1), une zone
d’appauvrissement, puis une augmentation jusqu’a la concentration dans le coeur de I'alliage. Ces
profils de concentration illustrent I'appauvrissement en manganese lié a la ségrégation du
manganese vers la surface. L'allure de ces courbes est caractéristique du phénomeéne de diffusion

décrit par Wagner [47].
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FIGURE 2-20 : COMPARAISON DE L'EVOLUTION DE LA CONCENTRATION DU MANGANESE EN PROFONDEUR
POUR LES 4 ALLIAGES FEMN RECUIT SOUS N,-5%VOL.H, PENDANT 60 S A 800°C

Le minimum des profils de concentration est localisé au voisinage de 0,1 um (Figure 2-21), et il
s’éloigne légerement de la surface lorsque la concentration en manganése augmente dans |'alliage.
Cette tendance est claire pour les échantillons FeMn0,5%, 1,5% et 2%, seul I’échantillon FeMn1% se

comporte différemment.
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FIGURE 2-21 : EVOLUTION DU FRONT DE PRECIPITATION SUR LES 4 ECHANTILLONS DE COMPOSITIONS
DIFFERENTES

Ce minimum du profil d’évolution de la concentration en manganése est ce qu’on appelle le front de
précipitation des oxydes. Le Tableau 2-6 présente les fractions massiques du manganése aux fronts
de précipitation des oxydes pour les 4 échantillons FeMn de compositions différentes et pour un
acier IFTi [3,45] (0,45%mass. Mn, 0,074%mass. Si, 0,034%mass. P, et 0,049%mass. Al) préparé dans

des conditions voisines des notres.

TABLEAU 2-6 : FRACTION MASSIQUE DU MANGANESE AU FRONT DE PRECIPITATION DES OXYDES

Echantillon & (nm) Win min (%)
FeMn2,0% 118 0,305
FeMn1,5% 101 0,221
FeMn1,0% 153 0,239
FeMnO0,5% 78 0,099
IFTi [3,45] 150 0,080

On voit que, pour les échantillons FeMnO0,5%, 1,5% et 2%, la profondeur du front de précipitation des
oxydes augmente lorsque la concentration en manganese augmente, et la valeur de la concentration
minimale en manganese augmente aussi légérement. Le minimum de I’échantillon FeMn1% est le
seul qui s’écarte significativement de cette tendance (Figure 2-21), ce qui explique trés probablement

d’une incertitude due a la préparation de I’échantillon.
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En comparant nos résultats avec ceux de la littérature [3,45], nous trouvons que les valeurs
minimales de concentration en manganese de notre échantillon FeMn0,5% et d'un acier IFTi
contenant 0,45%mass. de Mn [3,45] sont du méme ordre de grandeur (0,10% pour FeMn0,5% et
0,08% pour I'acier IFTi). La profondeur du front de I'oxydation est néanmoins légerement plus grande
sur cet acier IFTi que sur notre échantillon FeMn0,5% (150 nm pour l'acier IFTi et 78 nm pour
FeMn0,5%). Finalement, pour les 4 échantillons FeMn et l'acier IFTi, la profondeur du front
d’oxydation ne varie pas beaucoup et se trouve autour de 120 um (120+30 nm). Ollivier-Leduc et
al. [3,45] ont constaté également que wy, min Varie peu pour un temps de recuit entre 30 et 320
secondes si on garde les mémes conditions opératoires (température, atmosphére), par contre la
profondeur du front d’oxydation augmente avec le temps de maintien pendant le recuit. Dans notre
€as, Wyn min aUgMente légérement quand la concentration en Mn de l'alliage augmente, et la

profondeur du front d’oxydation augmente aussi légerement.

2.2.2 NATURE CHIMIQUE DES OXYDES FORMES SUR LA SURFACE

Apres avoir mis en évidence I'enrichissement du manganeése vers la surface pendant le recuit par la

technique SDL (partie 2.2.1), nous avons étudié la nature chimique des oxydes formées en surface.

L'observation au microscope électronique a balayage nous a permis d’avoir un premier apercu de
I’état de la surface oxydée pour un échantillon FeMn1% recuit pendant 60 s a 800°C (Figure 2-22). La
surface est couverte par des particules d’une taille de I'ordre d’une centaine de nanométres. En
comparant avec les études d’oxydation sélective de la littérature [3,7-9,13], nous supposons que ces
particules sont des oxydes de manganese qui se sont formés pendant le recuit. Afin de connaitre la
nature chimique de ces particules, une préparation de réplique extractive est utilisée pour
s’affranchir de I'effet de la matrice en fer. La technique de diffraction des électrons permet de
caractériser les particules extraites par la méthode de double réplique présentée dans la partie

2.14.1.1.
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Signal A =lnLens  Date 22 Feb 20
Photo No, = 506 Aperture Size = 30.00 um

FIGURE 2-22 : PERMIER APERCU DE L’ETAT DE SURFACE OXYDEE D’UN ECHANTILLON FEMN 1%
RECUIT PENDANT 60 S A 800°C

La Figure 2-23 présente un exemple de I'observation d’une réplique extraite d’un échantillon
FeMn1% recuit pendant 60s a 800°C sous N,-5%H,. Cette observation au MET a été difficile pour
deux raisons : premierement a cause de la petite taille des particules, qui génerent un signal de
diffraction tres faible; deuxiemement a cause des pertes de particules pendant la préparation de la
double réplique, le nombre de particules extraites par unité d’aire surfacique étant insuffisant pour
obtenir des anneaux de diffraction de diagramme de poudre exploitables. Malgré les difficultés, nous

avons pu obtenir quelques clichés exploitables comme le montre la Figure 2-23.

La Figure 2-23-A est un cliché de diffraction obtenu pour une particule trouvée sur la réplique, la
Figure 2-23-B met en évidence la particule qui diffracte sur I'image de la surface en champ sombre,
puis la Figure 2-23-C présente I'image de la surface en champ clair sur laquelle on peut voir les
alentours de la particule. Les taches de diffraction obtenues sont nettes, et le D,, de la particule est

de I'ordre de 100 nm.
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FIGURE 2-23 : OBSERVATION D’UNE REPLIQUE EXTRAITE D’UN ECHANTILLON FEMN 1%
RECUIT PENDANT 60S A 800°C

A I'aide du logiciel JEMS et avec les bases de données ICSD (Tableau 2-2), nous avons comparé les
clichés de diffraction obtenus expérimentalement aux clichés de diffraction calculés pour les oxydes
possibles. Les clichés de plusieurs particules trouvées sur la réplique de I'échantillon FeMn1% recuit
ont été exploités et présentés dans la Figure 2-24. Ces clichés de diffraction sont en bon accord avec
les clichés de diffraction calculés pour MnO, les trois clichés réels coincident respectivement aux
clichés de diffraction dans la direction d’incidence des électrons [111], [105] et [215] du MnO.
Quelques taches de diffraction manquent sur les clichés réels par rapport aux clichés calculés, ce qui

s’explique par la petite taille et la forme irréguliere des particules d’oxyde observées.

Il est trés difficile de déterminer s’il existe une fraction de FeO dans ces particules par cette analyse,
parce que les structures cristallographiques des oxydes FeO et MnO sont trés voisines. Dans les
conditions opératoires de nos recuits, d’apres les calculs thermodynamiques, le fer reste a priori sous
forme métallique (Figure 1-5), et I'oxyde stable de manganése est le MnO (Figure 1-6). Les particules

extraites et observées au MET sont donc probablement des particules de MnO.
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FIGURE 2-24 : COMPARAISON DES CLICHES DE DIFFRACTION REELS ET SIMULES
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2.2.3 CARACTERISTIQUES GEOMETRIQUES DES PARTICULES FORMEES LORS DU RECUIT

Afin d’approfondir notre étude sur l'effet de la composition de l'alliage et de l'influence de
I'orientation des grains sur |'oxydation sélective, nous avons caractérisé les quatre alliages FeMn
(0,5%, 1%, 1,5% et 2%mass.) recuits pendant 60 secondes a 800°C sous N,-5%vol.H, au microscope
électronique a balayage pour analyser les dimensions latérales et la distribution des nanoparticules
d’oxydes. Les résultats sont présentés ci-dessous en deux parties : (i) la comparaison de I'oxydation
sélective des quatre alliages de compositions différentes ; (ii) I'effet de I'orientation des grains sur la

formation des particules d’oxydes.

2.2.3.1 EVOLUTION DE L’ETAT D’OXYDATION DES SURFACES EN FONCTION DE LA COMPOSITION DE

L’ALLIAGE
En comparant les images MEB de nos échantillons, nous avons pu trouver quelques points communs

pour I'oxydation superficielle des alliages FeMn de concentrations différentes en manganeése.

La Figure 2-25 montre quelques exemples de micrographies de la surface des quatre alliages FeMn
aprées le recuit. Ces micrographies montrent tout d’abord pour chacun des échantillons un point
triple et des joints de grains (colonne de gauche, grandissements de 6000 a 10000 x). Les
micrographies de la colonne de droite montrent un zoom (grandissements de 30 000 a 50 000 x) sur
un grain quelconque de la surface pour mieux voir les particules. Ces images sont prises sur des

endroits choisies aléatoirement sur la surface de chacun des échantillons.
On peut suggérer cing points communs entre les quatre alliages FeMn0,5% ; 1% ; 1,5% et 2% :

(i). Les quatre alliages FeMn sont couverts de particules de petites tailles (quelques dizaines de
nanometres) ;

(ii). Les joints de grains sont décorés de particules d’oxydes et on observe parfois une zone sans
oxydes prés des joints de grains, qui montre que le manganése est consommé par une
croissance des oxydes préférentiellement aux joints de grains ;

(iii). La densité surfacique d’oxydes ou leur taille sont trés différentes sur les différents grains
d’un méme échantillon;

(iv). Les particules semblent bien cristallisées avec des formes de cubes ou de polyédres ;

(v). Les particules se trouvent généralement bien alignées sur les facettes de la surface.
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FIGURE 2-25 : EXEMPLE DE MICROGRAPHIES MEB OBTENUES SUR LA SURFACE DES ALLIAGES
FEMN 0,5%; 1%; 1,5% ET 2%
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Malgré les points communs constatés ci-dessus, nous distinguons quelques différences d’une
concentration en manganése a l'autre. En nous appuyant sur I'exemple des alliages FeMn1% et

FeMn2% présenté dans la Figure 2-26, nous pouvons voir les principales différences :

(i). Méme sans quantification précise, on voit que le taux de couverture par les oxydes est plus
élevé sur I'alliage FeMn2% que sur I'alliage FeMn1% apres le recuit de 60 secondes sous N,-
5%vol.H, a 800°C;

(ii). Les particules paraissent plutét individuelles sur I'alliage FeMn1% tandis que I'on trouve plus
souvent des agglomérats de particules sur 'alliage FeMn2% ;

(iii). On observe sur I'alliage FeMn1% de nombreuses particules (appelées « PPs » sur la Figure
2-26-A) d’une taille de I'ordre d’une dizaine de nanometres qui semblent avoir une forme
sphérique. Ces particules n’existent pas sur |'alliage FeMn2% ;

(iv).Enfin, le nombre de particules par unité de surface est généralement plus grand sur |'alliage

FeMn1% que sur |'alliage FeMn2%.

(B) MICROGRAPHIES MEB SUR FEMIN2% RECUIT PENDANT 60S A 800°C

FIGURE 2-26 : COMPARAISON GLOBALE DE L'OXYDATION DES ALLIAGES FEMN1% ET 2%

25 o . . . . . N . .
« PPs » désigne les petites particules d’une taille de I'ordre d’une dizaine de nanomeétres qui semblent avoir
une forme sphérique.
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De méme, pour les alliages FeMn0,5% et FeMn1,5%, de maniere générale, les surfaces sont plus

couvertes par les particules d’oxydes sur I'alliage de FeMn le plus concentré (Figure 2-27).

300rem” EHT = 500KV Stgnal A= InLems  Date 22 Feb 2010 200nm” EMT = 500KV Signal A =inlems  Cute 22 Feb 2010
— WD= Rem Photo Mo, =802 Apertus Sizn = 30,00 um WD= B Phato Mo, = 800 Aperiure Size = 30.00 pm

(A) MICROGRAPHIES MEB SUR FEMNO,5% RECUIT PENDANT 60S A 800°C

EHT = 500KV Stgnal A= InLems  Date 22 Feb 2010 200nm" EMT = 500KV Signal A =inlems  Cute 22 Feb 2010
WD= 10mm Photo Mo, =818 Apariurs Sire = 30,00 pm WD= 10mm Pheto Mo, = 820 Aporture Size = 30,00 pm

(B) MICROGRAPHIES MEB SUR FEMIN1,5% RECUIT PENDANT 60s A 800°C

FIGURE 2-27 : COMPARAISON GLOBALE DE L'OXYDATION DES ALLIAGES FEMNO,5% ET 1,5%

On trouve en moyenne que la taille des particules augmente dans l'ordre suivant: FeMn2% >
FeMnl1,5% > FeMn1% > FeMn0,5%. Cependant, on remarque une grande diversité de formes des
particules d’oxydes sur les différents grains d’un méme échantillon, ce qui suggere que les
mécanismes de germination et de croissance des particules d’oxydes dépendent beaucoup de la
texture locale de la surface. Pour pouvoir mieux comparer les différents alliages, nous poursuivons
notre étude sur la compréhension des mécanismes d’oxydation en fonction de la texture locale de la

surface et en particulier des orientations des grains.
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2.2.3.2 EVOLUTION DE L’ETAT D’OXYDATION DES SURFACES EN FONCTION DE L’ORIENTATION DES
GRAINS

A I'aide de la technique EBSD combinée avec I'imagerie du MEB, nous avons pu établir des liens entre

les caractéristiques géométriques des particules et l'orientation des grains de surface. Les

échantillons caractérisés a cet effet sont principalement des échantillons de I'alliage FeMn1% recuits

pendant 60 secondes sous N,-5%vol.H, a 800°C. Nous commencons donc par présenter les résultats

sur ces échantillons de FeMn1%, puis nous présentons les résultats obtenus pour des échantillons de

FeMn2% afin d’apporter une comparaison quantitative de |’'oxydation des deux alliages.

La Figure 2-28 et la Figure 2-29 montrent deux exemples®® de cartographies EBSD mesurées sur un
échantillon de FeMn1% avec trois images MEB sur trois grains d’orientation différente pour chacune

des cartographies EBSD.

Pour faciliter la comparaison entre les résultats expérimentaux et les résultats de simulation
numérique, nous nous sommes intéressés essentiellement, comme le montrent la Figure 2-28 et la
Figure 2-29, aux orientations {100}, {110} et {111}, qui sont les plans les plus simples et les plus
accessibles par les méthodes de simulation que nous envisageons d’effectuer. Les comportements
des grains d’orientation {hkl} ({100}, {110} ou {111}, avec quelques degrés de désorientation) sont
similaires quelque soit le grain. Les orientations proches des plans {100}, {110} et {111} sont
désignées respectivement par les nuances de couleur rouge, verte et bleue sur les cartographies
EBSD (voir le triangle de référence, Figure 2-28 et Figure 2-29). On peut choisir facilement les grains a
observer (grains d’orientation proche des plans {100}, {110} ou {111}) par les nuances de couleur et
enregistrer les images de surface a I'imagerie du MEB. On peut aussi connaitre les orientations
exactes des grains en analysant les données brutes d’EBSD & I'aide du logiciel OIM™ Analysis, et
calculer les angles de désorientation de ces grains par rapport aux plans de référence que nous avons

choisis {100}, {110} et {111}.

*® Deux cartographies EBSD prises sur le méme échantillon a deux endroits différents.
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911
8,9°
S (100)
EHT = 6.00 kv Signal A= InLens w.ﬁu«vo i
wn: 13mm Pmoasm umnxmmpm
(331)
13,37
(110)
EHT = 6.00kV Signal A=InLens  Date 117 Mar 2010
WD= 13mm Photo No. = 1503 Aperture Size = 30.00 um
- (34 4)
1.2

5 (111)

-

EHT = 500KV Signal A= InLens  Date ;17 Mar 2010
WD= 13mm Photo No. = 1488 Aperture Size = 3000 um

FIGURE 2-28 : CARTOGRAPHIE EBSD ET IMAGES MEB DE GRAINS DE DIFFERENTES ORIENTATIONS
SUR L’ALLIAGE FEMN1% RECUIT PENDANT 60S A 800°C (EXEMPLE N°1)
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ik
EHT = 5,00 kv Signal A= Inlens Date 17 Mer 2010
WD= f2mm Photo Mo, = 1475 Aparture Size = 30.00 pm

(1520 2)

9.3°
(110

EHT = 500 KV Signal A= InLens  Dete 17 Mer 2010
WD= 12mm Photo No. = 1485 Apertura Size = 30.00 ym

(1315 19)

9,0°
(111)

EHT = 500KV Signal A= InLens  Date :17 Mar 2010
Wo= 12mm Photo No. = 1477 Aperture Size = 30.00 um

FIGURE 2-29 : CARTOGRAPHIE EBSD ET IMAGES MEB DE GRAINS DE DIFFERENTES ORIENTATIONS
SUR L’ALLIAGE FEMN1% RECUIT PENDANT 60S A 800°C (EXEMPLE N°2)

En se fondant sur les images MEB, on peut observer des formes géométriques de particules qui
dépendent fortement des grains. Comme le montrent les Figure 2-28 et Figure 2-29, les particules
ont une forme cubique sur les grains d’orientation proche du plan {100}, tandis que les particules sur
les grains d’orientation proche du plan {110} sont des triangles ou des parallélépipedes et sur les
grains d’orientation proche du plan {111} ont des formes hexagonales ou polyédriques. Cela prouve
I'existence de linfluence de l'orientation des grains sur la formation des particules d’oxydes
présentes sur la surface de I'alliage FeMn 1% lors du recuit sous N,-5%vol.H, a 800°C. Sachant que les
réseaux cristallins des surface Fe(100), Fe(110) et Fe(111) sont respectivement des réseaux carrés,
parallélépipédiques et hexagonaux (Figure 2-30), il existe probablement un effet d’épitaxie a

I'interface entre I'oxyde et alliage ou un effet de direction préférentielle de la diffusion en surface,
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qui peuvent entrainer cette correspondance entre la forme des particules d’oxydes et les réseaux

cristallins de la surface.

1
ag Q.

. .. .“ mmmmmmed
= agV2
(A) FE(100) (8) FE(110) (c) FE(111)

FIGURE 2-30 : STRUCTURE CRISTALLINE DES SURFACES FE(100), FE(110) ET FE(111) (OU a, EST LE PARAMETRE
DE MAILLE)

Entre ces particules d’oxydes d’une centaine de nanomeétres de dimension caractéristique, il existe
une autre population de particules d’oxydes d’une dizaine de nanomeétres de dimensions
caractéristique et qui semblent avoir une forme sphérique (avec un grandissement de 50 000 x). A
cause de leur petite taille et de difficultés techniques dues a la faible conductivité de ces particules,
nous n’avons pas pu voir les éventuelles facettes de ces petits cristaux avec un grandissement plus
important. En comparant leur taille qui est de I'ordre d’une dizaine de nanometres avec le diamétre
critique de germe qui est estimé a 4,2+2,4 nm (Annexe D et [77-80]), on peut dire que ces petites
particules sont déja des cristaux de petite taille, qui contiennent environ 10 000 atomes chacun. On
peut évoquer plusieurs raisons pour expliquer que ces cristaux de petite taille n’ont pas pu croitre
comme les autres qui ont atteint une taille de 10 ou 20 fois plus élevée : (i) la germination des
particules d’oxydes est continue dans le temps, celles qui ont germé plus t6t ont pu atteindre une
taille plus grande ; (ii) la croissance est compétitive entre les particules, dans le cas ou la diffusion des
atomes est rapide en surface, la croissance des particules peut étre plus favorable que la formation
de nouveaux germes. Des études plus approfondies a I'échelle atomique sont nécessaires afin de

mieux comprendre ce phénomeéne.

Pour analyser nos résultats quantitativement, nous avons effectué des analyses d’image sur les
micrographies MEB et nous avons pu extraire les caractéristiques géométriques des particules
d’oxydes et les comparer entre elles en fonction de I'orientation des grains. Les principaux résultats
pour I'alliage FeMn1% recuit pendant 60 secondes a 800°C sont rassemblés dans le Tableau 2-7. Les
résultats sont regroupés par orientation {100}, {110}, {111}, et l'orientation exacte du grain analysé
est précisée avec l'angle de désorientation. Le taux de couverture indique le pourcentage de la
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surface couverte par les particules d’oxydes. Dans I'analyse de taille des particules, nous avons classé
les particules en deux populations de caractéristiques tres différentes : (i) les grands cristaux (notés
« GC ») qui ont des formes de cubes ou de polyédres d’'une centaine de nanomeétres de dimension
caractéristique ; (ii) les petits cristaux « PPs» d’une dizaine de nanomeétres de dimension
caractéristique. Leurs tailles sont exprimées en diametre équivalent moyen dans le Tableau 2-7. Nous
présentons également le nombre de particules par unité de surface pour ces deux populations de

particules et au total.

TABLEAU 2-7 : CARACTERISTIQUES GEOMETRIQUES DES PARTICULES D’OXYDES EN FONCTION DE
L’ORIENTATION DES GRAINS SUR L’ALLIAGE FEMN1% RECUIT PENDANT 60S A 800°C

Angle de Taux de Nb de particule (par
Orientation de Deg moy (NM) )
désorienta- Image couverture pm’)
référence
tion (%) GC PPs GC PPs Total
Figure
8,9° 21,6% 76131 1612 39,4 3,7 43,1
2-28
100
Figure
11,4° 19,3% 71130 183 40,2 0,9 41,1
2-29
Figure
9,3° 13,4% 268+121 255 1,7 31,4 33,1
2-29
110 :
Figure
13,3° 14% 20086 27+5 4,3 14,8 19,1
2-28
Figure
7,3° 12,8% 151+55 256 5,7 17,2 22,9
2-28
111
Figure
9,0° 9,6% 150+10 3317 4,5 0,9 5,4
2-29

Les résultats, qui sont reproductibles, montrent les points suivants :

(i). Le taux de couverture décroit en fonction de I'orientation des grains dans I'ordre suivant :
{100} > {110} > {111} avec les valeurs moyennes de 20,5+1,2%, 13,7+0,3% et 11,2+1,6% ;

(ii). La taille moyenne des grands cristaux GC est la plus petite sur les surfaces {100} avec une
valeur de 73+3 nm. Ces grands cristaux GC sont plus grands sur les orientations {110} et {111}
avec des diametres équivalents moyens de 234134 nm et 151+1 nm respectivement ;

(iii). La taille moyenne des petits cristaux PPs est également plus petite sur les plans {100} avec un
Deq moy de 1711 nm, quand la taille moyenne des petits cristaux PPs est de l'ordre de 25 nm

pour les plans {110} et {111} (2621 nm pour {110} et 2944 nm pour {111}) ;
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(iv). Le nombre de grands cristaux GC par unité de surface est beaucoup plus grand (10 a 20 fois)
sur les plans {100} que sur les plans {110} et {111} ;

(v). On trouve trés peu de petits cristaux PPs sur les plans {100} (2,3+1,4 PPs/um?), tandis que le
nombre de petits cristaux PPs par unité de surface est trés important sur les plans {110}
(2348 PPs/um?). Les plans {111} présentent une dispersion plus grande du nombre de petits

cristaux PPs suivant le grain considéré (9+8 PPs/um?).

On peut comparer nos résultats avec ceux la thése d’Ollivier Leduc [3], qui a étudié I'influence de
I'orientation des grains sur un alliage ternaire FeMnSi (0,5%mass. Mn, 0,1%mass. Si) recuit dans des
conditions comparables aux notres. La densité surfacique des oxydes (ou le nombre total de
particules par unité de surface) décroit en fonction de I'orientation des grains dans I'ordre suivant
pour les résultats d’Ollivier Leduc [3] comme pour les nétres: {100} > {110},{111}. Pour la taille
moyenne des particules en diametre équivalent, Ollivier-Leduc [3] a trouvé 92438 nm pour la surface
{110}, 57443 nm pour la surface {100}, et 58443 nm pour la surface {111}. Cela reste cohérent avec
nos résultats qui montrent également que les particules sur la surface {110} sont plus grandes que
sur les deux autres orientations. La taille moyenne des particules sur nos échantillons est plus grande
que sur les siens, et nous trouvons une différence plus importante entre la taille des particules sur la
surface {100} et la surface {111}. Cette différence est certainement due a la différence des
compositions chimiques des deux échantillons (FeMn1% pour nous et alliage ternaire FeMnSi

contenant 0,5%Mn et 0,1%Si).

Afin d’avoir plus de renseignements sur la distribution de taille de particules, nous avons tracé la
fréquence relative des particules formées en fonction du diametre équivalent avec des classes de 25
nm de large. Nous comptons, par exemple, le nombre de particules qui ont un D,, compris entre O et
25nm, et divisons ce nombre par le nombre total de particules présentes sur I'image analysée. Les
histogrammes présentés dans les Figure 2-31 et Figure 2-32 correspondent aux résultats obtenus sur
les images des Figure 2-28 et Figure 2-29. Nous constatons que, sur les surfaces {100}, la distribution
de taille de particules ressemble a une gaussienne avec un sommet de 32% autour de 75 nm et d’une
largeur de 150 nm environ. En revanche sur les surfaces {110}, la plupart des particules présente un
D,q entre 0 et 50 nm (de 80 a 90%), les grandes particules sont peu nombreuses avec un D, de
guelques centaines de nm. Enfin, pour les surfaces {111}, la taille des particules s’étale
essentiellement entre 0 et 250 nm, avec une distribution répartie de facon plus homogéne que sur

les plans {100} et {110}.

En résumé, sur les échantillons de I'alliage FeMn1%, nous trouvons que la surface du plan {100}

favorise la formation de petites particules d’oxydes en forme de cubes de I'ordre de 70 nm de
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diametre équivalent, tandis que sur les grains {110} coexistent des particules d’oxydes de grande
taille d’'un diametre équivalent qui peut atteindre plus de 200 nm et des toutes petites particules
d’une taille de I'ordre de 25 nm. Ceci peut étre d(i au facettages des surfaces, qui est tres différent
sur les trois groupes d’orientation et qui interagit différemment sur la croissance des oxydes. La
diffusion en surface des atomes est probablement plus facile sur le plan {110} que sur le plan {100}. Si
I'on suppose que la germination des particules d’oxydes est continue dans le temps et que la
croissance des particules d’oxydes est sous controle diffusionnel en surface, les premiéres particules
germées auront plus de facilité a croitre sur une surface ol la diffusion des atomes en surface est
plus rapide. La croissance rapide des premieres particules germées peut consommer davantage les
éléments oxydables et ainsi ralentir la germination et la croissance des nouvelles particules. On
trouve donc a un moment donné une grande dispersion de taille des particules. Des études plus
approfondies a I'échelle atomique auront pour objectif de comprendre ces différents mécanismes.
Une étude expérimentale de I'oxydation au cours du recuit (qui n’a pas pu menée pendant la thése)

pourrait également apporter des renseignements sur ces mécanismes.
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FIGURE 2-31 : DISTRIBUTION DE TAILLE DES PARTICULES SUR FEMN 1% RECUIT PENDANT 60 S A 800°C
(EXEMPLE N°1)
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FIGURE 2-32 : DISTRIBUTION DE TAILLE DES PARTICULES SUR FEMN 1% RECUIT PENDANT 60 S A 800°C

(EXEMPLE N°2)
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Nous avons également étudié les échantillons de FeMn2% par la technique EBSD couplée avec
I'imagerie du MEB. Nous nous intéressons toujours a des grains d’orientations proches des plans
{100}, {110} ou {111}. La Figure 2-33 et la Figure 2-34 montrent deux exemples®’ de cartographies
EBSD et trois images MEB sur trois grains d’orientation différente. Les orientations exactes des grains
caractérisés ainsi que les angles de désorientation par rapport aux plans {100}, {110} et {111} sont
précisés a coté des images MEB. Les formes géométriques des particules sont liées aux orientations
des grains et elles sont similaires a celles trouvées pour I'alliage FeMn1%(Figure 2-28 et Figure 2-29),
c’est-a-dire que les particules sont de forme cubique sur les plans proches du plan {100}, de forme
triangulaire sur les plans proches du plan {110} et de forme polyédriques sur les plans {111}. Les
caractéristiques géométriques quantitatives des particules d’oxydes sur l'alliage FeMn2% recuit

pendant 60 s a 800°C sont présentées dans le Tableau 2-8 en fonction de I'orientation des grains.

TABLEAU 2-8 : CARACTERISTIQUES GEOMETRIQUES DES PARTICULES D’OXYDES EN FONCTION DE
L’ORIENTATION DES GRAINS SUR L’ALLIAGE FEMN2% RECUIT PENDANT 60 S A 800°C

Angle de Taux de Nb de particule (par
Orientation de Deqmoy (NM) )
désorienta- Image couverture pm’)
référence
tion (%) GC PPs GC PPs Total
Figure
4,4° 36,6% 112458 29+11 29,2 1,4 30,6
2-33
100
Figure
4,7° 30,2% 137468 36114 16,3 3,7 20,0
2-34
Figure
5,5° 23,8% 1794213 3316 3,0 5,7 9,7
2-34
110
Figure
5,8° 14,9% 190+142 3318 3,4 2,0 5,4
2-33
Figure
5,5° 18,1% 111+71 42427 12,6 5,7 18,3
2-34
111
Figure
7,1° 16,8% 148t66 338 8,0 4,9 12,9
2-33

%’ Deux cartographies EBSD prises sur le méme échantillon a deux endroits différentes.
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FIGURE 2-33 : CARTOGRAPHIE EBSD ET IMAGE MEB DES GRAINS DE DIFFERENTE ORIENTATION
SUR L’ALLIAGE FEMN2% RECUIT PENDANT 60S A 800°C (EXEMPLE N°1)
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FIGURE 2-34 : CARTOGRAPHIE EBSD ET IMAGE MEB DES GRAINS DE DIFFERENTE ORIENTATION
SUR L’ALLIAGE FEMN2% RECUIT PENDANT 60S A 800°C (EXEMPLE N°2)

Les principaux résultats, qui sont reproductibles, sont les suivants :

(i). Le taux de couverture par les oxydes décroit en fonction de I'orientation des grains dans
I'ordre suivant : {100} > {110} > {111} avec les valeurs moyennes de 33,4+3,2%, 19,4+4,5% et
17,5+0,7% ;

(ii). On trouve essentiellement des grands cristaux GC et trés peu de petits cristaux PPs sur les
trois orientations, et la densité surfacique des grands cristaux GC est significativement plus
élevée sur la surface {100} que sur les plans {111} et {110};

(iii). Le Dq moyen des grands cristaux GC est plus éleveé sur les plans {110} (1856 nm) que sur les
plans {111} et {100} (129418 nm pour {111} et 125412 nm pour {100}) ;

(iv).Le D4 des petits cristaux PPs est de I'ordre de 33 nm sur les trois orientations ;
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(v). La densité surfacique des particules décroit en fonction de lI'orientation des grains dans
I'ordre suivant : {100} > {111} > {110} avec les valeurs moyennes de 25%5 particules/um>,

1643 particules/um?” et 8+2 particules/um>.

En comparant avec les résultats de I'alliage FeMn1%, nous remarquons que |I’évolution du taux de
couverture en fonction de 'orientation des grains est la méme pour FeMn1% et FeMn2% ({100} >
{110} > {111}). La surface est environ 1,5 fois plus couverte par les oxydes (pour les trois orientations)
sur I'alliage FeMn2% que sur I'alliage FeMn1%. Le nombre de petits cristaux PPs est plus faible sur
I'alliage FeMn2% que sur l'alliage FeMn1% et ce phénoméne est particulierement significatif sur les
plans {110}. La taille moyenne des petits cristaux PPs est Iégerement plus élevée sur I'alliage FeMn2%
(en comparaison avec I'alliage FeMn1%). Mis a part pour les plans {100}, nous n’avons pas remarqué
d’augmentation de la taille moyenne des grands cristaux GC sur les plans {110} et {111} de I'alliage

FeMn2% par rapport a I'alliage FeMn1%.

Pour voir plus clairement les évolutions de la distribution de taille des particules sur I'alliage
FeMn2%, nous avons tracé les distributions de taille de particules dans les Figure 2-35 et Figure 2-36.
Par comparaison avec celles obtenues sur FeMn1% des Figure 2-31 et Figure 2-32, on constate que,
pour les plans {100} {110} et {111}, la distribution de taille des particules s’étend plus largement sur
FeMn2% que sur FeMn1% et I'allure de la distribution a une forme plus écrasée. Nous remarquons,
sur l'alliage FeMn2%, une forte diminution du nombre de particules de Deq entre 0 et 50 nm, une
augmentation du nombre des grosses particules et surtout une augmentation de diametre
équivalent D, des grosses particules qui dépasse 400 nm et peut aller jusqu’a 600 nm pour les plans

{110}.

Tous ces phénomenes (taux de couverture plus élevé, moins de germes, distribution de taille plus
étalée) sont certainement dus au fait qu’il y a plus de manganese disponible dans I'alliage FeMn2%

que dans I'alliage FeMn1%.
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FIGURE 2-35 : DISTRIBUTION DE TAILLE DES PARTICULES SUR FEMN 2% RECUIT PENDANT 60 S A 800°C

(EXEMPLE N°1)
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FIGURE 2-36 : DISTRIBUTION DE TAILLE DES PARTICULES SUR FEMN 2% RECUIT PENDANT 60 S A 800°C
(EXEMPLE N°2)
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2.2.3.3 HAUTEUR DES PARTICULES

Pour estimer la hauteur des particules, nous avons observé au MEB la tranche d’un échantillon
préparée 3 I'aide de la technique d’abrasion ionique (Gatan, llion® ™) qui permet de polir trés
finement une coupe. L’échantillon caractérisé est un échantillon FeMnl1% recuit pendant 60

secondes sous N,-5%vol.H, a 800°C. Les images MEB obtenues sont présentées dans la Figure 2-37.

200nm  Grand.= 50.00 K X EHT = 3.00kV Signal A = InLens 200nm  Grand.= 50.00 KX EHT = 3.00kV Signal A = InLens
Dinpheagme: Dimension = 3000 ym WD = 3.0 mm  Photo N° = 7852 Diaghagme: Dimension = 3000 pm WD = 3.0 mm  Photo N° = 7952

(A)

200 nm Grand. = 50.00 K X EHT = 3.00kV Signal A = InLens 200 nm Grand. = 70.00 KX EHT = 3.00 kV' Signal A = InLens
Diaphragme. Dimension=3000pm WD = 3.0 mm Photo N* = 7865 !—‘ Ciaphragme: Dimension =30 00pm WD = 28mm Photo N° = 7871
(c) (D)

FIGURE 2-37 : IMAGES MEB DE LA TRANCHE D’UN ECHANTILLON FEMN1% RECUIT PENDANT 60 S A 800°C

Sur les photos, l'acier apparait en gris et le vide en noir. Les oxydes sont donc présents entre le gris et
le noir. La difficulté avec la préparation de I’échantillon®® est de savoir si I'oxyde est coupé dans le
plan de I'observation. Pour les images A, B, C et D de la Figure 2-37, les oxydes semblent bien

présents dans le plan de coupe, ils sont adossés aux facettes de I'acier. A I'aide du logiciel ImageJ,

28 s . . N . er A
Pour améliorer cette premiére observation, un revétement de nickel protecteur pourrait étre depose par
électrodéposition sur la surface de I’acier, avant de partiquer I'abrasion ionique.
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nous avons effectué une estimation de la hauteur des particules d’oxydes sur ces images, et nous

trouvons une valeur moyenne de 58+17 nm.

2.2.4 RECAPITULATIONS DES PHENOMENES D’ OXYDATION SELECTIVE

Dans cette partie, nous présentons une récapitulation des phénomeénes d’oxydation sélective
observés dans notre étude expérimentale. Pour faciliter la compréhension, nous présentons les

phénomenes en deux grandes parties : oxydation externe et oxydation interne.

2.2.4.1 OXYDATION EXTERNE

Les observations au MEB montrent que les surfaces de nos échantillons FeMn recuits sous N,-5%H, a
800°C sont couvertes par des particules discretes d’oxydes. La forme et la distribution des particules
varient fortement d’un grain a 'autre sur le méme échantillon. Le taux de couverture par les oxydes
est plus élevé sur les échantillons les plus concentrés en manganéese. Par exemple, le taux de
couverture par les oxydes sur I’échantillon FeMn2% varie de 15% a 40% selon les grains quand le taux
de couverture sur I'échantillon FeMn1% varie de 10% a 20%. Nous constatons également une
augmentation de la taille des particules formées et une diminution de la présence des petites
particules de taille d'une dizaine de nanometres (qui paraissent sphériques sous grandissement

50 000 x) sur les échantillons les plus concentrés en manganese.

En associant la technique EBSD a I'imagerie du MEB, nous avons mis en évidence un lien fort entre
I’orientation des grains et les caractéristiques géométriques des particules formées sur la surface. Les
formes géométriques des particules d’oxydes sont respectivement des cubes, des triangles (ou
losanges) et polyedres sur les surfaces proches du plan {100}, {110} et {111}. Si I'on compare la forme
des particules d’oxydes avec le réseau cristallin de la surface (Figure 2-30), il semble qu’il existe un
effet d’épitaxie a l'interface entre I'oxyde et I'alliage ou un effet de direction préférentielle de la
diffusion en surface. Il faut cependant des études plus approfondies a I'échelle atomique pour
confirmer et mieux comprendre ces mécanismes. Par ailleurs, nous trouvons, que la taille moyenne
des particules augmente en fonction de [lorientation des grains dans |‘ordre suivant:
{100}<{111}<{110} pour les échantillons FeMn1% et FeMn2%. Le taux de couverture ne varie pas
dans le méme ordre que la taille des particules mais plutot dans I'ordre inverse : {111}<{110}<{100}.
Avec des particules de plus petites tailles, les orientations proches de {100} ont une fraction de
surface couverte par les oxydes plus élevée que les orientations {110} et {111}. Ces résultats sont

cohérents avec les résultats de la littérature [3].

Le profil d’évolution du manganése en fonction de la profondeur que nous avons caractérisé a I'aide

de la technique SDL montre que : (i) le front d’oxydation est proche de la surface (§ se trouve entre

-94-



Phénomenes d’oxydation sélective des alliages FeMn : Résultats expérimentaux

120 et 150 nm), ceci est en bon accord avec la littérature[3,45] (150 nm pour un acier IFTi contenant
0,45%mass. Mn) ; (ii) 'enrichissement en manganése est présent a la surface des échantillons jusqu’a
une profondeur de I'ordre de 60 nm (Figure 2-19) ce qui est du méme ordre de grandeur que la
hauteur des particules mesurée sur la tranche de I’échantillon, les premiers pics (qui se trouvent
entre 0 et 20 nm) sur le profil d’évolution du manganese en profondeur correspondent a I'érosion
des calottes des particules d’oxydes sur la surface de I"échantillon, tandis que les paliers qui se
trouvent entre environ 20 nm et 40 nm en profondeur pourraient correspondre a la partie basse des

grandes particules d’oxyde qui sont partiellement encastrées dans I'alliage.

2.2.4.2 OXYDATION INTERNE

Comme on le voit sur les profils d’évolution de concentration du manganése en profondeur (Figure
2-20), I'élément oxydable (le manganese) s’enrichit a la surface suite a la formation des particules
d’oxydes, ce qui crée en méme temps une zone appauvrie en manganese jusqu’a une profondeur de
1,5 um environ. Le profil d’évolution de la concentration en manganese en profondeur a partir de la
profondeur du front de I'oxydation (oUu la concentration en manganése est minimale) caractérise la
diffusion de I’élément oxydable de I’alliage vers la surface. Une estimation du coefficient de diffusion

du manganese peut étre réalisée par une modélisation des profils de manganése en profondeur.

En appliqguant une modélisation simple a partir de la loi de Fick, nous écrivons pour l'intervalle

E<x< +0:

9%Mn

oMn 3
Dy~ (6, 0) = == (&) EQUATION 2-5

Avec ¢ la profondeur du front de I'oxydation, Dy, le coefficient de diffusion apparent 2 du
manganése a 800°C en m%/s, Mn la fraction massique du manganése, x la profondeur, et t le temps

de diffusion.

Les conditions aux limites sont les suivantes au front d’oxydation et dans le coeur de I'alliage :
Mn(oo,t) = Mn, EQUATION 2-6
Mn(¢,t) = Mn; EQUATION 2-7

En faisant I’hypothese d’un maintien isotherme (c’est-a-dire d’une diffusivité constante), I'équation

du profil de concentration est le suivant :

? Le coefficient de diffusion apparent ou global prend en compte I'ensemble des mécanismes de diffusion
(diffusion en volume, aux joints de grains et aux dislocations).
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Par la méthode des moindres carrés>®, nous avons optimisé le produit Dyt pour obtenir les profils

Mn(x,t) = Mny — (Mng — Mng) EQUATION 2-8

d’évolution de concentration du manganése en profondeur pour les 4 alliages de concentration
différente (Figure 2-38). Comme chaque profil d’évolution présente une largeur importante de trait
qui est due a l'incertitude de mesure par SDL, nous avons effectué trois optimisations, la premiere
sur le contour supérieur du nuage des points, la seconde sur le contour inférieur du nuage des points
et la derniére sur le profil moyen. Ceci permet d’estimer |'écart-type de nos résultats sur le produit
du coefficient de diffusion et du temps de diffusion (D, t) optimisé. Les valeurs de Dyt (en m?)
sont respectivement 1,75+0,62:10™, 2,50+0,65-10"%, 2,00+0,35-10™" et 2,30+0,34-10™** pour
I’échantillon FeMn0,5%, FeMn1%, FeMn1,5% et FeMn2%.

Notre traitement thermique n’étant pas isotherme, nous devons introduire une durée équivalente
teq POUr la montée en température. Le temps de diffusion t doit étre la somme de t,, et du temps
de maintien a 800°C (60 s). Pour pouvoir estimer t,,, nous aurions besoin des profils d’évolution de
concentration en manganese sur des échantillons recuits avec le méme cycle thermique interrompu
pendant la montée en température et le maintien. Comme nous n’avons que des échantillons recuits
dans les mémes conditions avec le méme temps de maintien de 60 s, nous adoptons ici la valeur
optimisée par Ollivier Leduc [3,45] avec les essais effectués dans les conditions comparables aux
notres. Ce temps équivalent t,, est de l'ordre de 40 s, ce qui donne un temps de diffusion t de

I'ordre de 100 s.

Les valeurs estimées du coefficient de diffusion sont présentées dans le Tableau 2-9. Comme les 4
échantillons ont subi le méme traitement thermique lors du recuit d’oxydation sélective, nous avons
gardé les mémes temps de diffusion t=100 s pour la modélisation des 4 profils. Le coefficient de
diffusion estimé augmente en moyenne légérement avec la concentration en manganese dans
I'alliage (sauf pour FeMn1%), mais reste a peu pres du méme ordre de grandeur. En faisant une
moyenne des valeurs de coefficient de diffusion du manganése, nous trouvons un coefficient de
diffusion apparent D,,,, de 2,1+0,5-107> m*s™". Il est légérement inférieur au coefficient de diffusion
estimé par Ollivier Leduc [3,45], qui est de 2,610,4:10 m*s™? pour un acier IFTi contenant

0,45%mass. de Mn, 0,074%mass. de Si et 0,049%mass. d’Al.

30 C’est-a-dire trouver les paramétres qui permettent d’obtenir la moyenne de (Mnmod—Mnexp)2 minimisée.
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FIGURE 2-38 : MODELISATION DU PROFIL DE MANGANESE EN PROFONDEUR

TABLEAU 2-9 : PARAMETRES DE MODELISATION DU PROFIL DE MANGANESE EN PROFONDEUR

Echantillon £ (nm) Mn; (%) Mny (%) Dmn(m?/s) t(s) Moy(Mnmea—Mnexp)?
FeMn0,5% 78 0,099+0,008  0,469+0,023  1,75+0,62:10 > 100 6,93+3,10-10
FeMn1,0% 153 0,239+0,022  0,969+0,034  2,50+0,65-10 ° 100 1,4740,61-10™"
FeMn1,5% 101 0,221#0,023  1,64040,045  2,00£0,35-10°° 100 3,75+1,84-10°%
FeMn2,0% 118 0,305+0,027  2,090+0,051  2,30+0,34-10 ° 100 5,02+2,39-10 %

2.2.4.3 DISCUSSION A PROPOS DE LA TRANSITION DE L’OXYDATION INTERNE A L’OXYDATION
EXTERNE

Comme suggéré par Wagner [47], dans le cas ou le processus qui gouverne la cinétique de croissance

serait la diffusion en volume de I'oxygene et des éléments d’alliage, on peut évaluer une fraction

molaire critique en élément d’addition M au-dessus de laquelle I'oxydation de I'élément M est

externe (Equation 1-22).

L'estimation de cette fraction molaire critique M; n’est cependant pas facile a cause des incertitudes
sur les valeurs des coefficients de diffusion de I'oxygene et du manganese, et aussi a cause de la

difficulté de I’estimation de la fraction volumique critique g;,.
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Dans le Tableau 2-10, nous avons recensé les valeurs des coefficients de diffusion de I'oxygéne et du
manganese trouvées dans la littérature, nous avons également reporté la valeur de Dy, que nous
avons estimée par la modélisation des profils de diffusion du manganese en profondeur caractérisés
par SDL. Nous pouvons introduire les valeurs maximales ou les valeurs minimales des coefficients de

diffusion dans I'Equation 1-22 pour estimer un intervalle des valeurs de M.

TABLEAU 2-10 : COEFFICIENTS DE DIFFUSION A 800°C DE L’'OXYGENE ET DU MANGANESE DANS LE FER

3 Coefficient de diffusion Drmax Drin Dimoy
Elément diffusé Réf.
(m2-s1) (m2-s-1) (m2-s1) (m2-s1)
8,01-10™" [81]
6,39-10 [18] i . .
o . - 6,39-10 8,01-10 2,7642,54-10
2,61-10 82
1,24-10°" [83]
9,06:10 *° [81]
6,41-107*° [18]
Mn 6,99-10*° [84] 2,60-10"° | 6,41-10"°®  1,40+0,91-10"
2,60-10"° (3,45]
2,14-10°"° Partie 2.2.4.2

Pour la fraction volumique critique g,,, Rapp [59] a présenté une valeur de 0,30 dans le cas de la
formation de I'oxyde de InO;;s, et cette valeur a été reprise par Mataigne et al. [18] et Ollivier
Leduc [3] dans I'estimation de M_ pour les aciers FeMn, FeSi, FeMnSi et IFTi. La méthode la plus
récente sur |'estimation de g;, est celle de Leblond en 2010 [60]. En utilisant I’Equation 1-28, nous
trouvons pour les alliages FeMn dans le cas de la formation de I'oxyde de MnO que la valeur de g,
est de 0,26. Cependant, d’aprés Leblond [60], sa méthode surestime la valeur de g, d'un facteur de

2. Sil'on tient a corriger cette erreur, la valeur de g,, serait de 0,13 dans notre cas.

En introduisant les valeurs maximales ou minimales des paramétres concernés dans I’Equation 1-22,
nous trouvons que la fraction molaire critique M se trouve dans l'intervalle de 0,25%mass. a
2,5%mass. en manganése pour les alliages FeMn (a un point de rosée de -37°C). C'est un bon ordre
de grandeur si on compare avec les valeurs calculées par Ollivier Leduc [3] : 1,50%mass. au point de

rosée de -40°C et 1,75%mass. au point de rosée de -37°C.

Cette estimation n’est cependant pas assez précise pour distinguer les mécanismes sur nos

échantillons de FeMn dont les concentrations s’étalent de 0,5% a 2%mass. en manganéese. Des
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études des mécanismes de germination et de croissance des particules d’oxydes avec une méthode

plus appropriée sont nécessaires pour mieux comprendre le phénomene.
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2.3 CONCLUSIONS DE LA PARTIE EXPERIMENTALE

En résumé, nous avons réalisé notre étude expérimentale de I'oxydation sélective pour 4 alliages
FeMn de différentes concentrations : 0,5%, 1%, 1,5% et 2%. Les recuits d’oxydation sélective sont
réalisés sous N,-5%H, avec un cycle thermique qui se déroule en trois phases: une montée en
température linéaire de la température ambiante jusqu’a 800°C a une vitesse de chauffe de 6°C-s™,
un palier a 800°C pendant 60s, et un refroidissement rapide qui agit comme une trempe pour les

réactions d’oxydation sélective avec une vitesse initiale de 7°C-s™.

Nous avons mis en évidence une ségrégation et un enrichissement du manganese vers la surface par
la technique SDL, qui prouve que |'oxydation sélective du manganeése a eu lieu sur nos échantillons
de FeMn recuits. L'observation a I'imagerie du MEB a confirmé la formation de particules sur la
surface de nos échantillons. A I'aide d’une technique de double réplique et de la diffraction des

électrons du MET, nous trouvons que les particules d’oxyde sont formées de MnO.

En associant la technique EBSD a I'imagerie du MEB, nous avons trouvé un lien entre 'orientation des
grains et la formation des particules. Les formes géométriques des particules d’oxydes sont
respectivement des cubes, des triangles (ou losanges) et polyédres sur les surfaces proches du plan
{100}, {110} et {111}, ce qui prouve I'influence de I'orientation des grains sur I'oxydation sélective des

alliages FeMn.

Par I'analyse des images MEB, nous avons pu quantifier les caractéristiques géométriques des
particules, comme la fraction de surface couverte par les oxydes et la distribution de diamétre des
particules sur les différents grains. Le taux de couverture par les oxydes sur I'échantillon FeMn2%
varie de 15% a 40% selon les grains quand celui mesuré sur I'échantillon FeMn1% varie de 10% a
25%. La taille moyenne des particules augmente en fonction de |'orientation des grains dans I'ordre
suivant : {100}<{111}<{110}. Par exemple pour I'échantillon FeMn1%, la taille moyenne des particules
en diametre équivalent est de 7313 nm sur les surfaces {100}, puis 151+1 nm pour les plans {111} et
234434 nm pour les {110}. Mais le taux de couverture ne varie pas dans le méme ordre:

{111}<{110}<{100} (11,2+1,6%, 13,7+0,3% et 20,5+1,2% dans le cas de I’alliage FeMn1% ).

Avec une concentration plus importante en manganese, la surface de l'alliage FeMn2% est plus
couverte que l'alliage FeMn1%, et nous constatons également une augmentation de la taille des
particules formées et une diminution de la présence de germes en comparaison avec |'alliage

FeMn1%.
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Par I'observation de la tranche de I'échantillon préparé a I'abrasion ionique, nous estimons que la
hauteur des particules d’oxydes est de I'ordre de 60 nm sur un échantillon de FeMn1% recuit a 800°C

pendant 60 s.

Enfin, par I'analyse de I'évolution de la concentration du manganése en profondeur (réalisée a I'aide
de la technique SDL), nous trouvons que le front de précipitation est trés proche de la surface (de 80
a 150 nm), et nous estimons un coefficient de diffusion du manganeése de 'ordre de 2,14-10" m?/s
en considérant un temps de diffusion de 100 s, ce qui reste cohérent avec les valeurs de la

littérature [3].

Nous avons effectué une estimation de la fraction molaire initiale en manganése M/ au-dessus de
laguelle I'oxydation du manganése doit étre externe. Nous trouvons que, a un point de rosée de
-37°C, M varie de 0,25%mass. a 2,5%mass. en manganése suivant les valeurs de coefficients de
diffusion et de fraction volumique critique g,, estimés par différents moyens. Cette estimation est
peu précise vis-a-vis de nos échantillons de FeMn dont les concentrations varient de 0,5% a 2%mass.

de manganese.

Pour une meilleure compréhension de I'ensemble de ces phénomeénes, les moyens expérimentaux
uniqguement ne sont plus suffisants a cause des limitations de capacité de mesure. Par exemple,
comme on peut a peine distinguer les particules de quelques nanomeétres sur la surface, il est tres
difficile de comprendre les mécanismes de formation élémentaires. Nous trouvons trés peu de
résultats expérimentaux dans la littérature sur les grandeurs physiques de diffusion en surface ou sur
I’énergie d’absorption de I'oxygéne en fonction de I'orientation des grains, qui peuvent étre des

. . . . s , . , . . N
parametres déterminants pour expliquer les différences d’oxydation d’une orientation des grains a

I'autre.

Nous avons donc envisagé de mettre en ceuvre des approches fondamentales et théoriques pour
estimer ces grandeurs physiques trés intéressantes afin d’essayer d’expliquer linfluence de

I'orientation des grains sur I'oxydation de surface.
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3 APPROCHES NUMERIQUES

Les études expérimentales nous ont permis de constater une influence de I'orientation des grains sur
la formation des particules d’oxydes de manganése pour les alliages binaires de FeMn recuits sous
N,-5%H, a 800°C. Nos études théoriques présentées dans ce chapitre ont donc pour objectif de
mettre en évidence les différences des grandeurs physiques caractéristiques de l'interaction

surfacique sur les différentes orientations.

Nous présentons, dans un premier temps, les méthodes de simulation atomique que nous avons
employées dans cette étude et la validation du schéma numérique choisi. Puis les résultats de nos
études sont présentés par la suite en deux parties : études de la réactivité surfacique et études de la

diffusion atomique en surface.

3.1 METHODE DE SIMULATION ATOMIQUE ET VALIDATION DU SCHEMA
NUMERIQUE CHOISI

Dans ce paragraphe, nous présentons, dans un premier temps, les théories de base sur lesquelles la
méthode de simulation atomique est fondée. Nous présentons ensuite le code de calcul
SIESTA [85,86] employé dans notre étude puis quelques approches de vérification et de validation de

la méthode, en comparant nos résultats aux données existantes de la littérature.

3.1.1 PRESENTATION DE LA METHODE

3.1.1.1 GENERALITES

Notre étude vise a mieux comprendre, a I’échelle atomique, les mécanismes de I'oxydation sélective
d’éléments d’alliage dans le fer. L'objectif sera donc de déterminer les structures atomiques de
différents systémes composés de fer, soluté et oxygene dans différentes configurations a I'équilibre

(géométries atomiques « optimisées ») en calculant leurs énergies.

Notre étude repose sur des calculs ab initio qui utilisent la théorie de la fonctionnelle de la densité
(DFT) [87]. Cette méthode consiste a substituer a la description par la fonction d’onde a plusieurs
électrons (qui entre dans I’équation de Schrodinger, impossible a résoudre analytiguement et méme
numériquement au-dela de quelques dizaines de degrés de liberté), une description par la densité
électronique dans la recherche de I'état fondamental d’'un systeme de N électrons. Dans la
formulation de Kohn et Sham [87], la DFT revient a résoudre un systeme d’équations mono-

électroniques (équations dites « de Kohn et Sham ») dont la solution fournit un état de méme
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énergie et de méme densité électronique que celles de I'état fondamental du systeme réel qui est
considéré a OK. Le potentiel effectif mono-électronique dans lequel les électrons sont plongés
comprend trois termes: le potentiel externe créé par les noyaux, le potentiel d’interaction
coulombienne entre paires d’électrons (Hartree) et un dernier terme, nommé potentiel d’échange-
corrélation, dont I'expression est inconnue et doit étre modélisée suivant plusieurs types

d’approximations.

Les fonctions d’onde, solutions de ces équations, s’obtiennent comme combinaisons linéaires de
fonctions formant une base de I'espace des états a un électron. On peut utiliser des bases d’ondes
planes (trés utilisées dans des calculs impliquant des conditions aux limites périodiques) ou des bases
dites localisées qui sont généralement des orbitales atomiques centrées sur chaque noyau atomique

du systéeme étudié.

Différentes méthodes d’approximation du potentiel d’échange-corrélation sont utilisées, parmi
lesquelles la LDA (Local Density Approximation) qui se fonde sur un modele de gaz d’électrons
homogeéne et la GGA (Generalized Gradient Approximation), dans laquelle on prend en compte la

variation locale de la densité électronique par son gradient.

Enfin, comme le nombre important d’électrons rend les calculs trés lourds, de nombreux codes ne
prennent en compte que les électrons de valence (pour le fer, par exemple, les électrons 3p° 4s” 3d°)
et utilisent des pseudo-potentiels pour tenir compte du potentiel créé par les coeurs ioniques
(noyaux et électrons de cceur). Cette approche de pseudo-potentiels part du principe que dans les
systéemes a étudier, seuls les électrons de valence participent a la formation des liaisons chimiques.
Cette approximation (dite de « coeur gelé ») consiste donc a regrouper les électrons de cceur avec
leur noyau afin de former un ion de cceur dont les états électroniques ne sont pas décrits
explicitement. Les pseudo-potentiels représentent en effet le potentiel effectif ressenti par les
électrons de valence (précisons que ce pseudo-potentiel est un opérateur non local, a la différence
de l'opérateur de potentiel). Nous utilisons ici des pseudo-potentiels a norme conservée de type
Troullier-Martins [88]. Ces pseudo-potentiels sont construits de fagon a reproduire exactement la
fonction d’onde « all-electron » (pour les niveaux de valence, les niveaux de coeur étant gelés) pour
chaque moment angulaire au-dela d’un certain rayon de coupure, choisi pour chaque moment
angulaire. Le rayon de coupure est généralement choisi au voisinage du dernier maximum de la
fonction d’onde « all-electron ». En-dega du rayon de coupure, la « pseudo-fonction d’onde » ne
reproduit pas la structure nodale de la fonction « all-electron » et adopte une structure plus douce,
qui conserve néanmoins la norme. Une fois les pseudo-fonctions d’onde construites, les pseudo-

potentiels associés sont déterminés par inversion des équations de Kohn-Sham pour chaque moment
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angulaire. Ainsi, a partir de chaque pseudo-potentiel correspondant a un moment angulaire donné,
on construit un opérateur non local qui est appliqué ensuite au systeme étudié. Le pseudo-potentiel
assure que la densité électronique est correctement reproduite au-dela des rayons de coupure, et
gue les niveaux d’énergie de valence correspondent également a ceux du calcul « all-electron », pour
I’'atome isolé. Dans le solide ou la molécule cependant, rien n’assure que ce sera le cas. L'usage des
pseudo-potentiels constitue donc une approximation. La qualité que présente un pseudo-potentiel a

reproduire fidélement le calcul « all-electron » est appelée « transférabilité ».

La DFT est trés utilisée en matiere condensée pour la reproduction ou la prédiction de propriétés
physico-chimiques variées car elle fournit énormément de renseignements sur le systéme étudié :
énergie totale, densité de charges (d’olu on peut déduire les degrés d’oxydation, la nature des liaisons
chimiques, etc.), le magnétisme, les phonons, les propriétés optiques, les dipbles et moments
multipolaires, etc. Au début limités aux calculs des petites molécules et des cristaux avec peu
d’atomes dans la maille élémentaire, les calculs DFT sont aujourd’hui appliqués a I'étude de
supercellules, surfaces, nano-fils. En particulier, I'adsorption de diverses especes chimiques sur la
surface du fer a fait 'objet de nombreuses études. Les surfaces (100) et (110) ont été étudiées en
détail car elles présentent des différences intéressantes : la surface (100) est peu dense par rapport a
la surface (110), qui est constituée d’une succession de plans denses. Il y a plus d’atomes par unité de
surface sur un plan (110) et la distance inter-plan est plus grande que dans le cas du plan (100)
(0,707a, contre 0,5ay, ap étant le parametre de maille). De ce fait, ces deux plans de surface
présentent des réactivités assez différentes vis-a-vis de diverses espéces atomiques (comme

I’'exemple de la Figure 3-2).

Jiang et Carter [89,90] ont étudié, grace aux méthodes DFT, I'adsorption et la diffusion de I'atome
hydrogéne dans un volume et sur les surfaces planes de (100) et (110) de fer-a (cubique centré). Par
I'analyse de la densité de charge d’électron, ils constatent que l'interaction H-Fe est trés covalente
dans le volume et aussi sur les surfaces de fer. lls ont pu déterminer le site d’insertion préférentiel de
I'atome hydrogéne dans le volume de fer-a et les sites préférentiels d’adsorption de |'atome
hydrogene sur les surfaces. lls ont trouvé que la dissolution de I’hydrogene dans le volume du fer-a
est endothermique, et I’"hydrogene reste préférentiellement dans les sites tétraédriques du réseau
cubique centré du fer-a. Les sites d’adsorption préférentiels sur les surfaces (100) et (110) sont
respectivement le site au-dessus du centre d’un carré formé par 4 atomes voisins de fer de la surface
Fe(100) (site « tétracoordinné », désigné « H » sur la Figure 3-1-(A)) et le site au-dessus du centre
d’un triangle formé par 3 atomes voisins de fer de la surface Fe(110) (site « tricoordinné », désigné
« TF » sur la Figure 3-1-(B)). lls trouvent une énergie d’adsorption de -0,38 eV sur la surface (100)

pour le site tétracoordinné, et une distance H-surface trés courte de 0,37 A, contre -0,71 eV sur la
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surface (110) sur le site tricoordinné, avec une distance H-surface de 1,46 A. Dans les deux cas, la
distance entre H et les atomes de fer du plan de surface est & peu prés constante (de 1,66 a 1,68 A).
En analysant les énergies de dissolution de I’'hydrogene dans le volume de fer-a, les énergies
d’insertion de I'hydrogene dans le deuxiéme plan en-dessous du plan de surface, et les énergies
d’adsorption de I'hydrogéne sur la surface du fer, les auteurs trouvent que I'atome d’hydrogene
reste plus facilement sur la surface du fer que dans le volume, ce qui est cohérent avec la mesure de
la faible solubilité de I'hydrogéne dans le fer pur. lls ont également étudié les trajectoires de diffusion
de I'hydrogene dans le volume. Ils ont trouvé que, dans le volume de fer-a, I'atome d’hydrogéne
diffuse d’un site tétraédrique a un autre site tétraédrique voisin par une trajectoire courbe, mais pas

par une ligne droite.

|
GDO
(A) SURFACE FE(100) (B) SURFACE FE(110)

FIGURE 3-1 : NOTATIONS DES SITES D’ADSORPTION DES ATOMES PAR JIANG ET CARTER [91]

Les mémes auteurs ont étudié I'adsorption et la diffusion de I'atome de carbone sur les surfaces de
fer a I'aide de la méthode DFT [91]. lls trouvent que I'atome de carbone est fortement lié aux atomes
de fer et préfére le site au-dessus du centre d’un carré formé par 4 atomes voisins de fer de la
surface Fe(100) (site désigné « H » sur la Figure 3-1-(A)) et le site au-dessus des ponts formés par
deux atomes de fer de deuxiemes voisins de la surface Fe(110) (site désigné « LB » sur la Figure 3-1-
(B)). lls ont pu constater que la distance interatomique du C-Fe est plus petite dans le cas de la
surface Fe(100) que de la surface Fe(110), I'atome de carbone est lié de facon plus forte sur la
surface (100) que sur la surface (110) : en effet, le carbone s’adsorbe sur la surface (100) sur le site
tétracoordinné avec une énergie d’adsorption de -8,24 eV, contre —7,77 eV sur la surface (110) sur le
site LB « long-bridge ». L’énergie d’adsorption plus forte dans le cas de la surface (100) s’explique par
la trés courte distance entre le carbone et les atomes de fer du deuxieme plan en-dessous de la
surface (I'atome de carbone fait en réalité 5 liaisons chimiques avec des atomes de fer contre
seulement 4 dans le cas de la surface (110)) (Figure 3-2). La barriere d’énergie pour la diffusion de
I’atome de carbone est de 0,96 eV sur la surface (110), qui est la surface plus dense, contre 1,45 eV
sur la surface (100). L'atome de carbone reste préférentiellement dans les sites octaédriques (Figure

3-3) dans les sous-couches de la surface comme dans le volume de fer pur. L’atome de carbone est
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plus stable dans les sous-couches de la surface Fe(110) que de la surface Fe(100) grace a une
relaxation plus importante (0,5 A) des atomes de fer vers I'espace dans le cas de surface Fe(110). Les
barriéres d’énergie de diffusion de I'atome carbone de la surface vers les sous-couches de Fe(100) et

Fe(110) sont respectivement 1,18 et 1,47 eV. lls prédisent que la formation du graphite peut étre

plus favorable sur la surface Fe(110) couverte de carbone que Fe(100).

(A) SURFACE FE(100) (B) SURFACE FE(110)

FIGURE 3-2 : POSITION STABLE DE L’ATOME DE CARBONE SUR LES SURFACES DE FE(100) ET FE(110)
(L’ATOME EN BLANC EST L’ATOME DE CARBONE ET L’ATOME EN GRIS EST L’ATOME DE FER) [91]
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FIGURE 3-3 : SITES OCTAEDRIQUE DANS LE FER-ALPHA [89]

Spencer et al. [92] et Todorova et al. [93] ont étudié I'adsorption de I'atome de soufre sur les
surfaces de fer-a par la méthode DFT. Le site d’adsorption préférentiel sur Fe(110) est au-dessus du
centre du losange formé par 4 atomes voisins de fer sur la surface Fe(110) (site « Long-Bridge »,
équivalent du site « LB » sur Figure 3-1-(B), énergie d’adsorption -5,82 eV). Sur la surface (100), le

soufre s’adsorbe sur le site tétracoordinné avec une énergie de —6,10 eV. Les barrieres d’énergie
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pour la diffusion sont de 1,20 eV et 0,51 eV sur les surfaces (100) et (110) respectivement. Malgré
une modification de la structure électronique de la surface, on constate que la structure et les

propriétés des plans en-dessous de la surface restent inchangées.

En complément des études sur I'adsorption et la diffusion des atomes individuels dans le volume et
sur les surfaces de fer, les méthodes DFT ont été également utilisées dans les études de I'adsorption
dissociative des molécules de gaz comme CO [94], H,S [95], et O, [96] sur les surfaces correspondant
a différentes orientations cristallographiques. Blonski et al. [96] ont étudié I'adsorption dissociative
de la molécule O, sur les surfaces de Fe(110) et Fe(100) préalablement recouvertes d’oxygene ou
non. Jiang et Carter [94,95] ont étudié I'adsorption et la dissociation de CO et H,S sur la surface

Fe(110). Les sites préférentiels d’adsorption des molécules sur les surfaces ont été déterminés.

Les études citées ci-dessus ont été réalisées a I'aide de différents logiciels utilisant la DFT (SIESTA,

ABINIT, VASP).

3.1.1.2 LE LOGICIEL DE CALCUL SIESTA

Le logiciel SIESTA (Spanish Initiative for Electronic Simulation with Thousands of Atoms) [85,86]
effectue la résolution auto-cohérente des équations de Kohn-Sham [87] en développant les parties
périodiques des fonctions d’onde sur une base d’orbitales atomiques numériques (ce sont donc des
fonctions localisées). Ces orbitales sont obtenues par une résolution préalable des équations de
Kohn-Sham sur des atomes isolés. SIESTA ne traite explicitement que les électrons de valence par le
biais de pseudo-potentiels (de type Troullier-Martins [88] dans notre étude). Nous utilisons la
fonctionnelle GGA-PBE [97] pour I'énergie d’échange-corrélation car cette fonctionnelle est connue
pour fournir des résultats satisfaisants dans le calcul des énergies de liaison, d’adsorption et de

cohésion, qui sont les parameétres physiques que nous souhaitons obtenir dans ce travail.

De nombreuses études ont utilisé le code SIESTA pour calculer des systémes contenant du fer, par
exemple : propriétés électroniques et magnétiques de dimeres, en volume et sur la
surface (100) [98], amas cristallins comportant de 2 a 17 atomes de fer [99], stabilité et mobilité de
défauts dans le fer [100], structure et propriétés magnétiques du fer [101], et ségrégation de He dans

un joint de grains du fer [102].

3.1.1.3 MISE EN CEUVRE DU CODE
Pour mettre en ceuvre un calcul avec le code SIESTA, il faut décrire un schéma numérique qui

contient essentiellement 4 catégories d’information :
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(i) les pseudo-potentiels, définis par les rayons de coupure des « pseudo-fonctions d’onde »
(3.1.1.1) et les électrons traités dans la valence ;

(ii) la base®' de fonctions sur laquelle les fonctions d’ondes de Kohn et Sham seront
développées ;

(iii) la configuration géométrique des atomes dans le systéeme avec ou sans optimisation libre
de la taille de cellule élémentaire de calcul®;

(iv) les critéres numériques de convergence, comme par exemple la force maximale tolérée

sur chaque atome apres optimisation de la géométrie.

Dans notre étude, nous effectuons essentiellement nos calculs avec trois éléments chimiques : le fer,
le manganeése et I'oxygene. Les électrons de valence que nous avons pris en compte pour chacun de
ces éléments et les bases des orbitales utilisées qui en résultent sont présentés dans le Tableau 3-1.
Notons que les électrons de semi-coeur 3p sont systématiquement pris en compte pour le

manganese et le fer, en raison de la présence des oxydes de ces éléments dans nos simulations.

TABLEAU 3-1 : PARAMETRES DE BASE ET ORBITALES DE VALENCE PRISES EN COMPTE

Elément Orbitales de valence Bases utilisées

Fe 3p®4s” 3d° 3p : double dzéta
4s : triple dzéta
3d : triple dzéta + polarisation
4p : simple dzéta

Mn 3p° 4s? 3d° 3p : double dzéta
4s : triple dzéta
3d : triple dzéta + polarisation
4p : simple dzéta

(0] 252 2p* 2s : double dzéta

2p : triple dzéta + polarisation

*' Une base en chimie quantique est un ensemble de fonctions utilisées afin de créer des orbitales
moléculaires, qui sont développées comme des combinaisons linéaires de telles fonctions avec des poids ou
coefficients a déterminer. Ces fonctions sont habituellement des orbitales atomiques, mais des bases
composées d'ondes planes jusqu'a une longueur d'onde de coupure sont également utilisées.

2 Le code SIESTA répéte systématiquement la cellule élémentaire de calcul dans les trois dimensions de
I’espace. On peut choisir d’optimiser ou pas la taille de cette cellule élémentaire selon I'objectif de I’étude. Par
exemple, Il faut optimiser la taille de cette cellule élémentaire, dans le cas ol on souhaite connaitre les
parameétres de maille d’'un matériau en volume. Cependant, pour les calculs de surface ou les molécules
isolées, on a besoin d’imposer un espace de vide suffisamment grand pour éviter les interactions des atomes
avec ceux qui sont dans les cellules voisines, dans ce cas, il faut donc fixer la taille de cette cellule élémentaire.
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En ce qui concerne les critéres de convergence, les structures atomiques sont optimisées par un
algorithme de gradient conjugué, jusqu’a ce que les composantes cartésiennes des forces soient
toutes inférieures a 0,04 eV/A, et la zone de Brillouin des divers systémes étudiés est maillée

suffisamment finement pour obtenir une valeur convergée de I'énergie totale a 0,01 eV pres.

3.1.2 VALIDATION DE LA METHODE

Avant de calculer les grandeurs physiques inconnues qui nous intéressent, il est indispensable de
vérifier et valider les schémas numériques choisis avec le calcul de grandeurs physiques connues (sur

des systémes simples) et de comparer nos résultats avec les résultats disponibles dans la littérature.

Afin de sélectionner les grandeurs physiques pertinentes pour la validation de notre méthode,
revenons sur |'objectif de ce travail qui est d’étudier les mécanismes de formation des oxydes des
éléments d’addition comme le manganése sur la surface du fer. Nous avons donc choisi de tester nos
schémas numériques sur trois propriétés physiques : (i) les énergies de formation des oxydes en
volume, qui prouvent qu’on simule de fagon raisonnable la réactivité des éléments métalliques avec
I’'oxygéne ; (ii) les énergies de surface du fer pur avec différentes orientations, qui montrent qu’on
simule correctement les surfaces; (iii) I'énergie de formation d’une lacune dans un volume qui

permet de vérifier le comportement de nos simulations en présence de défauts ou de dopants.

Pour chacune des grandeurs physiques ciblées, il faut tout d’abord établir les équations chimiques
pour identifier quels sont les calculs élémentaires a effectuer, puis on réalise un par un tous les
calculs nécessaires pour obtenir les énergies totales minimisées de chaque systéme stable et on en
déduit, par la différence d’énergie entre I'état final et I'état initial, I'énergie associée a I'’équation
chimique choisie. Enfin nous comparons ce que nous obtenons avec les données que nous trouvons

dans la littérature.

3.1.2.1 ENERGIE DE FORMATION DE FEO ET MNO
Nous avons tout d’abord validé notre schéma numérique en calculant I'énergie de formation des

oxydes de fer et de manganeése suivant les équations chimiques suivantes :

1 AE EQUATION 3-1
Fe(a)+§02—>FeO(s) Q

1  AE .
Mn(cfc) + 3 0, > MnO(s) EQUATION 3-2

D’aprés ces équations, il faut, pour obtenir les énergies de formation de ces oxydes, effectuer
5 calculs élémentaires : 4 calculs en volume pour le fer, le manganeése et leurs oxydes et un calcul de

la molécule de dioxygéne dans le vide. Dans les paragraphes suivants, nous présentons tout d’abord
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brievement ces calculs élémentaires des corps purs, puis les résultats de I'énergie de formation des

oxydes.

Pour le fer pur, nous avons effectué le calcul d’'une structure cubique centrée (Figure 3-4), en
adoptant une maille cubique et un motif formé de deux atomes. Le code SIESTA répeéte cette cellule
dans les trois directions en remplissant tout I'espace de la structure cubique centrée. Le parametre
de maille que nous trouvons, en minimisant I'énergie du systéme, varie de 2,836 a 2,896 A, avec une
configuration de calcul plus ou moins fine. En bon accord avec la valeur expérimentale de
2,867 A [103] (erreur relative de +1%, Tableau 3-2). En utilisant la méthode LDA (plutot que GGA),
nous trouvons un parameétre de maille de 2,79 A. Cette sous-estimation est caractéristique de cette

approximation.

FIGURE 3-4 : STRUCTURE CUBIQUE CENTREE DU Fe PUR

La courbe donnant la densité d’états électronique en fonction de I'énergie est également correcte et
en treés bon accord avec les calculs de lzquierdo et al. [98], comme le montre la Figure 3-5 qui
compare notre schéma a celui de la littérature [98]. Nous calculons également le moment
magnétique du fer en volume: nous trouvons une valeur de 2,45 ug>, en bon accord avec la

littérature (2,22 pg [104]).

3 Notons que le moment magnétique atomique calculé par SIESTA est obtenu a partir des populations de
Mulliken des différentes orbitales, a la différence de la plupart des codes de calcul ab initio ou il est obtenu par
intégration de la magnétisation sur une sphére entourant les atomes.
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FIGURE 3-5 : COMPARAISON DES DENSITES D'ETATS>* DU FE PUR EN VOLUME SIMULEES AVEC DIFFERENTES
METHODES D’APPROXIMATIONS DE STRUCTURE DE BANDE AUTOUR D’UN ATOME : (A) NOTRE RESULTAT,
LES BASES UTILISEES SONT PRESENTEES DANS LE TABLEAU 3-1 ; (B) LES RESULTATS DE LA LITERATURE [87]
AVEC LES BASES DE MODELISATION DES ORBITALES MOLECULAIRES DE TBLMTO (TIGHT-BINDING LINEAR
MUFFIN-TIN ORBITAL), SZSP (SIMPLE DZETA) ET DZSP (DOUBLE DZETA)

** La densité d'états électronique décrit le nombre d'états par intervalle d'énergie a chaque niveau d'énergie
qui sont préts a étre occupés. Les valeurs sont généralement des nombres d’états par unité d’énergie (unité de
mesure en eV). Cependant, vu que le nombre d’états total dépend la taille du systéme, les valeurs absolues
varient d’un systéme a I'autre sans normalisation, mais la forme de courbe reste similaire.
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Pour I'oxyde de fer, nous avons réalisé le calcul d’une structure cubique a faces centrées (Fm3m,
Tableau 2-2) de formule hypothétique FeO (alors que I'on sait que, dans la wiistite réelle, le rapport
O/Fe est toujours supérieur a 1 et que cette wistite est thermodynamiquement instable pour des
températures inférieures a 848K) dans laquelle un ordre antiferromagnétique est imposé. Le
parameétre de maille trouvé (4,312 A) est du méme ordre de grandeur que la valeur expérimentale
(4,312 A 3 750°C [65]). On notera une légére distorsion (9,6°) de la maille stable trouvée par rapport
a la structure cubique a faces centrées parfaite, en accord avec la distorsion rhomboédrique
observée expérimentalement a basse température (distorsion associée a I'ordre antiferromagnétique

de type AF Il du composé).

FIGURE 3-6 : STRUCTURE CUBIQUE A FACES CENTREES DU FeO

Le manganése métallique existe, a la pression atmosphérique, sous différentes formes cristallines
dénommeées a, B, y et 6. La structure a (appelée aussi structure A12), de groupe d’espace I-43m, est
une structure bcc complexe a 29 atomes par maille primitive, stable a température ambiante. Elle est
antiferromagnétique en-dessous de 95 K. La structure B (structure A13), de groupe d’espace P4,32,
est également une structure complexe. Les structures y (fcc) et & (bcc), plus simples, sont stables
uniguement a haute température (entre 1364 et 1410 K pour la phase y, et entre 1410 et 1450 K
pour la phase 8), mais peuvent malgré tout étre stabilisées a température ambiante par épitaxie sur
un substrat [105—-107]. La phase y a en particulier été obtenue par épitaxie sur GaAs(001) [106]. Dans

notre étude, nous avons choisi comme référence cette structure y (Figure 3-7).
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FIGURE 3-7 : STRUCTURE CUBIQUE A FACES CENTREES DU Mn
Cette structure y du manganése a déja été étudiée par calculs ab initio par différents auteurs :

(i). Les calculs LSDA® de Jing et al. [105] fournissent pour le Mn fcc un paramétre de maille
d’équilibre de 3,4 3 3,5 A. La structure est non magnétique en-dessous de 3,65 A tandis qu’un
ordre magnétique apparait au-dela.

(ii). Les calculs LSDA de Fuster et al. [108] fournissent également une structure non magnétique
en-dessous de 3,85 A et magnétique au-dela.

(iii). Sakuma [109] calcule le paramétre de maille d’équilibre a 3,75 A.

La valeur expérimentale du paramétre de maille du Mn fcc est de 3,65 A [106]. Cette structure y du
manganése n’étant stable qu’a haute température, la question de son magnétisme ne se pose pas
expérimentalement. Il a été choisi ici de considérer comme référence la structure fcc du Mn dans son

état non magnétique.

Nous trouvons en GGA-PBE pour cette structure fcc (groupe d’espace Fm-3m, structure Al) un
parameétre de maille d’équilibre de 3,60 A, proche de la valeur expérimentale (3,65 A). Un calcul
complémentaire effectué avec SIESTA en LSDA (en régénérant un pseudo-potentiel LDA du Mn)
fournit un parameétre de maille de 3,50 A (en accord raisonnable avec Jing et al. [105]). Pour
confirmation, nous avons effectué un calcul de cette méme structure fcc du manganése non
magnétique avec le code ABINIT®, dans le formalisme PAW? et dans les deux approximations : en

GGA-PBE, nous trouvons un parametre de maille de 3,58 A et en LSDA un parameétre de maille de

*LSDA (« Local Spin-Density Approximation ») est une méthode d’approximation du potentiel d’échange-
corrélation autre que la notre qui est le GGA-PBE (« Generalized Gradient Approximation - Perdew-Burke-
Ernzerh »).

% Le code ABINIT emploie également la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) comme le code SIESTA.
Mais ABINIT utilise les bases d’ondes planes tandis que SIESTA utilise les bases localisées.

T\, (« projector augmented wave method ») est un type de bases d’ondes planes pour décrire la densité de
charge de valence (le noyau et les électrons de coeurs sont modélisés par les approximations de pseudo-
potentiel comme le GGA et le LDA).
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3,50 A, en excellent accord avec les résultats donnés par SIESTA dans ces deux approximations, ce qui
nous conforte dans la stabilité et la qualité de notre schéma numérique basé sur des orbitales

localisées.

Pour I'oxyde de manganese MnO, nous avons également imposé la structure cubique a faces
centrées (Figure 3-8) et un ordre antiferromagnétique. MnO est un oxyde paramagnétique a haute
température, de structure cubique de type NaCl (groupe d’espace Fm-3m, parametre de maille
4,444 R [69]), et présentant un ordre antiferromagnétique a basse température (sa température de
Néel est de 118K, [110]) s’"accompagnant d’une distorsion rhomboédrique (groupe d’espace R-3m).
La structure antiferromagnétique la plus stable est la structure dite AF Il, dans laquelle les moments
magnétiques des ions Mn sont ferromagnétiquement couplés dans les plans (111), et les plans (111)
sont antiferromagnétiquement couplés les uns avec les autres. C'est cet ordre que nous avons
imposé dans le calcul. La distorsion rhomboédrique prend la forme d’'une compression le long de
I'axe [111], faisant passer les angles de 90° dans la structure cubique a 90,62° (Shaked et al. [111])
dans la structure rhomboédrique. Le parameétre de maille que nous avons trouvé est égal a 4,527 A,
proche de la valeur expérimentale (4,444 A [69]). La surestimation est de +1,8%, caractéristique de la

GGA.

FIGURE 3-8 : STRUCTURE CUBIQUE A FACES CENTREES DU MnO

Le Tableau 3-2 rassemble les structures et les parametres des mailles cubiques des solides.
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TABLEAU 3-2 : STRUCTURES ET PARAMETRES DE MAILLE DES SOLIDES

Paramétre de maille (A)

Solide Structure
Notre résultat Littérature
Fe Cubique centrée 2,836 ; 2,896 2,867 [103]
FeO Cubique a faces centrées 4,312 4,312 [65]
Mn Cubique a faces centrées 3,060 3,065 [106]
MnO Cubique a faces centrées 4,527 4,444 [69]

Nous avons aussi calculé les moments magnétiques des deux oxydes antiferromagnétiques. Dans
FeO, le moment magnétique du fer est égal a 3,59 U, et le moment magnétique du manganése dans

MnO est égal a 4,77 us.

Les valeurs d’énergies de formation de FeO et MnO calculées par la méthode GGA-PBE sont
rassemblées dans le Tableau 3-3 et comparées a des résultats calculés par la méthode de
I'approximation de la densité locale (LDA), et a des valeurs expérimentales de I'enthalpie de
formation des oxydes données par Barin [112,113]. Les valeurs expérimentales de I'enthalpie de
formation sont des données obtenues a 298K, tandis que la méthode DFT permet d’obtenir des
estimations & OK. L’Equation 3-3 permet d’estimer la différence des enthalpies de formation & OK et
298K pour la réaction décrite dans I’Equation 3-1. On suppose que la capacité calorifique a pression
constante ne dépend pas de T dans ce calcul. On trouve une différence entre I'enthalpie de
formation a OK et 298K (AH z9sx) — AHox)) de 0,17kl/mol, qui est négligeable devant AH ) (=-287
kJ/mol).

1 8
AHoky = Cpreo) X AT(9-208) + AH(208k) + (Cp(re) + ECp(OZ)) X AT (298-0) EQUATION 3-3

avec AHy) I'enthalpie de formation de FeO a la température T ; Cy) la capacité calorifique a pression

constante de M ; et ATr;57 la différence de température (T,-T,).

TABLEAU 3-3 : ENERGIES DE FORMATION DES OXYDES DE FER ET DE MANGANESE [KJ/MOL]

Oxyde GGA-PBE LDA Expérience (298K) [112,113]
FeO -287 -272 =272
MnO -392 -380 -385
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Les deux méthodes (GGA-PBE et LDA) donnent des résultats voisins et tres proches des valeurs

expérimentales [112,113].

Bien que le calcul ab initio des énergies de formation des oxydes FeO et MnO donne des résultats en
bon accord avec I'expérience, il faut noter que la LDA et la GGA ne reproduisent pas correctement la
structure électronique de ces deux oxydes, qui sont des isolants a gap de Mott (gap 3d-3d). La GGA
fournit bien une structure électronique isolante pour MnO (en bon accord avec la
littérature [110,114]) mais le gap est de type transfert de charges (O 2p — Mn 3d). Quant a FeO, on le
calcule métallique en GGA et non isolant, en bon accord avec ces mémes auteurs [110,114]. Une
meilleure description de la structure électronique ne pourrait sans doute étre obtenue qu’en
employant des méthodes plus sophistiquées pour décrire les électrons 3d, fortement corrélés dans
ces deux matériaux (LDA+U, GGA+U). Par ailleurs, I'énergie de formation expérimentale de MnO

prend pour référence le Mn a et non le Mn y comme dans notre calcul.

3.1.2.2 ENERGIES DE SURFACE DU FER
Sachant que, dans notre étude, nous allons nous intéresser essentiellement aux phénomenes qui se
produisent sur la surface, il est important de vérifier initialement que notre méthode nous permet de

calculer correctement les énergies de surface du fer.

Comme le code SIESTA répete la cellule de base dans les trois directions de I'espace, nous utilisons,
pour les calculs de surface, une maille contenant quelques plans atomiques surmontés d’une
épaisseur de vide assez importante (17A) pour que soit évitée l'interaction des cellules dans la

direction verticale (Figure 3-9 et Figure 3-10).

CERTAINE EPAISSEUR
DE VIDE

POUR LES CALCULS DE
SURFACE

DES COUCHES D'ATOMES
AVEC UNE STRUCTURE
CRISTALLOGRAPHIQUE DONNEE

FIGURE 3-9 : SCHEMA REPRESENTATIF D'UNE CELLULE DE BASE DANS LES CALCULS DE SURFACE
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FIGURE 3-10 : REPETITION DE LA CELLULE DE BASE DANS LES TROIS DIRECTIONS A L'INFINI

Le principe des calculs est expliqué sur la Figure 3-11 : on calcule la différence entre les énergies de
deux systémes, I'un formé d’un certain volume de solide et I'autre du méme volume coupé en deux

par une surface. Cette différence est égale a 2 fois I'énergie de surface considérée.

AE=2xE

surface

—

SOLIDE EN VOLUME CREATION DE DEUX SURFACES
EN COUPANT LE VOLUME EN DEUX

FIGURE 3-11 : PRINCIPE DE BASE DES CALCULS DE L'ENERGIE DE SURFACE DES SOLIDES

Nous avons tout d’abord cherché quel était le nombre de plans nécessaires a prendre en compte
dans la cellule pour obtenir une valeur correcte de I'énergie de surface, la durée de calcul

augmentant considérablement avec la taille du systéme, et donc avec ce nombre de plans. Les
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résultats sont présentés dans la Figure 3-12 pour les plans cristallins {100}, {110} et {111}. On voit que
I’énergie de surface converge vers une valeur a peu prés constante lorsqu’on augmente le nombre de

plans dans nos calculs : 6 plans pour {100}, 4 plans pour {110} et 5 plans pour {111} (si on souhaite

une précision de 107 eV/A?).

3,2

3,1

/"_"\»

3,0

(4/m?)

2,9

—=— SURFACE {100}
2,8

\ —#— SURFACE {110}
2,7

\l & —o0— SURFACE {111}
2,6 :..E

ENERGIE DE SURFACE

2,5

2,4
2 3 4 5 6 7 8
NOMBRE DE PLANS

FIGURE 3-12 : ENERGIE DE SURFACE DU FE {100}, {110} ET {111}

Le Tableau 3-4 compare les résultats de nos calculs a ceux, théoriques et expérimentaux®®, trouvés
dans la littérature [115—-121]. Nous remarquons que nous surestimons de 10% environ les énergies
de surface du fer par rapport aux résultats de la littérature mais les tendances de variation sont les

mémes : les énergies de surface des plans {100} et {110} sont trés proches, tandis que I'énergie de

surface du plan {111} est 0,3 J/m? plus grande.

TABLEAU 3-4 : ENERGIES DE SURFACE DU FER [J/mz]

Résultats de la littérature

Orientation de surface Nos résultats (pour 4 plans)
[115-121]
{100} 2,67 2,35+0,10
{110} 2,67 2,33+0,08
{111} 2,96 2,66+0,05

38 . . era s ; . .
On trouve essentiellement deux types de résultats dans la littérature pour les énergies des monocristaux de
fer a OK : les résultats théoriques qui sont obtenus par les calculs basés sur la chimie quantique ou qui sont

estimés a partir des valeurs expérimentales de I'énergie de surface du fer liquide a la température de
fusion [121].
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Nous avons vérifié également les moments magnétiques du fer dans nos résultats. Le Tableau 3-5
présente les valeurs des moments magnétiques du fer dans les calculs des surfaces avec 7 plans
atomiques. On constate que les moments magnétiques des plans 1 et 7, qui sont les plans de surface,
sont plus élevés que ceux des plans 2 a 6, qui se trouvent a l'intérieur du matériau. Ceci est en tres
bon accord avec les travaux d’Ostroukhov et al. [122], qui montrent que les moments magnétiques
des atomes de fer sont plus élevés sur le premier plan de la surface par rapport a ceux qui se

trouvent dans le volume plus loin de la surface.

TABLEAU 3-5 : VERIFICATION DES MOMENTS MAGNETIQUES DU FER

N° de Plan Fe(100) Fe(110)
7 3,25 2,85
6 2,51 2,55
5 2,55 2,49
4 2,51 2,50
3 2,55 2,52
2 2,51 2,58
1 3,25 2,85

D’une maniére générale, la convergence des calculs de systemes comprenant des surfaces est trés
lente, ce qui nous a obligés a utiliser des facteurs de mixing trés faibles pour la convergence des
cycles auto-cohérents de structure électronique. Le calcul bati sur une cellule comportant 4 plans
atomiques nous donnant un résultat correct avec une erreur de 0,01 eV/A? sur I'énergie de surface
en comparaison au calcul avec 7 plans atomiques, c’est cette cellule que nous adopterons dans la
suite. C'est un bon compromis entre précision et temps de calcul. Nous avons également vérifié que
la cellule a 4 plans orientée {100} présente une augmentation des moments magnétiques de surface

semblable a celle de la cellule a 7 plans.

3.1.2.3 ENERGIE DE FORMATION D’UNE LACUNE DANS LE FER PUR
Nous avons voulu calculer I'énergie de formation d’une lacune dans un volume de fer : elle est égale
a 2,32 eV/atome (soit 223 kJ/mol), valeur obtenue en utilisant une supercellule de 16 atomes (maille

conventionnelle de la structure cubique centrée doublée dans les trois directions).

Nous devons cependant préciser le schéma utilisé pour calculer cette énergie : on enléve un atome
de fer d’un site et on replace I'atome enlevé dans le systéme, avec I'énergie d’'un atome du réseau

(c’est-a-dire que I'on procéde a nombre d’atomes constants) :
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f _ s
Elacune - Etot(15 atomes+1 lacune) ~ 15/16Et0t(16 atomes) EQUATION 3-4

0oU, Etot(15 atomes+1 lacune) désigne I'énergie d’une supercellule dans laquelle un atome de fer a été

Oté, et Etor(16 atomes) €St I'énergie d’une supercellule sans défaut.

Malgré un schéma légérement différent, employé par les expérimentateurs pour définir I'énergie de
lacune, qui consiste a enlever un atome d’un site du réseau pour le placer en surface, notre résultat
de simulation est assez proche de la valeur expérimentale de I'énergie de formation de lacune qui est
de 2,0 eV/atome [123]. Comme la nature de la surface en question est importante dans le deuxiéme
schéma habituellement employé par les expérimentateurs, il est difficile d’utiliser le méme schéma
dans les simulations atomiques, du fait que I'on doit préciser la structure cristalline de la surface

considérée qui varie d’une terminaison a l'autre.

3.1.3 CONCLUSIONS DE LA VALIDATION DE LA METHODE DE SIMULATION

Les différents résultats que nous avons présentés visaient a s’assurer que le schéma numérique
choisi dans ce travail donnait des résultats satisfaisants et comparables a ceux de la littérature. On
peut dire que le schéma de calculs, qui utilise la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT),
permet d’obtenir des résultats en bon accord avec la littérature. Nous notons cependant que, pour
nos systéemes dont le fer est un élément majeur, les durées de calcul sont tres importantes, ce qui
nous interdira, dans notre premiere approche, de modéliser des systemes dont les mailles

comprennent un grand nombre d’atomes.

-121-



Approches numériques

3.2 ETUDES DE LA REACTIVITE SURFACIQUE

Dans ce paragraphe, nous présentons les résultats de simulation concernant la réactivité surfacique,
comme l'adsorption de I'oxygene sur la surface, I'extraction des atomes métalliques de la surface

pour différentes orientations, et I'estimation de I'énergie d’oxydation.

Deux séries de calcul ont été effectuées, I'une avec un parameétre de maille de 2,896 A, I'autre avec
un paramétre de maille de 2,836 A, de fagon a encadrer la valeur expérimentale qui est de 2,865 A
(Tableau 3-2). Les deux séries de calculs n’aboutissent pas a des différences significatives, les
résultats montrés ci-apres correspondent a la deuxiéme série. Les résultats de la premiére série sont
donnés dans I’Annexe E, ainsi que les résultats correspondant a un slab de 6 plans pour les deux

terminaisons (100) et (110).

3.2.1 ADSORPTION D’UN ATOME D’OXYGENE SUR LES SURFACES PARFAITES DU FER

L’énergie d’adsorption dissociative d’'un atome d’oxygene sur la surface est la variation d’énergie due
a la création d’une liaison chimique entre I'atome d’oxygéne et les atomes de fer de la surface apres
avoir brisé la molécule O, dont provient 'atome d’oxygene. Elle peut étre calculée avec le bilan

présenté ci-dessous :

1
Surface parfaite de fer + = Molécule O,
2 EQUATION 3-5

AE
— Surface avec un atome d'oxygéne adsorbé

Avec nos simulations ab-initio, nous calculons la variation d’énergie AF a partir des énergies totales
du systéme avant et aprés adsorption, c’est-a-dire que I'énergie d’adsorption dissociative est la
différence d’énergies entre la surface avec I'atome d’oxygene adsorbé et la surface parfaite plus la

moitié de I'énergie de la molécule O, isolée.

Eads = AE = Etot(surface avec atome d’oxygéne adsorbé) — Etot(surface parfaite)
1 EQUATION 3-6

2 Etot(molécule de dioxygeéne isolée)

Etant donnée la présence de différents minima locaux d’énergie potentielle de la surface a I’échelle
atomique, I'énergie d’adsorption differe d’un site d’adsorption a I'autre. Cette partie est consacrée a
étudier les différents mécanismes élémentaires d’adsorption dans I'objectif de mettre en évidence la

différence de comportements d’adsorption de I'oxygéne sur les différentes orientations de surface.
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3.2.1.1 ADSORPTION D’UN ATOME D’OXYGENE SUR LA SURFACE {100} DU FER

Pour la surface {100} dont la maille est un carré simple, par raison de symétrie, on peut imaginer trois
positions de haute symétrie pour 'adsorption de I'atome d’oxygéne. Comme le présente la Figure
3-13, ces positions sont : (i) au-dessus d’un atome de fer en surface, position nommée T (pour top) ;
(ii) au-dessus de la ligne entre deux premiers voisins en surface, position nommée B (pour bridge) ; et

(iii) au-dessus du centre de la maille carrée, position nommée H (pour hollow).

~ "
m Qg

FIGURE 3-13 : SITES D'ADSORPTION AU-DESSUS D'UN PLAN {100} DU FER (VUE DE DESSUS)

Afin d’obtenir un temps de calcul raisonnable pour nos simulations, nous avons choisi d’effectuer les
calculs de I'adsorption de I'atome d’oxygene sur la surface {100} du fer avec une cellule contenant 4
plans de fer et d’une largeur de 2x2 fois la maille élémentaire de la surface {100} et 17 A de vide au-
dessus (Figure 3-14). Dans ce cas, comme cette cellule est répétée dans les 3 directions, nous
déposons un atome d’oxygene par 4 mailles élémentaires de la surface {100} et la concentration de
I'oxygene en surface est donc assez importante. Pour estimer I'erreur sur I'énergie d’adsorption
provoquée par cette concentration élevée d’oxygene par rapport a une concentration plus diluée,
nous avons effectué aussi quelques calculs avec une cellule élargie horizontalement d’une largeur de

3 par 3 fois la maille élémentaire de la surface {100} (Figure 3-14).
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L 17 A DE VIDE

-

4 COUCHES D'ATOMES FE

(A) VUE GLOBALE DE CELLULE

(B) MAILLE 2x2 (c) MAILLE 3x3

FIGURE 3-14 : CELLULES DE CALCUL DE BASE (A REPETER DANS LES TROIS DIMENSIONS)

La Figure 3-15 présente les positions des atomes obtenues par nos simulations, avec les
comparaisons des distances interatomiques fer-oxygene et les distances oxygene-plan de surface.
Nous trouvons que la distance fer-oxygéne varie entre 1,67 (position T) et 2,06 A (position H). Sur la
position H, qui est le site d’adsorption le plus stable sur la surface {100}, I'atome d’oxygene est trés
proche du plan de la surface avec une distance de 0,76 A (ce résultat est proche de celui trouvé pour

I'adsorption d’hydrogéne par Jiang et Carter [89]).

(A) PosITION T (B) PosITION B (c) PosiTioN H

FIGURE 3-15 : DISTANCES INTERATOMIQUES ET DISTANCES OXYGENE-SURFACE SUR FE {100}
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Les résultats des énergies d’adsorption de I'atome d’oxygéne que nous avons obtenues avec nos
simulations sur la surface {100} pour ces différentes positions sont listés dans le Tableau 3-6. On voit
que l'erreur sur les résultats entre les calculs effectués avec des cellules de différentes tailles est
inférieure a 3%. Les résultats obtenus avec la maille 2x2 ont donc convergés avec une précision

raisonnable.

TABLEAU 3-6 : ENERGIE D'ADSORPTION DISSOCIATIVE SUR LES DIFFERENTS SITES D'ADSORPTION SUR LA
SURFACE FE {100}

Energie d’adsorption (eV par atome oxygéne)

Position %Erreur
Maille 2x2 Maille 3x3
T -2,10 - -
B -3,28 -3,47 3%
H -4,01 -4,09 1%

En comparant ces résultats, nous trouvons que I'énergie d’adsorption £.4s est plus importante sur la
position H que sur les deux autres sites d’adsorption. Cela signifie que le site le plus stable pour
I’adsorption de I'atome d’oxygene sur la surface {100} du fer alpha est la position H, dont I'énergie
d’adsorption dissociative est égale a -4,01 eV/atome d’oxygéne. Notons que, dans cette position,

I’atome d’oxygene se trouve a une distance trés faible de la surface (0,76 A).

3.2.1.2 ADSORPTION D’UN ATOME D’OXYGENE SUR LA SURFACE {110} DU FER

Toujours par raison de symétrie, au-dessus de la surface {110} dont la maille est un rectangle centré
(Figure 3-16), nous pouvons repérer, quatre positions de haute symétrie comme sites d’adsorption
de I'oxygeéne : ces positions sont : (i) au-dessus d’un atome de fer de surface, position nommée T
(pour top) ; (ii) au-dessus de la ligne entre les deux premiers voisins en surface, position nommée SB
(pour short bridge) ; (iii) au-dessus de la ligne entre les deux deuxiémes voisins en surface, position
nommée LB (pour long bridge); (iv) au-dessus du centre de gravité du triangle formé par les trois
atomes les plus proches les uns des autres en surface, position nommée TF (pour three fold). Le site
T étant manifestement instable (une seule liaison avec un atome de surface), nous nous sommes

limités au calcul des trios sites SB, LB et TF.
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FIGURE 3-16 : SITES D'ADSORPTION AU-DESSUS D'UN PLAN {110} DU FER

202
1,89 A
11“ I %

(A-1) posITION TF VUE DE DESSUS (A-2) posiTioN TF VUE DE FACE

1,83A
1,83A

(B-1) POSITION SB VUE DE DESSUS (B-2) POSITION SB VUE DE FACE

2,15A -
/ :

1,054 |

1,90 A

—

2,15A

(C-1) PosITION LB VUE DE DESSUS (C-2) posITION LB VUE DE FACE

FIGURE 3-17 : DISTANCES INTERATOMIQUES ET DISTANCES OXYGENE-SURFACE SUR FE {110}
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Les énergies d’adsorption d’'un atome d’oxygene sur une surface {110}, obtenues avec nos
simulations pour les différentes positions, sont listées dans le Tableau 3-7. On voit que Eigs est plus
importante sur la position LB que sur les deux autres positions. Cela signifie que la position la plus
stable de I'adsorption de I'atome d’oxygéne sur la surface {110} du fer alpha est la position LB, dont

I’énergie d’adsorption dissociative est égale a -3,71 eV/atome d’oxygéne.

TABLEAU 3-7 : ENERGIE D'ADSORPTION DISSOCIATIVE DANS LES DIFFERENTS SITES D'ADSORPTION SUR LA
SURFACE FE {110}

Position Energie d’adsorption (eV par atome d’oxygéne)
TF -3,67
SB -3,16
LB -3,71

Les comparaisons des distances interatomiques fer-oxygéne et les distances oxygéne-plan de surface
sont schématisées dans la Figure 3-17. La distance fer-oxygéne varie entre 1,83 et 2,15 A, et la

distance oxygéne-plan de surface varie entre 1,05 et 1,38 A.

3.2.1.3 COMPARAISON DE L’ADSORPTION DE L’ATOME D’OXYGENE SUR LES DIFFERENTES
ORIENTATIONS

En prenant I'exemple des surfaces {100} et {110} du fer, nous essayons de mettre en évidence la

différence de comportement de I'adsorption de I'atome d’oxygéne sur les différentes orientations de

surface.

L’énergie d’adsorption de I'atome d’oxygene est égale a —4,01 eV par atome d’oxygéne sur la surface
{100} dans le site le plus stable et a —-3,71 eV par atome d’oxygéne sur la surface {110}. Ceci signifie
que la liaison est légerement plus forte entre I'atome d’oxygene et la surface {100} qu’avec la
surface {110}. L’atome d’oxygéne est donc susceptible de s’adsorber avec une plus grande stabilité

sur la surface {100} que sur la surface {110}.

Ces résultats sont en bon accord avec les calculs ab initio de Btonski et al. [96], qui trouvent -3,47 et
-3,44 eV/atome d’oxygéne respectivement pour les surfaces {100} et {110}, avec une concentration

en oxygene plus faible que pour nos simulations.

On voit également que la distance entre I'atome d’oxygene et le plan de surface est beaucoup plus

faible sur la surface {100} que sur la surface {110}. Par contre la distance interatomique fer-oxygene
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est toujours de 'ordre de 2 A dans les deux positions stables (2,06 A pour la position H de la surface

{100} et 1,9 4 2,15 A pour la position LB de la surface Fe{110}).

Nous constatons donc |'existence de différences notables de I'énergie d’adsorption de I’atome
d’oxygene sur les surfaces de différentes orientations. Nous pouvons dire aussi que les atomes
d’oxygene sont susceptibles d’avoir des mobilités différentes sur les différentes orientations de

surface, et nous en discuterons plus en détails dans la partie sur la diffusion atomique (Partie 3.3).
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3.2.2 EVOLUTION DE LENERGIE D’ ADSORPTION DE L’OXYGENE EN FONCTION DU DEGRE

D’OXYDATION POUR {100}

Dans cette partie, nous nous sommes intéressés a mettre en évidence I'évolution de I'énergie
d’adsorption de I'oxygene en fonction du degré d’oxydation. Pour ce faire, nous augmentons le

nombre d’atomes d’oxygene adsorbés sur des sites d’adsorption voisins.

Toujours dans l'intention de limiter le temps de calcul, nous prenons la cellule de 4 plans de fer avec
une largeur de 2x2 mailles élémentaires de surface et 17 A de vide (Figure 3-14-A). Les positions de
I’'atome d’oxygeéne que nous avons choisies pour cette série de calculs sont présentées dans la Figure

3-18.
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(A) 1 ATOME D’OXYGENE POUR 4 MAILLES ELEMENTAIRES DE LA SURFACE
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(B-1) 2 ATOMES D’OXYGENE POUR 4 MAILLES ~ (B-2) 2 ATOMES D’OXYGENE POUR 4 MAILLES

POSITIONS DIAGONALES POSITIONS VOISINAGES

o o o

(C) 3 ATOMES D’OXYGENE POUR 4 MAILLES (D) 4 ATOMES D’OXYGENE POUR 4 MAILLES

FIGURE 3-18 : POSITIONS DES ATOMES D’OXYGENE POUR L’ETUDE DU DEGRE D’OXYDATION SUR LA
SURFACE {100}

Nous avons calculé les énergies d’adsorption dissociative en considérant que chaque atome
d’oxygene adsorbé provient d’une molécule de dioxygene initialement. Le bilan et la formule de

calcul sont les suivants :
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n
Surface parfaite du fer + > 0,(molécule de dioxygene)
EQUATION 3-7

!

— Surface avec n atomes d'oxygéne adsorbés

1 !
Eads—disso = ZAE

1

_ EQUATION 3-8
n

[Etot(surface avec n atomes d'oxygéne adsorbés)

n
- Etot(surface parfaite) — E X Etot(molécule de dioxygéne)]

TABLEAU 3-8 : ENERGIE D'ADSORPTION SUR FE {100} EN FONCTION DE LA CONCENTRATION EN OXYGENE

ADSORBE
Taux de recouvrement Energie d’adsorption dissociative
Nombre d’oxygénes adsorbés
(% des sites stables) (eV par atome oxygéene)
1 25% -4,01
2(diagonale) 50% -3,87
2(voisinage) 50% -3,85
3 75% -3,70
4 100% -3,60

L'énergie d’adsorption par atome devient de plus en plus faible lorsque la concentration de I'oxygéne

en surface augmente. Pour confirmer cet effet, nous avons calculé la variation d’énergie d’adsorption

étape par étape, c’est-a-dire, I'énergie d’adsorption du N°™ atome d’oxygéne sur une surface

contenant N-1 atomes d’oxygene déja adsorbés. Le bilan et la formule de calcul sont les suivants et

les résultats sont présentés dans le Tableau 3-9.

Surface avec (n — 1) atomes d'oxygeéne adsorbés

1
+ > 0, (molécule de dioxygeéne) EQUATION 3-9

!

— Surface avec n atomes d'oxygéne adsorbés

_ !
Eads—disso = AE

= Etot(surface avec n atomes d'oxygéne adsorbés)
_E EQUATION 3-10

tot(surface avec (n—1) atomes d’ oxygéne adsorbés)

1

2 Etot(molécule de dioxygene)
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TABLEAU 3-9 : EVOLUTION DE L'ENERGIE D'ADSORPTION EN FONCTION DU DEGRE D'OXYDATION DE LA
SURFACE {100}

. Energie d’adsorption dissociative
N°™ atome d’oxygéne adsorbé
(eV/atome d’oxygeéne)

1° -4,01
28me -3,69
3eme -3,40
4°me -3,29

Ces résultats prouvent de nouveau que I'énergie d’adsorption diminue en valeur absolue lorsque le
degré d’oxydation de la surface initiale augmente. Il est de plus en plus difficile d’adsorber un atome
supplémentaire (bien que la réaction reste trés exothermique). Par la suite, on étudie I'influence des

éléments d’addition comme Mn sur cette évolution de réactivité surfacique avec I'oxygene.

3.2.3 INFLUENCE DE MN SUR L’ADSORPTION DE L’OXYGENE SUR LA SURFACE DU FER

Nous avons étudié l'influence de la présence de manganeése sur |'adsorption de I'oxygene en dopant
le plan de la surface ou le plan de subsurface (premier plan atomique sous le plan de surface) avec
des atomes de manganese. Nous avons calculé I'énergie d’adsorption de I'oxygene sur une telle
surface. Puis nous I'avons comparée a I'énergie d’adsorption de I'oxygene sur les surfaces parfaites

de fer pur.

A cause d’une durée de calcul importante, nous prenons toujours la cellule de 4 plans de fer avec une
largeur de 2x2 mailles élémentaires de surface et 17 A de vide (Figure 3-14). Nous remplagons
progressivement les atomes de fer par des atomes de manganese en substitution, en surface ou en

subsurface.

3.2.3.1 ADSORPTION DE L'OXYGENE EN PRESENCE DE IVIN SUR LE PREMIER PLAN DE LA SURFACE DU
Fer {100}

Pour étudier I'influence de la présence du manganese sur le premier plan de la surface {100}, nous

avons comparé I'énergie d’adsorption entre les trois cas présentés sur la Figure 3-19 : (a) I'adsorption

de I'oxygéne sur une surface parfaite de fer dans la position la plus stable (configuration calculée

précédemment) ; (b) I'adsorption de I'oxygéne sur la surface avec un atome de manganese en

substitution pour 4 mailles élémentaires de la surface ; (c) 'adsorption de I'oxygéne sur la surface

avec deux atomes de manganese en substitution pour 4 mailles élémentaires de la surface.
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(A) SANS DOPANT (8) 1 MN POUR 4 MAILLES (c) 2 MIN POUR 4 MAILLES

FIGURE 3-19 : POSITIONS DES ATOMES DE MANGANESE SUR LA SURFACE {100} (VUE DE DESSUS)

Pour les surfaces dopées de manganese (Figure 3-19-b et c), la référence de I'état initial avant
oxydation est la surface parfaite avec le manganése (mais sans oxygene). Les bilans et les formules de

calcul sont les suivants :

1
Surface dopée de Mn + = 0,(molécule de dioxygeéne)
2 EQUATION 3-11

!

— Surface dopée de Mn avec 1 atome d'oxygéne adsorbé

_ !
Eads—disso = AE

= Etot(surface dopée de Mn avec un atome d' oxygéne adsorbé) EQUATION 3-12
1

- Etot(surface dopée de Mn) — 2 Etot(molécule de dioxygéne)

Les résultats obtenus sont présentés dans le Tableau 3-10. Nous n’observons finalement pas de
différence significative entre les 3 configurations de la Figure 3-19. Cela signifie que la présence de
manganese en substitution sur la surface {100} n’influence pas I'adsorption d’oxygene sur la surface
{100} de maniere significative. Ce ne sont donc pas des différences d’énergie d’adsorption d’oxygene
qui explique I'oxydation sélective puisque I'atome d’oxygéne ne montre pas de préférence pour le
manganese dans ces conditions. Nous devons continuer a chercher a comprendre les mécanismes

atomiques de |’oxydation sélective en complétant nos études.

TABLEAU 3-10 : INFLUENCE DU MN PRESENT SUR LE PREMIER PLAN DE LA SURFACE {100} DU FER SUR
L’ENERGIE D’ADSORPTION DISSOCIATIVE DE L’OXYGENE

Energie d’adsorption dissociative
Nombre d’atomes de manganése par cellule
(eV par atome d’oxygene)

0 -4,01
1 -4,03
2 -3,92
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La Figure 3-20 compare les distances interatomiques fer-oxygéne et manganese-oxygene et les

distances oxygéne-plan de surface pour les 3 configurations de la Figure 3-19.

(A) SANS DOPANT (B) 1 ATOME DE MANGANESE (C) 2 ATOMES DE MANGANESES

POUR 4 MAILLES POUR 4 MAILLES

FIGURE 3-20 : DISTANCES INTERATOMIQUES ET DISTANCES OXYGENE-SURFACE SUR LES SURFACES Fe {100}
DOPEES DE MN

La distance manganése-oxygene varie entre 2,13 et 2,25 A, les liaisons fer-oxygéne mesurent
toujours 2,06 A. La distance oxygéne-manganése est plus élevée que la distance oxygéne-fer. Nous
observons un léger décalage au-dessus du plan de surface des atomes de manganése, et une

diminution de la distance oxygéne-plan de surface en présence de manganése.

3.2.3.2 ADSORPTION DE L’OXYGENE EN PRESENCE DE IMIN SUR LE PREMIER PLAN SOUS LA SURFACE
pu FER {100}
Nous avons étudié également l'influence du manganése présent en subsurface (c’est-a-dire sur le

premier plan atomique sous la surface) sur I'adsorption de I'oxygene en surface.

La Figure 3-21 montre la position de I'atome de manganese dans notre simulation. La référence de
I’état initial avant I'oxydation pour ce calcul est la surface parfaite sans oxygene avec le manganése

présent en subsurface.

________ o o
‘ ,,,,,,,,,,,,,,,,,,, '

(A) VUE DE DESSUS (B) VUE DE FACE

FIGURE 3-21 : POSITIONS DES ATOMES DE MANGANESE EN SUBSURFACE DU FE {100}
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Le bilan et la formule de calcul pour I'énergie d’adsorption dissociative sont les suivants :

1
Surface dopée de Mn + = 0,(molécule de dioxygeéne)
2 EQUATION 3-13

El
— Surface dopée de Mn avec 1 atome d'oxygéne adsorbé
Eqas—aisso = AE'

= Etot(surface dopée de Mn avec un atome d' oxygéne adsorbé) EQUATION 3-14
1

- Etot(surface dopée de Mn) — 2 Etot(molécule de dioxygéne)

Nous trouvons -4,03 eV par atome d’oxygene pour |'énergie d’adsorption dissociative de la molécule
de dioxygene. La Figure 3-22 présente les distances manganése-oxygene, fer-oxygene et oxygene-

plan de surface.

(A) SANS DOPANT (B) AVEC 1 MANGANESE EN SUBSURFACE

FIGURE 3-22 : COMPARAISON DES DISTANCES INTERATOMIQUES SUR LES SURFACES Fe{100} AVEC MN EN
SUBSURFACE

En comparant avec la maille de fer sans manganése, nous trouvons que la présence de manganése
en subsurface n’a pas d’influence significative sur I’énergie d’adsorption d’un atome d’oxygene sur la
surface {100}. Par contre, nous observons une légere différence des distances interatomiques
oxygeéne-plan de surface. La distance oxygéne-manganeése est légerement plus faible (2,24 A) que la
distance entre I'oxygeéne et I'atome de fer en subsurface (2,36 A). L'atome d’oxygéne est plus prés de
la surface lorsqu’un atome de manganése se trouve en subsurface que dans la maille de fer sans

dopant.
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3.2.4 EXTRACTION DES ESPECES METALLIQUES SUR LES DIFFERENTES ORIENTATIONS

Aprées avoir étudié I'adsorption de I'oxygéne sur la surface dans différentes conditions de dopage au
manganese, nous nous sommes intéressés a I'énergie d’extraction des especes métalliques sur les
différentes orientations. Pour que les particules d’oxydes des éléments d’addition puissent croitre
sur la surface, il faut de I'oxygene dans I'atmosphére qui vient réagir avec les atomes de la surface,
mais il faut aussi que les éléments métalliques sortent de la surface et viennent s’intégrer dans les
particules d’oxydes. Afin d’essayer de comprendre et de quantifier ces mécanismes, nous avons
effectué des simulations sur I'extraction des atomes de manganeése et de fer des surfaces {100} et

{110} du fer.

3.2.4.1 EXTRACTION DES ESPECES METALLIQUES DE LA SURFACE {100} DU FER

L'approche que nous avons adoptée pour évaluer I'énergie d’extraction est la suivante : un atome
d’une surface parfaite est arraché, ce qui crée une lacune métallique en surface, et il est adsorbé
ailleurs sur la surface parfaite (3 une distance supposée infinie de la lacune de surface). Plus

concretement, les bilans utilisés pour le fer et le manganése sont schématisés dans la Figure 3-23.

Fe {100} (Fe) + Fe{100} Fe
Fe)

- Fe{100} — +  Fe{100}
Lacune
(A) EXTRACTION DE L’ATOME DE FE
Fe{100} Mn) + Fe{100} e
?
AE Fe{100} = +  Fe{100}
Lacune

(B) EXTRACTION DE L’ATOME DE MIN

FIGURE 3-23 : REPRESENTATION SCHEMATIQUE DE L'EXTRACTION DES ESPECES METALLIQUES (FE ET MN)

A partir de ces schémas, nous estimons |'énergie d’extraction des espéces métalliques en calculant
les énergies totales de chaque systeme. Nous utilisons toujours la cellule de 4 plans de fer avec une
largeur de 2x2 mailles élémentaires de surface et 17 A de vide (Figure 3-14). Pour les surfaces
parfaites et la surface avec une lacune, les configurations géométriques sont uniques. Par contre,
pour les calculs de I'atome métallique sur la surface {100}, il existe plusieurs sites d’adsorption
possibles. Nous avons donc effectué les simulations pour les trois sites caractéristiques de la surface
{100}, c’est-a-dire pour les positions H, B, et T que nous avons définies précédemment (Figure 3-13).

Les résultats de ces calculs sont présentés dans le Tableau 3-11.
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TABLEAU 3-11 : ENERGIE D'EXTRACTION DES ESPECES METALLIQUES SUR LA SURFACE {100}

Energie d’extraction

Elément Position
(eV par atome métallique)
H 1,38
Fe B 2,66
T 3,43
H 1,62
Mn B 2,32
T 2,63

Le site H (« Hollow ») étant le plus stable des trois, c’est bien slr celui qui donne I'énergie
d’extraction la plus faible dans les deux cas. Il est surprenant que I’énergie pour extraire un atome de
Fe (1,38 eV) soit plus faible que celle pour extraire un atome de Mn (1,62 eV). Cela sous-entend que
I'atome de Mn serait plus stable dans la matrice de fer que Fe lui-méme. Pour vérifier ce résultat,
nous avons calculé I'énergie de mélange Fe/Mn dans le volume du fer. Pour ce faire, nous calculons
I’énergie d’une supercellule de fer pur (16 atomes) en volume puis I'énergie de la méme supercellule
dans laquelle un atome de Fe a été remplacé par un atome de Mn (cela correspond a un taux de
substitution de 6,25%). L'énergie de mélange est obtenue en retranchant a cette derniére énergie
I’énergie de Mn dans le volume par atome de manganése plus 15/16 de I’énergie de la supercellule

de Fe pur (Equation 3-15).

Emélange

= Etot(l atome de Mn en substitution dans un volume de Fe—a avec 15 atomes de Fe)

1 EQUATION 3-15

- E Etot(un volume de Mn—y avec n atomes de Mn)

15

- E Etot(un volume de Fe—a avec 16 atomes de Fe)

On obtient une énergie négative de -0,32 eV avec I'approximation GGA-PBE. En revanche, le méme
calcul effectué dans I'approximation LDA fournit une énergie de mélange positive de +0,20 eV. Dans
le premier cas (GGA-PBE), il est favorable de former le mélange a partir des métaux purs (résultat en
cohérence avec les énergies d’extraction ci-dessus). Dans le second cas (LDA), cela colite de I'énergie
de former le mélange, ce qui est en meilleur accord avec I'expérience (I’enthalpie de mélange Fe/Mn
est positive, +24 kJ/mol) et avec les calculs LDA de Mirzoev et al. [124] (+23,7 ki/mol). Méme s'il est

attendu que la GGA soit plus appropriée que la LDA pour la description des énergies
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d’adsorption [125], la LDA donne de meilleurs résultats dans le cas de la description de I'énergie de
mélange Fe/Mn et nous obtenons avec la GGA des énergies d’extraction peu précises mais du méme

ordre de grandeur.

3.2.4.2 EXTRACTION DES ESPECES METALLIQUES DE LA SURFACE {110} DU FER

Le principe de calcul de I'énergie d’extraction d’un atome de la surface {110} reste le méme que sur
la surface {100}, avec une configuration de la surface qui est différente. Nous partons toujours des
surfaces parfaites et nous arrachons un atome de la surface pour le mettre ailleurs au-dessus de la
surface parfaite, en laissant une lacune. Pour la configuration avec I'atome métallique déposé sur la
surface, nous avons effectué les calculs pour les quatre sites caractéristiques de la surface {110}
(Figure 3-16), soit les positions T, TF, SB et LB. Les résultats de ces calculs sont présentés dans le

Tableau 3-12.

La position préférentielle des atomes de fer et de manganése est le site LB (énergie d’extraction la
plus faible). Dans le cas présent, il est plus facile d’extraire un atome de manganése (0,83 eV) qu’un
atome de fer (1,89 eV) de la surface {110}, contrairement au cas de la surface {100}. La probabilité
que les atomes de manganese sortent du plan de la surface est plus élevée que pour le fer. La
concentration en manganeése qui diffuse sur la surface est certainement supérieure a la

concentration en fer.

TABLEAU 3-12 : ENERGIE D'EXTRACTION DES ESPECES METALLIQUES SUR LA SURFACE {110}

Energie d’extraction

Elément Position
(eV par atome métallique)
T 2,33
TF 1,96
Fe
SB 2,18
LB 1,89
T 1,00
TF 0,84
Mn
SB 0,88
LB 0,83

3.2.5 ENERGIE D’OXYDATION DE SURFACE ET FORMATION DES OXYDES

Aprés avoir montré que I'adsorption dissociative de I'oxygéne n’est pas particulierement favorisée

par la présence de manganése en substitution sur la surface, nous nous sommes intéressés a étudier
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I’oxydation d’un atome métallique sur la surface avec I'hypothése qu’il interagit avec une molécule
d’oxygene et qu’il s’integre dans une particule d’oxyde en volume. Le bilan imaginé est schématisé ci-

dessous :

Fe{100} ? + o

140,
AE  Fe{100} + @0
_)
FeOenvolume
(A) OXYDATION DE L’ATOME DE FER DE LA SURFACE
'?
Fe{100} -+ m
150,
AE  Fe{100} + Mn 0]
H
MnOenvolume

(B) OXYDATION DE L’ATOME DE MANGANESE DE LA SURFACE

FIGURE 3-24 : BILAN DE L'OXYDATION DE L'ATOME METALLIQUE SUR LA SURFACE

Ce bilan néglige I'énergie d’interface entre la particule d’oxyde qui se forme et la surface du fer, ainsi

que I'énergie de surface des particules d’oxyde.

Nous avons réalisé ces calculs sur les surfaces {100} et {110}, avec les sites préférentiels des atomes
de fer et de manganése comme état initial : la position H sur la surface {100} (Figure 3-13) et la
position LB sur la surface {110} (Figure 3-16). Les calculs des oxydes en volume ont déja été
présentés dans la partie 3.1.2.1. Les résultats obtenus pour I'énergie d’oxydation définie a partir des

bilans de la Figure 3-24 sont présentés dans le Tableau 3-13.

TABLEAU 3-13 : ENERGIE D'OXYDATION D'UN ATOME METALLIQUE SUR LES DIFFERENTES SURFACES

Energie d’oxydation

Surface Elément Position
(eV par atome métallique)

Fe H -3,16

{100}
Mn H -4,16
Fe LB -3,42

{110}
Mn LB -4,00
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L'oxydation de I'atome de manganése est toujours plus favorable que celle de I'atome de fer. Ceci
reste cohérent avec ce que I'on trouve dans la partie expérimentale. Les calculs mettent en évidence
I’oxydation sélective du manganése pour les aciers contenant du manganese. Si I'on prend comme
état de départ un atome inséré dans la surface plutét qu’'un atome adsorbé, on obtient les mémes
tendances (il suffit pour cela d’ajouter les énergies d’extraction calculées précédemment): sur la
surface {100}, I'énergie d’oxydation du fer est de —-1,78 eV contre -2,54 eV pour Mn, tandis que sur la

surface {110}, elle est de —-1,53 eV pour le fer et -3,17 eV pour Mn.

Il existe une légere différence entre les différentes orientations. L’écart entre I'énergie de I'oxydation
de I'atome de fer en surface et celle du manganése est plus élevé sur la surface {100} que sur la
surface {110}. En revanche, cette différence s’inverse lorsque I'on prend comme état de départ

I'atome inséré dans la surface.

3.2.6 CONCLUSIONS DE L’ETUDE DE REACTIVITE SURFACIQUE

Nos calculs ont mis en évidence les résultats suivants :

(i) Les sites d’adsorption d’oxygene sont la position H pour la surface {100} du fer et la
position LB pour la surface {110} du fer ;

(ii) L'adsorption de I'oxygéne est plus forte sur la surface {100} que sur la surface {110} ;

(iii) La présence de Mn en surface ou en subsurface n’a pas d’influence significative sur
I’énergie d’adsorption dissociative de I'oxygene ;

(iv) Il est plus favorable d’oxyder un atome de Mn qu’un atome de Fe de la surface, en
considérant comme état final les oxydes volumiques (FeO et MnO). Ceci est di a la forte

valeur de I'énergie de formation de MnO par rapport a celle de FeO.
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3.3 ETUDES DU REGIME DE DIFFUSION ATOMIQUE

La réactivité de surface permet d’aboutir a la germination hétérogene des particules, mais la vitesse
de croissance dépendra aussi de la mobilité des éléments concernés, c’est-a-dire que la vitesse de

réaction peut étre limitée par la diffusion volumique ou surfacique des éléments.

Dans ce chapitre, nous présentons les résultats des simulations concernant la mobilité des atomes en
volume et en surface. Nous estimons les barriéres d’énergie des phénomeénes de diffusion sur les
différentes orientations pour essayer de comprendre les différences entre les oxydes qui se forment

sur les différentes orientations.

3.3.1 DIFFUSION INTERNE (DIFFUSION EN VOLUME)

Quand on parle de la diffusion dans le volume d’un solide cristallin, on distingue essentiellement
deux mécanismes : le mécanisme lacunaire et le mécanisme interstitiel [126]. Dans notre cas, nous
étudions et comparons la diffusion des atomes de fer, de manganése et d’oxygene dans le volume du
fer-a. Etant donnée la taille de ces éléments par rapport a I'espace disponible au sein du réseau des
atomes du fer, le mécanisme de diffusion du fer et du manganése dans le volume de fer est un

mécanisme lacunaire. La diffusion de I'oxygene obéit désormais a un mécanisme interstitiel.

Dans le cas d’une diffusion lacunaire, I'atome diffuse par des sauts atomiques en échangeant sa
position avec le site vide voisin, appelé lacune voisine. Le mécanisme nécessite donc la présence de
lacunes dans le volume du solide cristallin pour que la diffusion lacunaire soit possible. Par
convention, I'énergie de diffusion que I'on détermine comprend deux parties : I'énergie de formation
des lacunes dans la matiére et I'énergie d’activation (de migration) des atomes se déplagant vers une

lacune voisine. Cette relation est exprimée par I’équation suivante :
Eq=E +E, EQUATION 3-16

avec E; I'énergie de diffusion lacunaire, E;I'énergie de formation d’une lacune dans la matiére, et E,,

I’énergie de migration de I'atome par les sauts atomiques vers le site vide voisin.

L’énergie de formation d’une lacune dans le volume de fer- a est de 2,32 eV par lacune créée (valeur
obtenue avec une cellule de calcul de 2x2x2 fois la maille élémentaire de fer-a — c’est-a-dire une
lacune est créée parmi 16 sites du réseau cristallin de fer-a, paragraphe 3.1.2.3.). Il reste donc a
déterminer I'énergie de migration des atomes de fer, de manganeése et d’oxygeéne dans le volume de

fer-a, afin de pouvoir estimer I'énergie de diffusion de ces trois éléments par mécanisme lacunaire.
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Pour déterminer la barriere d’énergie de migration d’'un atome vers une lacune voisine dans le
volume du fer-alpha, nous avons effectué une série de calculs en plagant I'atome qui diffuse a
différents endroits sur le chemin de migration, qui est la droite tracée entre la position de la lacune
et la position initiale de I'atome qui diffuse. Comme le montre la Figure 3-25, I'atome diffuse a partir
de sa position initiale (w = 0) en suivant I'axe (ow) vers la position initiale de la lacune (w =d =
av/3/2, avec a : paramétre de maille). Le chemin de diffusion est divisé en six parties par cinq
positions de transition (w =d/6,d/3,d/2,2d/3,5d/6). On calcule I'évolution de I'énergie du
systeme (AE) sur ces cing positions par rapport a I'énergie du systéme initial (Figure 3-26), ou bien
I’énergie du systeme final avec les positions de I'atome ayant diffusé et de la lacune inversées mais

qui possedent a priori la méme énergie que la configuration de départ.

Ey \ -
A Y

w=5d/6

w=2d/3
w=d /2 .

w=d/3

. w=d/6
w=0

FIGURE 3-25 : POSITIONS CALCULEES DANS L'ETUDE DE LA MIGRATION DES ATOMES

PAR LE MECANISME LACUNAIRE DANS LE VOLUME DE FER-ALPHA

(A) POSITION DE DEPART (B) POSITION DE cOL

FIGURE 3-26 : PRINCIPE DE CALCUL DE LA BARRIERE D'ENERGIE DE MIGRATION LACUNAIRE
DANS LE VOLUME DE FER-ALPHA

Pour obtenir un bon compromis entre temps de calcul et précision, nous avons estimé les énergies
de migration en volume avec une cellule de 2x2x2 mailles élémentaires (répétées dans les trois

dimensions). Une lacune est présente pour 16 sites dans le réseau cristallin de fer-alpha.
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Les résultats confirment que, par raison de symétrie, la position a mi-chemin (w =d/2 = a\/§/4)
est I'endroit le plus difficile a passer (position de col). La différence d’énergie du systéme entre la
configuration a mi-chemin (w = d/2 = a+/3/4) et la configuration de départ est donc la barriere
d’énergie de migration que nous cherchons. Cette barriere d’énergie est de 0,65 eV par atome

diffusé dans le cas de I'autodiffusion de fer.

Nous avons effectué également les calculs d’énergie de migration du manganése et de I'oxygéne®
dans le volume du fer-a. Les résultats de barriere d’énergie de migration sont présentés dans le

Tableau 3-14, avec les résultats de I'autodiffusion du fer.

TABLEAU 3-14 : BARRIERE D'ENERGIE DE MIGRATION DANS LE VOLUME DE FER-ALPHA

Barriére d’énergie de migration lacunaire dans le volume

Elément
(eV par atome diffusé)
Fe 0,65
Mn 0,50
o 0,16

En appliquant 'Equation 3-16 pour calculer les énergies de diffusion lacunaire, et en prenant les
résultats de I'énergie de formation d’une lacune, nous pouvons déduire les barrieres d’énergie de

diffusion du fer, du manganése et de I'oxygéne dans le volume du fer-a (Tableau 3-15).

TABLEAU 3-15 : BARRIERE D'ENERGIE DE DIFFUSION DANS LE VOLUME DE FER-ALPHA

Barriére d’énergie de diffusion lacunaire dans le volume

Elément
(eV par atome diffusé)
Fe 2,97
Mn 2,82
(0] 2,48

Dans le cas de la diffusion interstitielle de I'oxygene, I'atome diffuse par des sauts atomiques entre
deux positions stables voisines. Comme le montre la Figure 3-27, nous avons effectué plusieurs

simulations pour trouver la position stable de I'oxygene en interstitielle. Les positions calculées sont

39 . . , \ , . . " , , . .
La diffusion de I'oxygeéne par le mécanisme lacunaire a été calculée par précaution. Cela confirmera que le
scénario de diffusion interstitielle est plus favorable que la diffusion lacunaire de I'oxygéne dans le volume de

fer-alpha.
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présentées dans la Figure 3-27, et elle sont les positions entre les deux atomes de fer de premiers
voisins, entre les deux deuxiemes voisins, et entre les deux troisiemes voisins (notées respectivement

site 11, site 22 et site 33 sur la Figure 3-27).

\
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FIGURE 3-27 : POSITIONS CALCULEES DANS L'ETUDE DE LA DIFFUSION INTERSTITIELLE DE L’OXYGENE

DANS LE VOLUME DE FER-ALPHA

Selon les énergies totales obtenues pour ces trois configurations, nous constatons que la position la
plus stable est la position entre les deuxiémes voisins (site 22), et la diffusion est plus favorable en
passant par la position entre les troisiémes voisins (site 33) que par la position entre les premiers
voisins (site 11). La barriere d’énergie de diffusion interstitielle de I'oxygene dans le volume de fer-
alpha est donc calculée selon le bilan énergétique présenté dans la Figure 3-28. Nous trouvons que la

barriére d’énergie de diffusion interstitielle de I'oxygene est de 0,06 eV par atome diffusé.

(A) POSITION DE DEPART (B) POSITION DE COL

FIGURE 3-28 : PRINCIPE DE CALCUL DE LA BARRIERE D'ENERGIE DE DIFFUSION INTERSTITIELLE DE L’OXYGENE
DANS LE VOLUME DE FER-ALPHA

En résume, nous trouvons que la barriere d’énergie de diffusion de I'oxygéne est beaucoup plus
faible que celle de manganese et du fer, ce qui est cohérent avec le fait que le coefficient de diffusion

de I'oxygeéne est plus grand que celui du manganése (Tableau 2-10).
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3.3.2 DIFFUSION EN SURFACE

Etant donnés les processus divers de diffusion en surface, nous commencons par étudier la migration
des adatomes en surface : les adatomes sautent d’un site d’adsorption a un site voisin. Dans cette
partie, la migration des adatomes de fer, de manganése et d’oxygéne est étudiée sur les surfaces

{100} et {110} du fer.

3.3.2.1 DIFFUSION SUR LA SURFACE {100} DU FER ALPHA

Par raison de symétrie, il existe essentiellement deux chemins de migration quand I’adatome saute
d’un site d’adsorption a un site voisin, c’est-a-dire d’une position « H » (Figure 3-13) a une autre
position « H » voisine. Comme le montre la Figure 3-29, 'atome adsorbé sur sa position d’adsorption
stable (position A) peut sauter vers la position stable voisine (position C) en passant par une position
de col (position B), ou sauter au-dessus d’un atome de fer (position D) et arriver a la position E. Les
positions A, C, et E sont les positions les plus stables de I'adsorption d’'un adatome, c’est-a-dire pour
lesquelles I'énergie du systéme est minimale. La position D (position « T » sur la Figure 3-13) est de
plus haute énergie que B (position « B » sur la Figure 3-13) pour tous les atomes adsorbés étudiés
(Fe, Mn, 0). Le chemin de diffusion naturel est donc le chemin ABC. La barriere d’énergie de
migration de I'adatome en surface est donc la différence entre I'énergie du systéme avec I'adatome
sur la position de col du chemin de migration, soit la position B sur le chemin ABC et celle de la

position stable A.

@ . . Fe{100}
e - S . . . ATOME DE FE
i DU PREMIER PLAN
£ e H
/ . ATOME DE FE
......... . .. . . . DU DEUXIEME PLAN

AToME X

i A ;
*——-5— —G—)@—i@—— 'i———? . . . @ cauioiFruse
PLAN DE COUPE | Y SUR LA SURFACE

......... ... . . .

(A) VUE DE DESSUS (B) VUE DE COUPE
FIGURE 3-29 : MIGRATION DE L'ADATOME SUR LA SURFACE {100} DU FER-ALPHA

Les simulations sont réalisées avec une cellule contenant 4 plans de fer d’'une largeur de 2 par 2 fois
la maille élémentaire de la surface {100} et 17 A de vide (Figure 3-14). Les barrieres d’énergie de
migration sont calculées pour I'atome de fer, de manganése et d’oxygene pour les deux chemins de

migration sur la surface {100} de la fagon suivante :
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Em(premier voisin) = AEA—»B—)C EQUATION 317

= Etot(configuration B) — Etot(configurationA ou C)
Les résultats sont présentés dans le Tableau 3-16. Nous observons une différence importante entre
les différents éléments. Les atomes de manganese et d’oxygeéne sont vraisemblablement beaucoup
plus mobiles que I'atome de fer sur la surface {100} de fer-a, avec une barriere d’énergie de
migration environ deux fois plus faible. C’'est le fer qui diffuse le plus difficilement sur la surface

{100}.

TABLEAU 3-16 : BARRIERE D'ENERGIE DE MIGRATION SUR LA SURFACE DE FE {100}

Barriere d’énergie de migration sur Fe{100}

Elément
(eV par atome diffusé)
Fe 1,27
Mn 0,70
(0] 0,73

3.3.2.2 DIFFUSION SUR LA SURFACE {110} DU FER ALPHA

Aprés avoir étudié la migration des atomes sur la surface {100}, nous nous sommes intéressés a la
diffusion sur la surface {110}. La Figure 3-30 présente les deux chemins de migration de I'adatome
qui saute d’un site stable a I'autre sur la surface {110} du fer-alpha. La cellule de calcul utilisée est
une cellule qui contient 4 plans de fer d’une largeur de 2 par 2 fois la maille élémentaire de la surface
{110} et 17 A de vide au-dessus (Figure 3-14). La diffusion des atomes de fer, de manganése et

d’oxygene est étudiée.

_ Al C Fe{110}

. . ATOME DE FE
. __________ .... __________ DU PREMIER:PLAN

T g @ ATOME DE FE
0 9 . .......... .. .......... . .......... . DU DEUXIEME PLAN

} A W I J ATOME X
—— ' = _6 .. ........... . .......... . @ cuioiFruse
PLAN DE COUPE SUR LA SURFACE

(A) VUE DE DESSUS (B) VUE DE COUPE

FIGURE 3-30 : MIGRATION DE L'ADATOME SUR LA SURFACE {110} DU FER-ALPHA
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Naturellement, le chemin ABC est le plus probable, comme dans le cas précédent. Les barrieres
d’énergie de migration entre les deux sites stables « Long-Bridge » sont calculées avec I'équation
équations suivante :

Em@remier voisin) = AEa-p-c EQUATION 3-18

= Etot(configuration B) — Etot(configurationA ouC)
Les résultats sont présentés dans le Tableau 3-17, on voit que, sur la surface {110}, c’est I'oxygéne qui
diffuse le plus difficilement (barriére de 0,54 eV). De plus, nous trouvons que la barriére d’énergie de
migration de I'atome de manganése est spectaculairement faible (0,05 eV) par rapport au fer et a
I'oxygéne. C’est donc I'oxygéne qui est le moins mobile sur la terminaison {110} alors que le

manganeése est vraisemblablement extrémement mobile.

TABLEAU 3-17 : BARRIERE D'ENERGIE DE MIGRATION SUR LA SURFACE DE Fe {110}

Elément Barriére d’énergie de migration sur Fe {110}
Fe 0,29
Mn 0,05
(0] 0,54

3.3.2.3 COMPARAISON DE LA DIFFUSION SUR LES DIFFERENTES ORIENTATIONS
Afin de mettre en évidence des différences qu’on peut repérer entre la diffusion des différents
éléments sur les différentes orientations, nous avons rassemblé les résultats de barriere d’énergie de

migration sur les surfaces {100} et {110} (Tableau 3-18).

TABLEAU 3-18 : COMPARAISON DES BARRIERES D'ENERGIE DE MIGRATION SUR LES SURFACES {100} ET {110}

Barriére d’énergie de migration (eV par atome diffusé)

Elément
Fe {100} Fe {110}
Fe 1,27 0,29
Mn 0,70 0,05
(0] 0,73 0,54

La diffusion semble globalement plus favorable sur la surface {110} que sur la surface {100}. Pour
chaque élément différent, cette tendance est plus ou moins importante, mais ces résultats sont en

tres bon accord qualitatif avec les barrieres de diffusion calculées sur ces deux surfaces pour d’autres
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éléments chimiques (H, C, S — calculs de la littérature [90-92]). Tous les éléments chimiques diffusent
plus facilement sur la surface {110} que sur la surface {100}. Cette tendance semble plus significative
pour les atomes de fer et de manganése que pour I'atome d’oxygéne. En particulier pour I'atome de
manganese, la barriére d’énergie de migration est plus de dix fois plus petite sur la surface {110} que
sur la surface {100}. Comme la migration de I'atome de manganése est plus facile que I'atome de fer,
la probabilité pour que I'atome de manganeése rencontre les germes d’oxydes formés et s’y intégre

est plus élevée.

3.3.3 CONCLUSIONS DE L’ETUDE DE REGIME DE DIFFUSION

Dans cette partie, nous avons mis en évidence les résultats suivants :

(i) La barriere d’énergie de diffusion de I'oxygene dans le volume de fer alpha est plus faible
que celle du manganése et du fer (Tableau 3-15), ce qui est cohérent avec le fait que le
coefficient de diffusion de I'oxygéne est plus grand que celui du manganése (Tableau
2-10) ;

(ii) Tous les éléments chimiques étudiés (Fe, Mn, O) diffusent plus facilement sur la surface
{110} que sur la surface {100}. On s’attend donc a une cinétique de croissance plus rapide
sur la surface {110} ;

(iii) Sur la surface {100}, le fer diffuse plus difficilement que Mn et O. Sur la surface {110},

c’est I'oxygene qui est le moins mobile et le Mn le plus mobile.
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3.4 CONCLUSIONS DE LA PARTIE NUMERIQUE

Cette étude numérique nous a permis de dégager certaines caractéristiques microscopiques de
I’oxydation sélective. Nous avons mis en évidence que |'oxydation sélective ne s’opére pas par une
adsorption de I'oxygéne qui serait plus favorable sur certains sites de surface associés a la présence
d’éléments chimiques a priori plus réactifs (Mn dans notre cas). Nous avons en effet montré que
I’énergie d’adsorption dissociative de I'oxygene, tres forte sur les surfaces du fer (de I'ordre de -3,5 a
4,0 eV par atome d’oxygéne), n’est pas influencée par la présence de Mn en surface ou en sous-
surface. Il faut donc chercher ailleurs les mécanismes élémentaires de cette oxydation sélective.
Nous avons alors montré que I'oxydation d’'un atome Mn inséré dans la surface ou adsorbé sur celle-
ci est beaucoup plus favorable que I'oxydation d’'un atome de fer, lorsqu’on considére comme état

final les oxydes volumiques MnO et FeO.

En ce qui concerne les aspects cinétiques, nous avons montré des différences significatives entre les
deux surfaces {100} et {110}: globalement la diffusion est plus rapide sur la surface {110} (les
barrieres de diffusion des différentes especes chimiques impliquées y sont systématiquement plus
faibles, voire beaucoup plus faibles dans le cas de Mn). De plus les mobilités relatives des différentes
espéces chimiques sont différentes : alors que c’est le fer qui diffuse le plus difficilement sur la
surface {100}, c’est l'oxygéne qui est le moins mobile sur la surface {110}. Le Mn semble

extrémement mobile sur cette derniére surface.

-148 -



Conclusions générales et perspectives

CONCLUSIONS GENERALES ET PERSPECTIVES

La galvanisation des toles d’acier en continu, procédé le plus répandu pour |'élaboration des
revétements en zinc, est de nos jours, bien maitrisée. La recherche vise maintenant a augmenter la
productivité des lignes industrielles et a améliorer encore la qualité des revétements. Ces
préoccupations amenent a s’interroger sur les mécanismes de |'oxydation sélective, qui intervient
pendant |'étape de recuit. En effet, lors du traitement thermique a 800°C sous atmosphere N,-5%vol.
H,, le fer est réduit et les éléments d’alliage ségrégent vers la surface ou ils peuvent s’oxyder. La
présence de particules d’oxydes sur le fer peut alors géner la mouillabilité par le zinc des toles

d’acier.

Dans un premier temps, nous nous sommes intéressés aux études déja menées sur |’oxydation
sélective lors d’un recuit de galvanisation, ce qui a orienté notre choix des caractéristiques du recuit
(température, composition de I'atmosphére, point de rosée), proches des conditions industrielles.
Grace a une étude succincte de la stabilité thermodynamique des oxydes, nous avons pu établir une
premiére liste d’oxydes potentiellement présents dans notre étude. Enfin, le recensement de
différents modeéles classiques d’oxydation interne a permis de décrire I'oxydation, a la surface et en

profondeur du matériau.
Notre étude a comporté un volet expérimental et un volet théorique.

Les expériences ont été réalisées sur des alliages FeMn binaires de fer et de manganése, contenant
0,5%, 1%, 1,5% et 2%mass. en manganese. Nous avons effectué des essais de recuit d’oxydation
sélective avec un cycle thermique comparable a celui du recuit continu industriel de I'industrie. Grace
a plusieurs techniques de caractérisation, nous avons pu accéder a des informations précises de
tailles de particules en surface, de nature chimique de ces particules, et d’évolution de Ia
concentration en manganese en fonction de la profondeur. MnO est I'oxyde présent en surface apres
le recuit a 800°C pendant 60 secondes sous N,-5%H,. On observe une influence de I'orientation des
grains de surface sur la forme et la distribution de tailles des particules. Les précipités adoptent
respectivement des formes cubique, de triangle (ou de losange) et polyédrique sur les plans
d’orientation proche de {100}, {110} et {111}. Il existe donc probablement un effet d’épitaxie a
I'interface entre I'oxyde et la matrice métallique. La taille moyenne des particules augmente en
fonction de l'orientation des grains dans l'ordre suivante : {100}<{111}<{110}. Mais le taux de

couverture varie différemment, il augmente dans I’ordre suivant : {111}<{110}<{100}.
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En comparant les résultats des alliages FeMn de différentes compositions, nous avons montré que la
surface de I'alliage FeMn2% est plus couverte par les particules d’oxydes que I'alliage FeMn1%, et
nous avons également constaté une augmentation de la taille des particules formées et une
diminution de la présence des germes par comparant avec |'alliage FeMn1%. Ces faits expérimentaux

s’expliquent principalement par la concentration en Mn plus élevée pour FeMn2%.

Par I'analyse de I’évolution de concentration du manganese en profondeur, nous avons trouvé que le
front de précipitation est trés proche de la surface (de 80 a 150 nm environ), nos échantillons sont
plutét sous le régime d’oxydation externe. Nous avons estimé un coefficient de diffusion du
manganese de I'ordre de 2,14-10" m?/s en considérant un temps de diffusion de 100 s, ce qui reste

cohérent avec les valeurs de la littérature [3].

Dans la compréhension et la modélisation des mécanismes d’oxydation sélective, il existe surtout des
modeles macroscopiques d’oxydation interne comme celui de Wagner [47]. A notre connaissance, il
n’existe pas de modele permettant d’expliquer I'effet de I'orientation des grains. Nous avons décidé
d’utiliser une méthode de calculs ab initio pour cette oxydation externe, et en particulier pour
déterminer des mécanismes élémentaires qui permettraient d’expliquer I'influence de I'orientation

des grains sur la germination et la croissance des particules d’oxydes.
L’étude numérique s’est intéressée a la réactivité surfacique et a la diffusion.

Nous avons pu trouver que, dans des cas simplifiés, la simple présence de manganese en surface ou
en sous-surface n’a pas d’influence significative sur I'énergie d’adsorption dissociative de I'oxygéne.
Par contre, I'oxydation d’un atome de Mn inséré dans la surface ou adsorbé sur celle-ci est beaucoup
plus favorable que I'oxydation d’un atome de fer, lorsque I'on considére comme état final les oxydes

volumiques MnO et FeO. Ces calculs confirment I’oxydation préférentielle du manganese.

En ce qui concerne les différences liées a I'orientation des grains, il est apparu que I'adsorption de
I'oxygene est plus favorable sur la surface {100} que sur la surface {110} (énergie d’adsorption plus
élevée en valeur absolue sur {100}). Pour les aspects diffusionnels, nous avons également montré des
différences significatives entre les deux surfaces {100} et {110} : la diffusion est plus rapide sur la
surface {110} (les barrieres de diffusion des différentes espéces chimiques impliquées y sont
systématiquement plus faibles, voire beaucoup plus faibles dans le cas de Mn que sur la surface
{100}). Les atomes Mn semblent extrémement mobiles sur la surface {110}. Ces différences de
diffusivités pourraient expliquer que les tailles des particules sur I'orientation {110} sont plus élevées
que sur I'orientation {100}. Une grande diffusivité du Mn en surface peut favoriser la croissance des

cristaux, alors qu’une faible diffusivité va plutot favoriser leur germination.
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Pour poursuivre ce travail, il serait intéressant de compléter les simulations sur des orientations
différentes ou sur des éléments d’addition qui posent le méme probleme d’oxydation (comme le

silicium).

D’un point de vue expérimental, il serait intéressant d’étudier la germination et la croissance des
particules d’oxydes, en réalisant des recuits avec un cycle thermique interrompu dans la montée en
température ou sur le palier de maintien, et éventuellement des recuits avec un cycle thermique
prolongé avec un temps de maintien plus long. Ces expériences permettraient de mettre en évidence
la température a laquelle se produit la germination et ensuite d’étudier la croissance des particules.
Elles permettraient également d’étudier I'influence de I'orientation des grains sur cette germination

et cette croissance.

A partir des calculs déja réalisés et des expériences complémentaires d’observation de la germination
et de la croissance des particules d’oxydes, il serait envisageable de développer un outil simple pour
prédire le taux de couverture en lien avec la composition de I'alliage et la distribution d’orientations
des grains de la surface d’acier. Cet outil pourrait résoudre les équations de la diffusion des éléments
dans le volume de la matrice métalligue (comme les modéles de Wagner) et intégrer comme
condition aux limites a la surface des lois de germination et de croissance de particules d’oxydes La
prédiction du taux de couverture des aciers a galvaniser pourrait aider sur les lignes de galvanisation

a ajuster les conditions opératoires pour améliorer la qualité des produits finis.
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Annexe A. POLISSAGE MECANIQUE

Le travail de polissage mécanique est réalisé a I'aide d’'un systeme modulaire de polissage automatisé
« Struers Rotoforce-4/RotoPol-31/Multidoser » (Figure d’annexe A-1). Chaque échantillon est fixé sur
un support d’échantillon en résine d’'une forme cylindrique a I'aide d’un ruban adhésif double face.

Un systeme tournant permet d’accueillir 6 échantillons a la fois.

FIGURE D'ANNEXE A-1 : SYSTEME DE POLISSAGE MECANIQUE

Le polissage se fait progressivement étape par étape avec des abrasifs de plus en plus fins. Les
premiéres étapes commencent par des papiers abrasifs et les dernieres se réalisent a I'aide de pates
diamantées avec des lubrifiants contenant de I’éthanol. Les parameétres essentiels de chaque étape

sont présentés dans le Tableau d’annexe A-1.

TABLEAU D'ANNEXE A-1 : PARAMETRES ESSENTIELS DES ETAPES DE POLISSAGE MECANIQUE*

N° d’étapes Type d’abrasif Force (N) Temps (min)
1 Papier SiC #320 (46 um) 15 5
2 Papier SiC #1000 (18 um) 15 5
3 Pate diamantée 9 um 15 6
4 Pate diamantée 3 um 15 6
5 Pate diamantée 1 um 10 2

40 . N . . . . . . .

Plusieurs parameétres interviennent lors du polissage, tels que la pression appliquée et le temps de polissage.
Ces paramétres dépendent de la dureté et de la ductilité du matériau, les configurations de polissage sont donc
différentes en fonction du matériau a polir.
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Apreés le polissage, les échantillons sont lavés dans un bac a ultrasons pendant plusieurs minutes (3~5
min), et ils sont ensuite rincés a I’éthanol et séchés avec de I'air comprimé. La rugosité moyenne de

la surface de I’échantillon apreés le polissage est de I'ordre de quelques nanométres.
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Annexe B. REPLIQUE DES OXYDES

Le protocole de réplique que nous avons adopté est inspiré d’un protocole de double réplique de la
surface décrit par Catherine Bibby du laboratoire canadien de technologie des matériaux de
CANMET. Dans un premier temps, I'échantillon subit une attaque au Nital (3-5% mass. d’acide

nitrique dans de I’éthanol) pour faciliter le déchaussement des particules d’oxydes.

On drape ensuite la surface d’un film d’acétate de cellulose préalablement assoupli dans I'acétone
pendant quelques secondes. Puis on retire le film de polymére avec précaution lorsque le solvant
s’est évaporé et que le film est sec. On fixe ce film sur une plaque de verre (G250-2 Agar Scientific)

avec le c6té de I'empreinte de la surface vers le haut.

A I'aide d’un systéme d’évaporation sous vide a pompe de diffusion (LADD, Figure d’annexe B-1), on
dépose une couche fine de carbone sur le film de polymeére et sur son support en verre. Les deux
crayons de carbone fixés sur les deux électrodes sont du graphite sous forme cylindrique de 3mm
(E431 Agar Scientific) de diamétre et d’environ 2,5 cm de longueur. L'un des deux a un profil plat au
bout quand I'autre est pré-taillé comme le montre la Figure d’annexe B-2. En vue d’obtenir un dépot
de film de carbone de bonne propriété de transparence aux électrons pour |'observation au
microscope, les conditions opératoires optimales retenues sont une durée d’évaporation de 2

secondes avec la tension appliquée aux bornes des électrodes de 85 V.

%, CRAYON %
DE CARBONE }

o= PLATEAU/DE
LUECHANTLLON

" CONNEXION
D’ELECTRODE
SUPPORT DE L'ECHANTILLON

PLACE SOUS VIDE

SYSTEME D’EVAPORATION SOUS VIDE

FIGURE D'ANNEXE B-1 : SYSTEME D’EVAPORATION SOUS VIDE
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FIGURE D'ANNEXE B-2 : CRAYON DE CARBONE PRE-TAILLE (E431 AGAR SCIENTIFIC)

Apres le dépot de carbone, les particules d’oxydes se trouvent entre le film de polymére et le film de
carbone. On dissout soigneusement le film de polymeére pour I'observation au MET. La dissolution du
film de polymere est effectuée suivant un processus bien contrélé pour éviter la déformation
brusque du film de polymére qui peut endommager le film de carbone. On assouplit d’abord
l[égerement le film de polymeére en le chauffant a 110°C pendant 10 minutes. Puis on coupe plusieurs
morceaux de 2mmx2mm, ces morceaux sont ensuite placés sur de petites grilles en cuivre (G234,
Agar Folding Grids). A I'aide d’un systéme de dissolution (Figure d’annexe B-3), le contact entre
polymeére et le dissolvant se fait par capillarité. On remplit la burette avec du dissolvant jusqu’au
niveau le plus haut des billes en verre sans que le liquide touche la grande grille en inox. Le dissolvant
monte ensuite par capillarité a travers la grande grille en inox du niveau 1 puis les grilles en inox du

niveau 2 et enfin arrive sur les grilles en cuivre contenant le film de double réplique.

GRILLE EN CUIVRE
CONTENANT LE FILM DE
DOUBLE REPLIQUE

.. GRILLE DE CAPILLARITE
NIVEAU 2

; GRILLE DE CAPILLARITE
BILLES EN VERRE NIVEAU 1

FIGURE D'ANNEXE B-3 : SYSTEME DE DISSOLUTION PAR LA CAPILLARITE

Afin d’assurer au mieux la dissolution du polymere et obtenir une réplique de bonne qualité, nous
appliquons cing dissolutions successives avec dans un premier temps deux attaques dans I'acétone

diluée (3 unités en volume d’eau ajoutée dans 7 unités en volume d’acétone) pour débuter la
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dissolution en douceur, puis trois attaques dans lI'acétone pour une dissolution complete de

polymére.

Apres la dissolution du film de polymeére, on obtient sur les grilles des bouts dd film de carbone avec
des particules d’oxydes emprisonnées dessus. Lorsque l'acétone s’est totalement vaporisée, les
échantillons sont préts a étre observés au MET. Ces répliques sont stockées dans un dessiccateur

pour minimiser les pollutions et les contaminations en attendant les observations au MET.
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Annexe C. COMPLEMENTS SUR LES CARACTERISATIONS PAR SDL

Le principe de base de la SDL ressemble au fonctionnement des tubes lumineux de type néon ol un
ensemble anode-cathode placé sous une faible pression de gaz rare va produire de la lumiére[127].
Plus concretement, dans la SDL, I'échantillon tient le réle de la cathode, un ensemble mécanique
appelé lampe sert d’anode. L'ensemble anode-cathode est traversé par un gaz d’argon a faible
pression qui va partiellement s’ioniser sous |'effet d’'un champ électrique et former un plasma. Les
ions d’argon sont attirés vers la cathode par le potentiel négatif et entrent en collision avec la surface
de I’échantillon. Ces collisions provoquent I'érosion progressive de la surface de I'échantillon et aussi
I’émission d’électrons dits secondaires qui vont alimenter et maintenir le plasma. Dans la zone
lumineuse du plasma, I'émission de la lumiere est induite par la désexcitation des atomes, des ions
d’argon et des atomes pulvérisés de la surface. Les photons collectés ont des longueurs d’onde
caractéristiques des éléments dans le plasma et permettent donc de connaitre la composition
chimique de I'échantillon. Pour accéder a une réponse quantitative, il faut effectuer une calibration
préalable qui permet de relier I'intensité du signal obtenue pour un élément a sa fraction massique.
Des mesures de vitesse d’érosion sont nécessaires pour établir le lien entre le temps et la profondeur

d’érosion.
(A) Calibration préalable de la mesure par SDL

Le Tableau d’annexe C-1 décrit les teneurs massiques des matériaux de référence, de composition
certifiée, utilisés pour la calibration de I'appareil. lls ont été choisis pour encadrer les teneurs
massiques des échantillons a analyser, et ont donc des teneurs massiques comprises entre 0,1 et

1,77 % mass. pour le manganese.
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TABLEAU D'ANNEXE C-1 : TENEUR MASSIQUE DES MATERIAUX DE REFERENCE UTILISES POUR LA
CALIBRATION DU SPECTROSCOPE DE DECHARGE LUMINESCENTE

Teneur (%mass.) C Si Mn P S Cr Al B Ti
36038 0,07 0,54 1,57 0,025 0,025 17,2 0,1 - -
BAS SS 457/2 0,307 0,105 0,327 0,01 0,045 - 0,087 0,005 -

BAS SS 461/1 0,0103 0,374 0,686 0,0053 0,0051 14,727 = = =

BSLAS 9 0,087 0,088 1,66 0,077 0,004 1,32 0,24 0,006 0,1
BSLAS 10 0,78 1,01 0,31 0,007 0,027 0,059 0,019 0,0006 0,008
ECRM 1664 0,201 0,062 0,472 0,011 0,026 0,071 0,022 0,0002 0,001
K6 0,51 0,3 0,79 0,02 0,026 0,96 = = =
K9 0,096 0,59 1,53 0,01 0,018 0,64 - - 0,11
K10 0,155 0,88 1,77 0,022 0,02 17,5 = = =
SUS B3 0,39 0,26 0,6 0,03 0,04 1,3 0,03 - -
Vaskut B20 0,008 0,005 0,09 0,012 0,013 0,03 0,01 - (<0,002)

En connaissant les fractions massiques du manganése dans ces matériaux de référence (appelés
calibre), nous établissons une courbe d’étalonnage avec les intensités du signal du Mn détectées par
SDL sur ces matériaux de référence. Nous obtenons un facteur de 13,2 pour convertir I'intensité du

signal du Mn détecté par SDL en fraction massique du Mn.

16 '/ __________

1,2

X Calibre

Linéaire
0,8 x (Calibre)
X v =13,172x

x
R?=0,9257
04 //

0
-1,67E-16 0,04 0,08 0,12 0,16
INTENSITE SIGNAL DETECTEE PAR SDL (u.a.)

FRACTION MASSIQUE DU IVIN DANS LES CALIBRES (%)

FIGURE D'ANNEXE C-1 : COURBE D’ETALONNAGE DE CONVERSION DE L'INTENSITE DU SIGNAL EN FRACTION
MASSIQUE DE MANGANESE
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Le Tableau d’annexe C-2 présente une comparaison entre les concentrations du manganése que nous
obtenons a une profondeur de 2,75 um sur nos échantillons et les valeurs de I'analyse chimique des
échantillons effectuée dans les laboratoires d’ArcelorMittal Research a Maiziere-les-Metz par la

technique de Spectrométrie d’émission optique a source étincelle.

TABLEAU D'ANNEXE C-2 : COMPARAISON DES CONCENTRATIONS EN MANGANESE DES ALLIAGES OBTENUES
PAR SDL AVEC LES ANALYSES D’ARCELORMITTAL

Concentration en manganeése (%)

Alliage Analyse par ArcelorMittal Nos mesures a 2,75 pm sous la surface
Sans pré-recuit® Avant le recuit d’0S* Apreés le recuit d'OS
FeMnO0,5% 0,539 0,485 0,469
FeMn1% 1,043 0,960 0,969
FeMn1,5% 1,680 1,650 1,640
FeMn2% 2,214 2,098 2,090

Nous constatons que nos mesures sont en moyenne 6,6% moins grandes que celles d’ArcelorMittal.
Cette sous-estimation provient probablement en partie de I'incertitude de I'’étalonnage mais aussi
peut étre due a la différence de parcours des échantillons avant leur analyse : les échantillons
analysés par ArcelorMittal sont les échantillons bruts que nous avons recus de GoodFellow ; nos
mesures de concentration en manganese sont réalisées apres le pré-recuit de recristallisation et
avant ou apres le recuit destiné a I'étude de I'oxydation sélective. La concentration en manganese a
la profondeur de 2,75 um est peut-étre légerement perturbée par I'oxydation de surface. On ne
retrouve peut-étre pas encore la concentration en manganése du cceur du matériaux a la profondeur

de 2,75 um.
(B) Vitesse d’érosion par SDL

Si on suppose que la vitesse d’érosion est constante durant I'analyse, on peut la calculer a partir de la
profondeur d’érosion a la fin de I'analyse et du temps d’analyse. Pour mesurer la profondeur érodée

apres |I'analyse SDL, nous avons utilisé le microscope interférométrique (Zygo, NewView 6000).

La Figure d’annexe C-2 présente la surface érodée observée au microscope interférométrique. La

zone bombardée est un disque d’environ 4 mm de diametre. Entre la zone érodée et la zone non

*1 sans le recuit préalable de recristallisation (présenté dans la partie 2.1.2.1).
2 Abréviation du recuit dédié a I'étude de I’oxydation sélective.
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érodée, on trouve une zone de transition qui n’est pas érodée mais dont la morphologie de surface a
été modifiée par I'’échauffement de I’échantillon durant I'analyse. En évitant cette zone de transition,
nous mesurons une profondeur moyenne de la zone érodée (la zone colorée en bleu et vert sur la
Figure d’annexe C-2-B) par rapport a la surface non-érodée (la zone jaune sur la Figure d’annexe C-2-

A).

+422,26 nm

-4171,85 nm

(A) (B)

FIGURE D'ANNEXE C-2 : MESURES DE PROFONDEUR D’EROSION AU MICROSCOPE INTERFEROMETRIQUE

Les mesures ont été réalisées sur tous les échantillons qui ont subi une analyse SDL, pour obtenir une
valeur moyenne de la profondeur érodée. La vitesse moyenne d’érosion, trouvée en divisant la

profondeur érodée par 90 s qui est la durée de nos analyses, est de 1,84+0,44 pm-min~".

(C) Mesure de I'épaisseur de la couche oxydée de I'échantillon aprés le pré-recuit de

recristallisation

Afin d’estimer [’épaisseur de la couche oxydée de nos échantillons apres le pré-recuit de
recristallisation, nous avons utilisé la technique SDL pour suivre le profil de concentration en
manganese en profondeur sur un échantillon FeMn1,5% pré-recuit sous hélium a 930°C pendant 30

min (non poli).

Comme le montre la Figure d’annexe C-3, nous avons effectué successivement plusieurs analyses
standardisées (d’'une durée de 90 secondes) de la méme zone d’analyse de I"échantillon avec les
mémes conditions (600V de tension et 9 torrs de pression) jusqu’a atteindre la profondeur ou la
concentration en manganeése retrouve la valeur de la concentration en manganése dans le cceur de

notre alliage (environ 1,5% dans le cas de I'échantillon FeMn1,5%).
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FIGURE D'ANNEXE C-3 : PROFIL DE CONCENTRATION EN MANGANESE EN FONCTION DE LA PROFONDEUR
D’EROSION MESURE PAR SDL SUR UN ECHANTILLON FEMN1,5% PRE-RECUIT NON POLI

Nous supposons que la vitesse d’érosion est constante (1,84 um/min) durant toutes ces analyses
successives. Chaque analyse standardisée (de 90 secondes) correspond donc une profondeur
d’érosion d’environ 2,75 um. Les pics qui se trouvent aux profondeurs d’érosion de nx2,75 um (n=1,

2, ..., 5) correspondent aux artéfacts de démarrage® de chaque analyse.

Globalement, nous trouvons que la fraction massique du manganése augmente de 0,1% a environ
0,6% de 0**2a 2,8 1M, et reste ensuite & peu prés constante (environ 0,5%) entre 2,8 et 11,0 um. A
partir de 11,0 um, la fraction massique du manganése augmente progressivement et atteint la valeur
de 1,5% vers 15 um. La fraction massique du manganese se stabilise vers 1,6% a la fin de la sixieme
analyse (entre 15 et 16,5 um de profondeur). Cela montre que I'épaisseur de la couche oxydée de

nos alliages FeMn est de I'ordre de 20 um.

Etant donné que le polissage mécanique que nous appliquons apres le pré-recuit permet d’enlever
une couche de la surface de 200 um environ, on est slr que la couche oxydée formée pendant le pré-

recuit est entierement éliminée avant le recuit destiné a I'’étude de I'oxydation sélective.

43 . ) , . . . . . .

En raison de l'artéfact de démarrage d’ionisation des atomes de la surface, le signal du premier point de
mesure est souvent le double de la valeur réelle.
44 N . .

La profondeur de 0 correspond a la surface de I'échantillon.
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Ces analyses SDL montrent aussi que le manganése n’est pas préférentiellement consommé dans le
pré-recuit de recristallisation. Dans les conditions de pré-recuit (hélium a 930°C pendant 30 min), il se

forme essentiellement des oxydes de fer a la surface.

(D) Profils de concentration en manganése en profondeur avant le recuit d’oxydation sélective

Dans l'objectif de vérifier I'état initial de I'’échantillon avant le recuit d’oxydation sélective, nous
avons effectué des mesures de fraction massique de manganése en fonction de la profondeur par la
technique SDL sur les échantillons de FeMn 0,5%, 1% et 2% apres le pré-recuit et le polissage
mécanique. Les mesures sont effectuées dans les mémes conditions (600 V de tension, 9 torrs de
pression, 90 secondes d’analyse) que les mesures réalisées sur I'échantillon pré-recuit non poli et les

échantillons apres le recuit de I'oxydation sélective.

La Figure d’annexe C-4 présente les profils de concentration en manganése obtenus sur les 3
échantillons apres le pré-recuit et le polissage mécanique (Figure A pour une vue globale de 0 a
2,5 um et Figure B pour un zoom de I'extréme surface de 0 a 140 nm en profondeur). Nous
observons, sur ces profils d’évolution de la concentration en manganése en profondeur, un
appauvrissement du manganése vers la surface : les fractions massiques du manganése a la surface
(vers 15 nm en profondeur) correspondent a un tiers des concentrations du manganese dans le cceur
des échantillons ; les fractions massiques du manganése croissent linéairement entre 15 nm et 60 nm
et atteignent la moitié des concentrations du manganese dans le coeur des échantillons a la fin de
cette croissance linéaire ; puis les fractions massiques du manganeése continuent a augmenter de 60
nm a 2,5 um avec une croissance ralentie jusqu’a atteindre la valeur de la concentration du

manganeése dans le coeur de I'échantillon.

On observe également un enrichissement en manganese a I'extréme surface (Figure d’annexe C-4-B).
Cet enrichissement en manganese, présent initialement sur les échantillons, di a I'oxydation du fer
et du manganese qui se déroule sous air. Les alliages FeMn sont donc initialement Iégerement
oxydés. Il faut noter que les échantillons caractérisés ici par SDL sont restés plusieurs semaines dans
un dessiccateur et plusieurs jours sous air avant d’étre analysés. L’oxydation du fer et du manganese
est sans doute plus importante pour ces échantillons que pour les échantillons qui sont toujours
restés dans un dessiccateur, avec un délai de 3 a 5 jours entre le polissage mécanique de I’échantillon

pré-recuit et le recuit dédié a I’oxydation sélective (protocole habituellement utilisé).
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FIGURE D'ANNEXE C-4 : PROFILS DE CONCENTRATION EN MANGANESE EN FONCTION DE LA PROFONDEUR
D’EROSION MESURES PAR SDL SUR LES ECHANTILLONS FEMNO,5%, 1% ET 2% APRES LE PRE-RECUIT ET LE
POLISSAGE MECANIQUE ET AVANT LE RECUIT DE L’OXYDATION SELECTIVE
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(E) Comparaison des profils de concentration en manganése en profondeur avant et apres le

recuit de I’oxydation sélective

Afin de mettre en évidence le changement di au recuit de I'oxydation sélective, nous tracons les
deux profils de concentration en manganese de l'alliage FeMn0,5% avant et apres le recuit de
I’oxydation sélective dans la Figure d'Annexe C-5 (Figure A pour une vue globale de 0 a 1,0 um et

Figure B pour un zoom de I'extréme surface de 0 a 100 nm en profondeur).

Nous remarquons que la fraction massique du manganese est largement plus élevée a I'extréme
surface de I'échantillon apres le recuit d’oxydation sélective qu’avant (Figure d’Annexe C-5-B). La
différence significative des deux pics a la profondeur de 10 nm confirme le phénomene
d’enrichissement du manganése a l'extréme surface. L'amplitude du signal du démarrage
d’ionisation de la surface augmente également avec la concentration surfacique en manganése de

I’échantillon.

De méme, la comparaison des deux profils de concentration en manganése en profondeur de
I'alliage FeMn2% avant et apres le recuit d’oxydation sélective est présentée dans la Figure d’Annexe
C-6 (Figure A pour une vue globale de 0 a 1,0 um et Figure B pour un zoom de I'extréme surface de 0
a 100 nm en profondeur). Nous remarquons toujours que lI'amplitude du signal de démarrage
d’ionisation est beaucoup plus élevée sur I’échantillon apres recuit que sur I’échantillon avant recuit.
Cela signifie que, malgré une surestimation probable de la concentration réelle du manganése en
surface, le signal de démarrage reste significatif. Nous remarquons également que la concentration
en manganese est tres élevée de la surface de I'acier jusqu’a une profondeur de I'ordre de 70 nm sur

I’échantillon aprés le recuit dédié a I'étude I'oxydation sélective. Cette augmentation de

concentration est bien supérieure a la concentration en Mn sur un échantillon non recuit.

s\

Finalement, les profils de concentration en manganese en profondeur avant et apres le recuit dédié a
I'’étude de I'oxydation sélective sont tres différents : la légere oxydation du manganése observée
avant le recuit est négligeable devant I'oxydation sélective du manganese qui se produit pendant le

recuit.

-184 -



5
= 4
X
2
=
32 3
5
g —— FEMNO,5%_AVANT
(V2]
g FEMNO,5%_APRES
2
2
o
G
<
&
1
R~ e o it nbobin A aesetn AN A G et
0 i i i i
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
PROFONDEUR D'EROSION (m)
(A) VUE GLOBALE [0 A 1,0 um]
6
5
= 4
X
2
=
2 3 |l
5
g —— FEMNO,5%_AVANT
V2]
g FEMNO,5%_APRES
2 ..................
2
o
G
<
&
1 L
!\/\'\—\__.“MK"'WWMWW
0 i 1

0 20 40 60 80 100
PROFONDEUR D'EROSION (nm)

(B) EXTREME SURFACE [0-100 nm]

FIGURE D'ANNEXE C-5 : COMPARAISON DES PROFILS DE CONCENTRATION EN MANGANESE EN PROFONDEUR
DES ECHANTILLONS FEMNO,5% AVANT ET APRES LE RECUIT D’OXYDATION SELECTIVE

-185-



24

20
X 16
2
=
2
(=]
w12
g
2 —— FEMN2,0%_AVANT
<
E ——FEMN2,0%_APRES
o 8
G
<
&

4

L’\'k__—— R
et
0 Il

0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0
PROFONDEUR D'EROSION (um)

(A) VUE GLOBALE [0 A 1,0 um]
24

20

16

o[

——FEMN2,0%_AVANT

——FEMIN2,0%_APRES

FRACTION MASSIQUE DU MIN (%)

3 Mx\
«/\\Wwwabw@::::

0 20 40 60 80 100
PROFONDEUR D'EROSION (nm)

(B) EXTREME SURFACE [0-100 nm]
FIGURE D'ANNEXE C-6 : COMPARAISON DES PROFILS DE CONCENTRATION EN MANGANESE EN PROFONDEUR
DES ECHANTILLONS FEMN2% AVANT ET APRES LE RECUIT D’OXYDATION SELECTIVE

-186 -



Annexe D. DIAMETRE CRITIQUE DE GERME

Pour estimer le diametre critique d’un germe de MnO, nous avons considéré la germination primaire
hétérogene. Selon I'équation dite de Gibbs-Thomson [77], la taille du germe critique dépend de la

température, du degré de sursaturation, comme décrit dans I'Equation d’Annexe D-1 :

dcrit — 4 Vmol |4

EQUATION D’ANNEXE D-1
N, kT Inf Q

avec d°" |e diamétre critique de germe (en nm), V,,,,; le volume molaire du MnO (13,22-10° m*/mol
[80]), y I’énergie de surface de MnO (0,86 J/m? [79]), N4 le nombre d’Avogadro (6,022-1023 /mol), k

la constante de Boltzmann (1,38:10%% J/K), T la température (K), et 8 le degré de sursaturation.

Nos expériences se déroulent & 800°C, T = 1073,15K dans I’Equation d’Annexe D-1 pour cette

estimation du diametre critique de germe.

Le degré de sursaturation est estimé a partir de la pression partielle d’oxygéne dans I'atmosphére, la
concentration du manganése dans Ialliage, et le produit de solubilité comme décrit dans I’'Equation

d’Annexe D-2 [77] :

N[ =

N Poz ,
c P_O EQUATION D’ANNEXE D-2

B = K.

avec N la fraction molaire du manganése dans le coeur de lalliage, Py, la pression partielle
d’oxygeéne dans I'atmosphére (9,8:10™° Pa pour un point de rosée de -37°C a 800°C), Py la pression

atmosphérique (10° Pa), et K, le produit de solubilité de MnO (7,19-10™* [78]).

Le Tableau d’annexe D-1 présente les degrés de sursaturation estimés dans les conditions
opératoires de nos expériences et le diametre critique de germe correspondant. Le diameétre critique

de germe trouvé pour nos échantillons est en moyenne de 4,2+2,4 nm.
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TABLEAU D'ANNEXE D-1 : ESTIMATION DU DIAMETRE CRITIQUE DE GERME

Alliage B d" (nm)
FeMn0,5% 1,95 7,64
FeMn1% 3,9 3,74
FeMn1,5% 5,85 2,88
FeMn2% 7,8 2,48

-188 -



Annexe E. RESULTATS DE CALCULS AB INITIO

(A) Les énergies de surface de fer

Cette annexe contient les résultats des énergies de surface obtenus avec un paramétre de maille
latéral égal au paramétre de maille théorique de 2,836 A en fonction du nombre de plans contenus

dans la cellule élémentaire de calcul.

TABLEAU D’ANNEXE D-1 : ENERGIE D'UNE SURFACE {100} DU FER

Nombre de plans Energie [eV/A%] Energie [J/m’]
3 0,1735 2,779
4 0,1666 2,669
5 0,1618 2,593
6 0,1596 2,558
7 0,1599 2,561

TABLEAU D’ANNEXE D-2 : ENERGIE D'UNE SURFACE {110} DU FER

Nombre de plans Energie [eV/AY] Energie [J/m’]
4 0,1664 2,666
5 0,1654 2,651
6 0,1659 2,658
7 0,1668 2,672

TABLEAU D’ANNEXE D-3 : ENERGIE D'UNE SURFACE {111} DU FER

Nombre de plans Energie [eV/A%] Energie [J/m’]
4 0,1857 2,959
5 0,1916 3,070
6 0,1927 3,087
7 0,1910 3,059
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(B) Résultats de calculs ab initio en imposant a,=2,896A

Cette annexe contient les résultats de calculs ab initio obtenus en imposant un parametre de maille

latéral égal au paramétre de maille théorique de 2,896 A.
Surface (100)

Voici I’énergie d’adsorption dissociative de I'oxygéne (a partir de la molécule O,) pour différents taux

de recouvrement. Les atomes O sont tous placés sur le site « H » :

TABLEAU D’ANNEXE D-4 : ENERGIE D’ADSORPTION DISSOCIATIVE D’OXYGENE SUR LA SURFACE {100} DU FER

Energie d’adsorption dissociative

Configuration Taux de recouvrement
(eV/atome O)
1 atome O -3,94 25%
2 atomes O -3,83 50%
3 atomes O -3,73 75%
4 atomes O -3,68 100%

Barriéres de diffusion des différentes espéces chimiques :

TABLEAU D’ANNEXE D-5 : BARRIERES DE DIFFUSION DES DIFFERENTES ESPECES CHIMIQUES SUR LA SURFACE
{100} DU FER

Espeéce qui diffuse Barriere d’énergie (eV)
(o) 0,68
Fe 1,33
Mn 0,84

L’énergie d’adsorption dissociative de I'oxygéne dans le cas d’un atome Mn présent en surface est de

-3,94 eV. On ne voit donc aucune différence avec le cas ou Mn est absent.

L'énergie d’extraction d’'un atome de Fe ou de Mn de la surface est de 1,31 eV et 1,56 eV

respectivement.
Surface (110)

L’énergie d’adsorption dissociative, calculée pour le site tricoordinné « TF », est de -3,82 eV/atome

O. En présence de Mn dans le plan de surface, cette énergie est de -3,63 eV/atome O.
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Barriéres de diffusion des différentes espéces chimiques :

TABLEAU D’ANNEXE D-6 : BARRIERES DE DIFFUSION DES DIFFERENTES ESPECES CHIMIQUES SUR LA SURFACE
{110} DU FER

Espeéce qui diffuse Barriere d’énergie (eV)
(0] 0,50
Fe 0,34
Mn 0,10

L’état de transition est a chaque fois le site « SB ». Notons que I'oxygéne est stable dans le site
« TF » (avec un taux de recouvrement de 25%), alors que Fe et Mn se stabilisent dans le site « LB ».
On confirme la valeur beaucoup plus basse des barriéres de diffusion dans le cas de la surface (110),

comme attendu.

(C) Résultats ab initio en imposant a,=2,896A et un slab de 6 plans
Voici maintenant les résultats des mémes calculs effectués avec un slab de 6 plans au lieu de 4.
Surface (100)

Le Tableau d’annexe D-7 rassemble les énergies d’adsorption dissociative de I'oxygene (a partir de la

molécule O,) pour différents taux de recouvrement. Les atomes O sont tous placés sur le site « H » :

TABLEAU D’ANNEXE D-7 : ENERGIE D’ADSORPTION DISSOCIATIVE D’OXYGENE SUR LA SURFACE {100} DU FER
EN UTILISANT UN SLAB DE 6 PLANS

Energie d’adsorption dissociative

Configuration Taux de recouvrement
(eV/atome O)
1 atome O -3,89 25%
2 atomes O -3,79 50%
3 atomes O -3,67 75%
4 atomes O -3,63 100%

-191-



Barriéres de diffusion des différentes espéces chimiques :

TABLEAU D’ANNEXE D-8 : BARRIERES DE DIFFUSION DES DIFFERENTES ESPECES CHIMIQUES SUR LA SURFACE
{100} DU FER EN UTILISANT UN SLAB DE 6 PLANS

Espece diffusante Barriere d’énergie (eV)
(o) 0,70
Fe 1,24
Mn 0,74

On constate que les résultats sont quasi-identiques a ceux obtenus avec le slab de 4 plans. L'énergie
d’adsorption dissociative de I'oxygéne dans le cas d’un atome Mn présent en surface est de -3,92 eV
(-3,80 eV dans le cas de 2 atomes O, -3,70 eV dans le cas de 3 atomes O et -3,65 eV dans le cas de 4

atomes O, soit pour un recouvrement en oxygene de 100%).

L'énergie d’extraction d’'un atome de Fe ou de Mn de la surface est de 1,62 eV et 1,74 eV

respectivement.
Surface (110)

L’énergie d’adsorption dissociative, calculée sur le site tricoordinné « TF », est de -3,85 eV/atome O.
En présence de Mn dans le plan de surface, cette énergie est de -3,65 eV/atome O. Ces résultats

sont donc quasi-identiques a ceux obtenus avec le slab a 4 plans.
Barrieres de diffusion des différentes espéces chimiques :

TABLEAU D’ANNEXE D-8 : BARRIERES DE DIFFUSION DES DIFFERENTES ESPECES CHIMIQUES SUR LA SURFACE
{100} DU FER EN UTILISANT UN SLAB DE 6 PLANS

Espéce diffusante Barriére d’énergie (eV)
(o) 0,53
Fe 0,36
Mn 0,12

La encore, les résultats sont quasi-identiques a ceux obtenus avec le slab a 4 plans.
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Influence de I'orientation des grains de ferrite

sur I'oxydation sélective de I'acier

RESUME :

Le procédé de galvanisation en continu consiste a recouvrir les téles d’aciers d’un revétement de
zinc en les immergeant dans un bain métallique fondu. Lors du recuit continu a 800°C sous
atmosphere Ny-H, qui précéde I'immersion de la tole dans le bain, la structure de l'acier est
recristallisée et les oxydes de fer sont réduits. Il se produit en méme temps la ségrégation et
I’oxydation des éléments d’alliages moins nobles que le fer, les oxydes formés pouvant étre a
I'origine de défauts de revétement. Afin de mieux comprendre les réactions d’oxydation sélective
qui se produisent a la surface et en profondeur de I'acier, nous avons étudié la germination et la
croissance d’oxydes sélectifs sur un acier ferritique.

Des alliages binaires de FeMn ont été étudiés dans ce travail. Les particules d'oxyde sont
composées de l'oxyde de manganése MnO. L'oxydation externe dépend de I'orientation
cristallographique du substrat. Des particules de différentes formes sont observées sur des grains de
ferrite d'orientations différentes : des particules cubiques se trouvent sur la surface (100), des
particules triangulaires sur la surface (110) et des particules hexagonales sur la surface (111).

Une étude théorique plus approfondie a été réalisée a l'aide de simulation numérique par la
méthode DFT et le code SIESTA. Aucune influence significative de la présence de manganése n’a été
trouvée sur I'énergie d'adsorption dissociative du dioxygéne a I'échelle atomique. Cependant, la
barriére de diffusion des atomes de Fe, Mn, et O est beaucoup plus faible sur la surface (110) que
sur la surface (001). Ceci peut étre une explication de la raison pour laquelle la taille des particules
est plus grande sur la surface (110) que sur la surface (100).

MOTS-CLES : RECUIT CONTINU, OXYDATION SELECTIVE, MODELISATION DE REACTIVITE SURFACIQUE, MECANISME DE
DIFFUSION, CALCUL AB INITIO

Influence of ferrite grain orientation
on selective oxidation of steel

ABSTRACT :

Continuous galvanizing process involving immersion in a molten zinc bath is commonly used to form
zinc coatings on steel sheets. Before hot-dip galvanizing, the steel sheets are annealed at a
temperature of 800°C in a N, atmosphere containing 5 vol.% of H,, with only traces of water. This
heat treatment is used to recrystallize the steel substrate and to reduce the iron oxides in order to
improve the wettability by liquid zinc. At the same time, the less-noble alloying elements of the steel
preferentially oxidize and diffuse towards the surface. The aim of this study is a better
understanding of selective oxidation of ferritic steels.

The binary alloys of FeMn are studied in this work. The oxide particles are found to be
composed of manganese oxide MnO. External oxidation is found to be dependent on the
crystallographic orientation of the substrate. Particles of different shapes are observed on ferrite
grains of different orientations: square particles are found on the (100) surface, triangle particles on
the (110) surface and hexagon particles are found on the (111) surface.

Further theoretical study was carried out using numerical simulation with DFT method and
SIESTA code. No significant influence of manganese presence has been found on the dissociative
adsorption energy of dioxygen at the atomic scale. However, the diffusion barrier of the Fe, Mn, and
O atoms are much less on the (110) surface than on the (001) surface. This can be an explanation for
why the particles are bigger on the (110) surface than on the (100) surface.

KEYWORDS : CONTINUOUS ANNEALING, SELECTIVE OXIDATION, SURFACE REACTIVITY MODELING, MECHANISM OF
DIFFUSION, AB INITIO CALCULATION



