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Introduction générale

INTRODUCTION GENERALE

La réglementation environnementale de plus en plus contraignante conduit les sidérurgistes a
développer de nouvelles nuances d’acier mieux adaptées aux demandes des constructeurs
d’automobiles. Parmi ces nuances récentes, les aciers inoxydables ferritiques stabilisés par addition de
titane et/ou de niobium occupent une place de choix en raison d’un excellent compromis entre le cott
de fabrication et les propriétés d’emploi. Toutefois, les échappementiers exigent aujourd’hui pour ces
produits une qualité de surface parfaitement homogéne, ce qui n’est pas forcément conciliable avec les
spécificités du procédé de fabrication (¢laboration et mise en forme) des aciers inoxydables. Le
procédé de fabrication comporte, en sortie du laminage a froid, des étapes de recuit et décapage. Le
recuit permet de recristalliser le matériau écroui par le laminage, afin de lui redonner ses propriétés
mécaniques permettant sa mise en ceuvre ultérieure. Les recuits étant effectués sous atmosphére
oxydante, une étape de décapage est alors nécessaire pour éliminer les couches d’oxyde formées. Ces
étapes, recuit et décapage, peuvent altérer la qualité de surface du métal par la création de défauts. Le

produit ne répond alors plus a la demande du client.

L’objectif de cette thése est de comprendre les phénomenes, survenant lors des étapes de recuit et
décapage, qui sont susceptibles de détériorer la qualité de surface du métal. Nous nous proposons donc
d’étudier le comportement de nuances ferritiques inoxydables lors du recuit de courte durée a haute
température sous atmosphere oxydante, ainsi que lors du décapage. Pour cela, nous allons effectuer
des recuits de courtes durées sur des échantillons d’aciers écrouis a 1’aide de deux fours, un four
tubulaire conventionnel (FTC) et un four a lampe (FASA : four a simulation d’atmosphére). Ce dernier
four sera utilis¢é pour faire des recuits dans des conditions proches des lignes industrielles, en
reproduisant les vitesses de montées en température des échantillons dans le four. La couche d’oxyde
ainsi générée lors de recuits au FASA et au FTC sera caractérisée sur le plan de la composition et de la
morphologie. Une fois les couches d’oxyde caractérisées, nous étudierons le comportement des
échantillons recuits au FASA, lors du décapage. La séquence de décapage sera mise en place de
maniére a reproduire les décapages des lignes industrielles. A la suite du décapage, la qualité de

surface des échantillons sera quantifiée par mesure de la brillance, que nous définirons ultérieurement.

Plusieurs theses ont déja été menées au laboratoire SIMaP sur 1’oxydation haute température d’aciers
inoxydables ferritiques [1-6]. Cette thése se démarque des autres par les courtes durées d’oxydation,
qui sont de ’ordre de la minute. Ces durées particuliéres sont directement liées au procédé de
fabrication des aciers. Les travaux menés au cours de cette thése s’inscrivent dans le cadre d’une

collaboration entre le laboratoire SIMaP a Grenoble et le centre de recherche d’ Aperam a Isbergues.

Nous présenterons, tout d’abord, dans le chapitre I, le contexte de I’étude et I’état de 1’art. Nous
définirons les termes de ’expression : « acier inoxydable ferritique stabilisé », et exposerons le

procéd¢é de fabrication qui est au cceur de ces travaux. Puis, nous mentionnerons les principaux
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résultats de la littérature pour deux aspects, [’oxydation de courte durée des aciers inoxydables

ferritiques et I’effet des stabilisants : titane et niobium.

Le second chapitre sera consacré a la description des techniques expérimentales utilisées au cours de
cette thése. Nous présenterons les aciers étudiés, les montages expérimentaux pour les recuits (FASA
et FTC) ainsi que la méthode de décapage. Enfin, nous mentionnerons les techniques de

caractérisation mises en ceuvre pour 1’é¢tude des échantillons oxydés et décapés.

Dans les deux chapitres suivants (chapitres III et IV), nous nous focaliserons sur la caractérisation
physico-chimique des couches d’oxyde formées lors des recuits. Pour cela, dans le chapitre III, nous
mettrons 1’accent sur la cinétique d’oxydation et la composition des couches d’oxyde. Alors que, le
chapitre IV sera centré sur 1’étude de I’interface métal/oxyde. Nous présenterons a cette occasion une
reconstruction tridimensionnelle de cette interface réalisée a 1’aide du couplage entre un microscope
¢lectronique a balayage équipé d’une colonne a effet de champ (MEB/FEG) et une sonde ionique
focalisée (FIB).

Dans le chapitre V, nous décrirons le comportement des échantillons oxydés par recuits au FASA, lors
du décapage. Nous tenterons d’identifier les phénoménes qui sont a 1’origine de la perte de la qualité

de surface de ’acier.

Enfin, dans le chapitre VI, nous présenterons une synthése des travaux, et nous discuterons de leviers

industriels dans le but de maitriser la qualité de surface des aciers en sortie de décapage.
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CHAPITRE I. CONTEXTE DE L’ETUDE ET REVUE
BIBLIOGRAPHIQUE

Dans ce chapitre, nous allons présenter, dans un premier temps, le contexte de I’étude en mettant
I’accent sur ’originalité de ces travaux qui concernent les courtes durées d’oxydation. En effet, ces
travaux ne sont pas centrés sur la durabilité des matériaux étudiés, mais sur des étapes du procédé de
fabrication. Le cceur du sujet de thése est de comprendre les mécanismes survenant lors des étapes de
recuit et décapage des aciers ferritiques inoxydables. Ainsi, nous présenterons les principales étapes de
fabrication de ces aciers sur une ligne industrielle. Dans un second temps, nous rappellerons les

résultats de la littérature sur 1’oxydation aux temps courts des aciers ferritiques inoxydables.
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I. Aciers inoxydables ferritiques stabilisés

I.1. Généralités sur les aciers

Le fer existe sous différentes formes allotropiques ; austénite (y) de structure cubique face centrée et
ferritique (o et 8) de structure cubique centrée. A température ambiante, le fer se trouve sous la forme
ferritique a et reste stable jusqu’a 912°C, température de transition entre la ferrite et I’austénite. Un
acier est un alliage Fe-C dont la teneur en carbone est inférieure a 2,1 % massique, mais compte tenu
du fait que le carbone est un ¢lément y-géne, I’acier ferritique n’admet en solution solide qu’une tres
faible teneur de carbone (0,02 % massique). Le diagramme de phase fer-carbone n’est pas présenté

dans ce manuscrit.

Un acier ferritique est inoxydable lorsque sa teneur en chrome est suffisante pour former une couche
d'oxyde de chrome protectrice. Pour assurer une protection efficace de 1'acier, la couche de chromine
doit étre continue, compacte et adhérente au métal. Il est admis qu’un acier est inoxydable lorsque sa

teneur en chrome est supérieure a 10,5 % massique.

D’aprés le diagramme de phase Fe-Cr (Figure 1), un acier inoxydable ferritique conserve sa structure
cubique centrée jusqu’au point de fusion lorsque sa teneur en chrome est comprise entre 15 et 20 %
massique. Cependant, les éléments mineurs résiduels peuvent avoir une influence sur 1’étendue du

domaine de stabilité de la ferrite.
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Figure 1. Diagramme de phase binaire isobare Fe-Cr (d'aprés Thermocalc).

Parmi ces éléments, il convient de noter que le carbone et 1’azote diminuent le domaine de stabilité de

la ferrite. En effet, d’une part ces éléments sont y-génes, ils décalent le domaine de stabilité de
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I’austénite vers des teneurs en chrome plus ¢levées (Figure 2). D’autre part, en précipitant sous la
forme de carbures de type CryCs, le carbone entraine une déchromisation de 1’acier [7]. L’ajout
d’¢éléments a-genes, tels que le titane, le niobium, le zirconium, le tantale et le vanadium, permet de
maintenir la structure ferritique jusqu’au point de fusion de I’acier. En plus d’étre intrinséquement o-
geénes, ces ¢léments stabilisent la ferrite en éliminant le carbone et I’azote en solution solide par

précipitation sous forme de carbures et de nitrures [7].

Température, °C

Chrome. %

Figure 2. Effet du carbone et de I’azote (C+N) sur le domaine biphasé (a + ) du diagramme Fe-Cr [7].

I.2. Précipitation dans les aciers
1.2.1. Généralités

Dans les aciers ferritiques inoxydables stabilisés Ti ou/et Nb, différents types de précipités peuvent se
former, tels que des carbures, des nitrures, des carbonitrures ou des phases intermétalliques. Les

carbures et nitrures permettent d’éliminer les éléments résiduels (carbone et azote) en solution solide
dans I’acier.

L’exceés de niobium demeurant en solution solide peut conduire a la formation d’intermétalliques
Fe,Nb ou Fe,Nb; (phases de Laves), mais également de composés de type Fe;NbyX, avec X
représentant un atome d’azote, de carbone [8] ou d’oxygene [9] et FesNbsO, [10]. La présence des
phases de Laves permet d’améliorer les propriétés mécaniques de 1’alliage soumis aux hautes
températures. En effet, en précipitant aux joints de grains, Fe,Nb bloque le grossissement des grains,
ce qui se traduit par une meilleure tenue au fluage de I’acier [11].
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La Figure 3 présente les diagrammes de phases calculés pour un acier inoxydable ferritique (Fe-18Cr-
0,01C-yTi-xNb), en fonction du taux de niobium (Figure 3 (a)), et en fonction du taux de titane (Figure

3 (b)) [12]. Les auteurs de cette étude n’ont pas pris en considération 1’effet de I’azote dans 1’alliage.
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Figure 3. Diagramme de phase de ’acier Fe-18Cr-Nb (a) et de I’acier Fe-18Cr-Ti (b) [12]. BCC (body centred
cubic) signifie structure cubique centrée, et MC fait référence aux carbures (M pour métal).

Pour I’alliage Fe-18Cr-0,01C-0,2Ti-xNb, lorsque x = 0, un domaine biphasé, constitué¢ de ferrite (noté
BBC) et de carbures (noté MC), s’étend entre 550°C et 1200°C. En dessus de 1200°C, seule la ferrite
est stable (jusqu’au point de fusion), les carbures de titane étant remis en solution solide dans I’acier.
La présence du niobium dans I’alliage (x > 0) entraine 1’apparition, dans le domaine de la ferrite et des
carbures, de la phase de Lave. Ce domaine triphasé (ferrite, carbures et phase de Lave) est d’autant
plus étendu que la teneur en niobium est élevée. La température de remise en solution de la phase de

Lave, de 850°C environ pour 0,5 % massique de niobium, passe a 1100°C pour 2 % massique.

En absence de titane (y = 0) dans ’alliage Fe-18Cr-0,01C-yTi-0,5Nb, un domaine triphasé constitué¢ de
ferrite, de carbures et de phase de Lave est présent de 650°C a 800°C. De 800°C a 1200°C seuls la
ferrite et les carbures demeurent stables. En dessus de 1200°C, les carbures sont remis en solution.

L’addition de titane conduit a une augmentation du solvus de la phase de Lave.

Ces diagrammes présentés sur la Figure 3 sont en accord avec les observations expérimentales de
Fujita et al. [11], menées sur un acier Fe-19Cr-0,02(C+N)-Nb. D’aprés cet auteur, des carbures et des
nitrures de niobium se forment a 1000°C pour des teneurs en niobium inférieures a 0,6 % massique.
Au-dela de cette valeur, des précipités de Fe,Nb apparaissent et deviennent majoritaires pour des

teneurs en niobium supérieures a 1 % massique.
L.2.2. Précipitation des carbures et nitrures

La Figure 4 présente les solvus des carbures et nitrures formés a partir de différents stabilisants [13]. 1l
apparait clairement que les nitrures sont plus stables que les carbures. TiN précipite pour des

températures supérieures au point de fusion de 1’acier.
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Les ¢léments : aluminium (non représenté dans la Figure 4), tantale et vanadium ne sont pas utilisés
comme stabilisants. Le carbure AIC n’est pas stable contrairement au nitrure AIN. La non-utilisation
du tantale et du vanadium est due, respectivement a des raisons économiques, et de cinétique de
précipitation [14]. En conséquence, les aciers ferritiques sont principalement stabilisés par le titane, le
niobium et le zirconium. Le zirconium n’étant pas utilisé chez Aperam, dans la suite de cette partie,

nous nous intéresserons seulement au titane et au niobium.
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Figure 4. Solvus des carbures et nitrures dans un acier Fe-18Cr-2Mo [13].

Aciers stabilisés titane

La précipitation débute dés la solidification de ’acier (1400°C), par la formation du nitrure de titane
TiN. Ces précipités resteront stables au cours des différentes étapes du procédé de fabrication
(¢élaboration et mise en forme) des aciers. La précipitation se poursuit par la formation du carbure de
titane TiC, des 1100°C, TiC précipite a partir des précipités préexistants de TiN [15]. Les précipités de
TiN sont de grandes dimensions, de quelques micrométres a quelques dizaines de micrometres, alors

que les précipités de TiC sont de tailles variables pouvant aller de 100 nm a quelques micrométres.

Pour assurer une bonne stabilisation de 1’acier, il est indispensable que la teneur en titane soit en exces
par rapport aux teneurs en carbone et azote. La teneur en titane libre, notée ATi, correspondant a la
quantité de titane demeurant en solution solide aprés la formation des carbures et des nitrures. Cette

teneur se détermine a I’aide de la formule :
L ATi:Ti—(MTi/Mc)XC—(MTi/MN)XN [Il]

ou My, Mc et My sont les masses molaires du titane du carbone et de I’azote et Ti, C et N désigne
leurs proportions massiques respectives dans 1’acier. En considérant que M/ Mc = Mrp;/ My = 4,

alors, il vient

10
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e ATi=Ti—4x(C+N) [1.2]

Aciers stabilisés niobium

Pour les aciers stabilisés niobium, des précipités de carbonitrures : Nb(C,N) se forment lors du
refroidissement, a partir de 1150°C. Ces précipités de structure cubique possedent un paramétre de
maille compris entre celui de NbC (447,1 pm) et celui de NbN (437,5 pm).

Les carbonitrures de niobium se présentent sous la forme de plaquettes de 1 um d’épaisseur et 10 pm

de longueur [16].
La teneur en niobium libre se détermine a 1’aide de la formule suivante :
e ANb=Nb— (Myy/ Mc) x C— (Mynp/ My) X N [1.3]

De la méme maniére que pour les aciers stabilisés titane, en approximant les rapports des masses
molaires ( My,/ Mc = My, / My = 7), il vient :

e ANb=Nb-7x(C+N) [L4]

Aciers bistabilisés niobium, titane

Pour les nuances bistabilisées niobium et titane, la séquence de précipitation débute par la formation
de TiN et se poursuit par la formation de NbC a plus basse température.

En fonction de la teneur en titane, nous devons distinguer les deux cas suivants. Lorsque la teneur en
titane n’est pas suffisante pour éliminer tout 1’azote en solution solide, (cas n°l), il se forme un
carbonitrure de niobium Nb(C,N) contenant cet exceés d’azote [9]. Les teneurs en niobium et titane

libres se déterminent alors, de la fagon suivante :

e ATi=0 [L.5]
e ANb=Nb-7x(C+N)+7/4Ti [1.6]

En revanche, lorsque le titane est en exces par rapport a 1’azote (cas n°2), I’exces de titane est contenu
dans le carbure NbC sous la forme de Nb,Ti,C. Si nous considérons que ce carbure posséde la
stoechiométrie suivante : NbgsTiysC, il vient :

e ATIi=Ti-4x(C2+N) [1.7]
e ANb=Nb-35C [1.8]

Les calculs de ATi et ANb permettent donc de déterminer la teneur de ces éléments toujours en
solution solide dans I’acier.

Apres que nous nous soyons intéressés aux aciers inoxydables ferritiques, nous allons présenter le
contexte industriel de cette étude. Le contexte est centré sur les étapes de recuit et décapage,

intervenant en fin de 1’¢laboration des aciers inoxydables ferritiques.

11
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II. Fabrication des aciers inoxydables stabilisés

Dans cette partie nous présenterons brievement les principales étapes de fabrication des aciers plats, en
débutant par 1’étape de coulée continue. Nous nous intéresserons, dans le détail, uniquement aux
étapes de recuit et décapage se déroulant en tolerie sur la ligne industrielle d’Aperam a Isbergues :
LC2i[17].

II.1. De P’aciérie a la tolerie

En aciérie, la coulée continue du métal fondu permet 1’obtention de brames de dimensions comprises
entre 600 a 2000 mm de large, pour 150 a 250 mm d’¢épaisseur. Ces brames sont transformées par
laminage a chaud (entre 1000 et 1200°C) dans le but d’obtenir des bobines de 2 a 10 mm d’épaisseur.
Les bobines ainsi produites sont appelées coil noir en raison de la couche d’oxyde épaisse formée lors
du traitement a chaud (ou calamine). L’¢laboration se poursuit en tdlerie, le coil noir est transformé en

produit fini, apres une succession d’étapes que nous allons décrire.

Une premicre séquence de recuit et décapage est mise en ceuvre pour ¢liminer la couche d’oxyde et
obtenir ainsi le coil blanc. Les différentes étapes de cette séquence sont représentées sur la Figure 5.
Aprés débobinage, le coil noir est recuit a haute température puis refroidi a ’air et a 1’eau. En sortie de
la zone de recuit, la couche d’oxyde est préparée mécaniquement de maniere a faciliter son élimination
lors de 1’étape de décapage. Pour ce faire, la bande d’acier oxydée passe dans une zone de
décalaminage comprenant un brise oxyde et des grenailleuses. Cette étape a pour but d’éliminer la
partie externe de la couche d’oxyde, ainsi que de créer des fissures dans la partie interne, pour
accroitre la percolation des solutions de décapage jusqu’au métal. Suite a la préparation mécanique, la
couche d’oxyde peut alors étre éliminée par décapage par voie chimique et électrolytique. Il en résulte

ainsi le coil blanc.

Zone de recuit

brise oxyde

Refroidissement four
rapide ‘

soudage

grenaillage - zone d’inspection de
o Surface du coil blanc

débobinage

Figure 5. Premiére séquence de recuit-décapage mise en ceuvre pour obtenir des bobines de coil blanc a partir de
bobines de coil noir [18].

Le coil blanc est laminé a froid de manic¢re a obtenir des bandes d’acier d’épaisseurs désirées. Ce
laminage, réalisé a froid, engendre un écrouissage de I’acier. Un recuit de recristallisation est alors mis
en ceuvre pour redonner a ’acier ses propriétés mécaniques. Le recuit haute température (950 -

1100°C) se déroule sous atmosphére oxydante (recuit oxydant). Lors du recuit, un film d’oxyde se

12
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forme, ce film est ¢liminé par une étape de décapage. Ces étapes de recuit et décapage sont

développées dans la partie suivante.
I1.2. Etapes finales de recuit et décapage

La Figure 6 présente la séquence de recuit décapage final. Cette séquence comprend un recuit sous
atmospheére oxydante, un refroidissement a I’air et a ’eau, ainsi qu’une zone de décapage par voie

chimique et ¢électrolytique.

soudage
- —-— -
Zone de recuit Zone de décapage
.v-‘-‘——.v«' o
4 T \
débobinage / Reafirroldlsse;;\znt ".
" Zone
Atmosphére d'inspection
oxydante de surface

Figure 6. Séquence de recuit-décapage final [18].

11.2.1. Recuit sous atmosphére oxydante

Principe

Le recuit consiste a faire défiler la bande d’acier dans un four horizontal de quelques dizaines de
metres de long. La durée du recuit est controlée par la vitesse de passage de 1’acier dans le four. Cette
durée dépend de I’épaisseur des aciers inoxydables ferritiques (45 a 120 s).

La montée en température de 1’acier dépend a la fois de la vitesse de passage ainsi que des
températures de consignes. Le four est composé de différentes cellules, elles-mémes divisées en
plusieurs zones. Le chauffage est assuré a I’aide de bruleurs répartis dans les différentes zones. Chaque
zone est indexée a une température de consigne qui est contrdlée par régulation de la puissance des

brileurs.

Atmosphere oxydante

Sur les lignes industrielles, I’atmospheére est composée des gaz issus de la combustion du méthane
sous oxygene. La combustion du méthane se déroule suivant la réaction :

e CH4(g)+20,(g) — CO,(g) +2 H,O (g) [1.9]

La réaction conduit a la formation de dioxyde de carbone et de vapeur d’eau. Pour éviter la formation
de monoxyde de carbone, en cas de défaut de dioxygene, la combustion du méthane est réalisée sous
exces de dioxygene. Dans le four industriel, 1’air est utilisé comme source de dioxygene, I’atmosphere
est donc constituée d’un mélange : O./CO,/H,O/N,. Le rapport entre la quantité totale de dioxygene

introduit et la quantité de dioxygeéne nécessaire a la réaction définit le taux d’a ration. En pratique, la
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combustion du méthane est réalisée pour un taux d’a ration de I’ordre de 1,2. En jouant sur le taux
d’aération, nous pouvons modifier les proportions des espéces gazeuses de I’atmosphére. La Figure 7
correspond au diagramme d’équilibre du méthane a 1200°C, utilisé pour déterminer la composition de
I’atmosphére [19]. Ce diagramme présente I’évolution de la composition des produits de combustion

(fumées) du méthane, en fonction du taux d’a ration, noté n.
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Figure 7. Diagramme d’équilibre du méthane [19].

Sous I’effet de la température et de 1’atmosphere oxydante, un film d’oxyde se forme en surface. Ce

film est éliminé par une étape de décapage que nous présentons dans la section suivante.
11.2.2. Décapage final

La séquence de décapage sur la ligne industrielle LC2i comporte une section de décapage par voie
¢électrolytique et une section de décapage par voie chimique (sans polarisation de ’acier). Dans ce
paragraphe, nous nous limitons a présenter les deux modes de décapage (¢lectrolytique et chimique).

La séquence de décapage, en tant que telle, sera présentée dans le chapitre 1.

L’élimination du film d’oxyde se déroule soit par une attaque directe de celui-ci, soit par une attaque
du métal sous-jacent [20]. Les mécanismes survenant lors du décapage seront discutés dans le chapitre
V consacré a I’étude du comportement de I’acier lors du décapage.

Deécapage électrolytique

Lors d’un décapage par voie électrolytique, I’acier est polarisé indirectement par passage dans un
¢lectrolyte entre une paire d’¢lectrodes de mémes polarités. Le bain électrolytique comprend plusieurs
séries de paires d’électrodes. Lors d’un décapage sur la ligne industrielle, ’acier est polarisé
alternativement en anodique et cathodique. Généralement, la séquence de polarisation de 1’acier est la
suivante : anodique — cathodique — anodique, ce qui correspond au passage entre une série de

cathodes, d’anodes et de cathodes (Figure 8).
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Figure 8. Séquence de polarisation lors d'un décapage ¢lectrolytique [18].

Les parameétres du décapage dont, la séquence de polarisation, la nature des ¢lectrolytiques, la vitesse
de passage de I’acier sont issus de 1’expérience acquise par Aperam. Dans la suite de ce manuscrit,

nous ne discuterons pas de ces parameétres.

Décapage chimique

Le décapage par voie chimique (sans polarisation) consiste a faire passer le métal dans un bain
contenant une solution aqueuse. Le bain utilisé pour ce type de décapage sur la ligne industrielle est
une solution d’UG3P (ugine peroxide pickling process) [7]. Cette solution, mise au point sur le site de
Gueugnon, est composée d’acide fluorhydrique, de peroxyde d’hydrogéne et d’ions ferriques. Nous
discuterons de I’effet de la solution d’UG3P dans le chapitre V.

I1.3. Problématique industrielle

Le produit fini doit posséder les caractéristiques requises par le client, que ce soient en qui concerne
I’épaisseur, les propriétés mécaniques et esthétiques. Ces caractéristiques doivent étre obtenues par la
maitrise du procédé de fabrication des aciers. Comme évoquées dans I’introduction de ce manuscrit,
les étapes de recuit et décapage peuvent entrainer une altération des propriétés esthétiques de I’acier
inoxydable ferritique bistabilisé Ti, Nb.

Dans la partie suivante, nous présenterons des résultats issus de la littérature concernant, dans un
premier temps, I’oxydation des aciers inoxydables ferritiques pour de courtes durées. Dans un second
temps, nous nous intéresserons a 1’effet du titane et du niobium.
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III. Oxydation des aciers inoxydables ferritiques

II1.1. Introduction

Le développement d’aciers inoxydables ferritiques fait 1’objet, pour Aperam d’un intérét accru par
rapport aux aciers inoxydables austénitiques pour des raisons économiques. Contrairement aux aciers
inoxydables austénitiques, les aciers ferritiques ne contiennent qu’une tres faible teneur en nickel, ce

qui les affranchit des fluctuations des cours du nickel de ces derniéres années [21].

La plupart des données issues de la littérature sont consacrées a la durabilité de ces aciers dans leurs
domaines d’application tels que les lignes d’échappement des automobiles [5, 22], les interconnecteurs
de SOFC (solid oxide fuel cell) [23-26]. Les études en ce qui concerne la durabilité des aciers se
traduisent par de longues durées d’oxydation pouvant aller de quelques heures [27] a quelques
centaines [28] voire quelques milliers d’heures [29, 30]. En revanche, peu d’auteurs se sont consacrés

a I’étude du comportement des aciers inoxydables ferritiques pour des oxydations de courtes durées.

Dans le paragraphe suivant, nous ferons le point sur les résultats issus de la littérature concernant

I’oxydation des aciers inoxydables ferritiques sur de courtes durées.
I11.2. Oxydations de courtes durées

II1.2.1. Aciers ferritiques Fe-15Cr

Les étapes initiales d’oxydation d’une surface polie soumise a un gaz oxydant ont été¢ décrites par
Kofstad et al. [31]. Tout d’abord, les especes gazeuses de 1’atmospheére s’adsorbent au métal. Ces
especes peuvent alors réagir avec les cations métalliques pour former ¢a et la des germes d’oxyde. La
croissance latérale des germes conduit, a la formation d’une couche d’oxyde continue, qui peut alors

s’épaissir.

Chattopadhyay ef al. [32] ont étudié la couche d’oxyde formée sur un acier Fe-15Cr oxydé 15 min a
600°C. Ils ont révélé la présence d’une couche triplex composée, d’hématite dans la partie externe,
d’un spinelle (Fe,Cr);O0, au centre et, de chromine dans la partie interne. Pour Park et al. [33],
I’oxydation d’un acier Fe-15Cr sous air a 800°C conduit a la formation de germes d’oxyde de fer qui
recouvrent la totalité de I’échantillon aprés 30 s. Ces germes croissent sous la forme de grains facettés
et s’enrichissent en chrome. A partir de 90 s, des nouveaux cristaux riches en fer germent sur les
grains du premier oxyde. Il en résulte un oxyde duplex avec une partie interne riche en chrome et une
partie externe riche en fer. Pour une durée de 120 s, une couche continue d’oxyde duplex se forme, et

se transforme, apres enrichissement en chrome, en une couche monophasée riche en chrome.

Saeki et al. [34] proposent un mécanisme décrivant les premicres étapes de la croissance d’un film
d’oxyde formé a 1000°C. Ce mécanisme prend en compte 1’évolution, avec la durée d’oxydation, de la
composition et de la morphologie de la couche en croissance. Le début de I’oxydation (t = 0s)
correspond au moment ou 1’échantillon atteint la température désirée : 1000°C. A cet instant,
I’échantillon est recouvert d’un fin film d’oxyde, d’environ 50 nm d’épaisseur, composé de Fe,0s.

Apres 15 s d’oxydation, des cristallites isolées de Fe,O; croissent sur I’échantillon, la densité et la
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taille de ces cristallites augmentent avec la durée d’oxydation. Ces cristallites croissent et coalescent
(30s), ce qui entraine une chute de la pression partielle d’oxygéne au niveau de I’interface
métal/oxyde. Il en résulte une oxydation du chrome, se traduisant par un enrichissement en chrome de
la couche d’oxyde. Pour des durées plus longues (120 s), de nouvelles cristallites croissent sur la

couche d’oxyde composée de la solution solide (Fe,Cr),0;. Ce mode¢le décrit ci-dessus est présenté sur

la Figure 9.
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Figure 9. Mécanisme de formation de la couche d’oxyde sur I’acier Fe-15Cr a 1000°C proposé par Saeki ef al.
[34].

1I1.2.2. Aciers ferritiques Fe-15Cr-Mn

Composition de la couche d’oxyde

Dans le modéle proposé¢ par Saeki et al., ’acier étudi¢ ne comporte que 0,09 % massique de
manganése. Ces mémes auteurs ont étudié I’influence de la teneur en manganése (0,38 et 0,9 %
massique) sur la composition de la couche d’oxyde [35]. Ils rapportent que, en plus de Fe,O;, le
spinelle MnFe,O, croit pour des durées d’oxydation comprises entre 15 et 30 s. Lorsque la durée
d’oxydation augmente, [’hématite et le spinelle s’enrichissent en chrome. Pour des durées supérieures
a 300 s, la couche d’oxyde est composée de la solution solide (Fe,Cr),O;3 riche en chrome et du
spinelle MnCr,O,. La croissance du spinelle chromite de manganese est également rapportée apres
oxydation de I’acier 430 (Fe-16Cr-0,3Mn) pendant 300 s, a 800°C sous air [36]. La croissance du

spinelle sera discutée plus en détail dans le chapitre consacré a la caractérisation de la couche d’oxyde.
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Gonzales et al. [37] ont étudié la croissance de la couche d’oxyde formée sur un acier 430 (Fe-16Cr-
0,3Mn) oxydé a 900°C sous mélange O,/H,O/CO,/N,. Contrairement a Saeki et al., ces auteurs ont
défini le début de I’oxydation (t = 0 s), au moment de I’introduction de I’échantillon dans le four. Le
mécanisme propos¢ par ces auteurs est présenté dans la Figure 10. Initialement, une couche d’hématite
se forme sur 1’échantillon. Par la suite, le chrome s’oxyde sous forme de chromine, il y a alors
formation de la solution solide (Fe,Cr),0;. Cette solution solide est surmontée par des cristallites de
spinelle (Mn,Cr);04 qui finissent par former une couche continue aprés 150 s a 900°C. L’oxyde est
compos¢ d’une couche duplex dont la partie interne est constituée de (Fe,Cr),05 riche en chrome et la

partie externe de (Mn,Cr);0,.

Dans I’atmosphére étudiée, les auteurs ont mis en évidence une évaporation du chrome (III) de la
couche d’oxyde. Ce phénomene est bloqué par la formation d’une couche continue de spinelle dans la

partie externe de la couche d’oxyde. Nous discuterons de ce phénomene dans le chapitre I11.

E——
Fe,O5 -—-ﬂ-—-

30 s—780°C 60 s — 880°C 120 s — 900°C 150 s — 900°C

[0 : (Fe,Cr),05; M : (Mn,Cr);0y; ﬂ: Evaporation of volatile oxides/oxohydroxides

Figure 10. Croissance de la couche d'oxyde sur l'acier 430 [37].

Pour d’autres auteurs [38], la couche d’oxyde formée aprés des oxydations de 900 s a 1100°C et a
1200°C sous air, est composée d’hématite et de magnétite. L hématite est préférentiellement formée a
basse température (1100°C), alors que la formation de magnétite est privilégiée a plus haute
température (1200°C).

Effet de [’atmosph re

Une étude a montré I’influence de 1’atmospheére sur la composition de la couche d’oxyde [39]. 1l est
montré que la pression partielle d’oxygéne et de vapeur d’eau n’a pas d’effet sur la composition de
I’oxyde formé lors des toutes premieres secondes d’oxydation (15s) a 1000°C [39]. La couche
d’oxyde est constituée de la solution solide (Fe,Cr),0; trés riche en fer (proche de Fe,0s). Pour des
durées d’oxydation plus longues (30 s et plus), I’atmosphere influe sur la composition de la couche
d’oxyde. Bien qu’un enrichissement en chrome de la solution solide intervienne indépendamment de
I’atmospheére, le spinelle en croissance, initialement composé de MnFe,O,, s’enrichit en chrome, avec
la durée d’oxydation, uniquement sous O,/N, pour former MnCr,0,4. De plus, pour une méme durée
d’oxydation, le spinelle est d’autant plus enrichi en chrome que la pression partielle en oxygene est

¢élevée.
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111.2.3. Aciers ferritiques Fe-15Cr-Mn-Ti-Nb

Les études de 1’oxydation des aciers inoxydables ferritiques stabilisés Ti et/ou Nb pour de courtes
durées sont trés rares dans la littérature. Gonzales et al. [37] ont étudié la couche d’oxyde formée sur
I’acier Fe-15Cr-Mn-Ti-Nb oxydé a 1060°C. Aprés 30 s d’oxydation la couche d’oxyde est composée
de la solution solide (Fe,Cr),0;, du spinelle (Mn,Cr);04, dans la partie externe de la couche, ainsi que
de précipités de TiO, et NbO sous I’interface métal/oxyde. Lorsque la durée d’oxydation augmente,
d'une part (Ti,Nb)O, croit en surface de la couche d’oxyde (60 s), d’autre part, le spinelle forme une
couche continue (150 s).

(TiNb)O (Ti,Nb)O, (Ti,Nb)O,

1, 2

r%ﬁ.ﬁe_ e

T O® O @O0 | NRY LY A '_'_._'_'_O_
X \ OO‘OOO.MOO 0‘00;0000 0;8000

Ti0,  NbO TiO, NbO Tio, NbO Tio, NbO
30 s — 960 °C 60 s — 1050°C 120 s - 1060°C 150 s — 1060°C

[ : (Fe,Cr),05; M : (Mn,Cr);0; T:f: Evaporation of volatile oxides/oxohydroxides

Figure 11. Croissance de la couche d'oxyde sur l'acier 441 [37].

La présence des oxydes TiO,, NbO et (Ti,Nb)O, n’est pas révélée apres I’oxydation de cet acier sur
une plus longue durée (300 s) a plus basse température (650 et 850°C) sous air et sous vapeur d’eau
[40].

111.2.4. Effet du silicium

Les résultats présentés ci-dessus ne font pas état de la présence de silicium dans la couche d’oxyde
formée sur les aciers ferritiques aux temps courts. Il est cependant reporté¢ dans la littérature, que le
silicium précipite sous forme de silice amorphe a I’interface métal/oxyde. Ce phénomeéne, décrit par
Stott et al. [41, 42], est présenté sur la Figure 12. Apres 1’établissement d’une couche de chromine
continue, le silicium en solution solide dans le métal précipite, au niveau de I’interface métal/oxyde,
sous forme de silice. Ces précipités croissent latéralement le long de I’interface métal/oxyde pour

aboutir a la formation d’une couche continue de silice.

En agissant comme une barriére de diffusion [43], la couche de silice permet d’améliorer la tenue a
I’oxydation a haute température des aciers [44]. La teneur en silicium nécessaire pour former une
couche continue protectrice de silice diminue lorsque le taux de chrome augmente. Toutefois, afin de
garder un bon compromis entre les propriétés mécaniques et la résistance a 1’oxydation, le taux de

silicium ne doit pas excéder 1 % massique [42].

19



Comportement des aciers inoxydables ferritiques stabilisés lors des étapes de recuit et décapage
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Figure 12. Précipitation de la silice a l'interface métal/oxyde [42].

I11.2.5. Bilan

Tres peu d’études sont consacrées a 1’oxydation a haute température des aciers ferritiques inoxydables
pour des temps courts. Ces études sont encore plus rares lorsqu’il s’agit d’aciers ferritiques stabilisés
ou bistabilisés. Malgré des différences qui peuvent étre liées aux conditions expérimentales
(température, atmosphere, et durée d’oxydation), nous pouvons retenir que la couche d’oxyde est
composée de la solution solide (Fe,Cr),05 riche en fer, pour les durées d’oxydation les plus courtes.
Lorsque la durée d’oxydation augmente, la couche d’oxyde devient duplex, avec la partie externe
composée d’un spinelle (Mn,Cr);0,4 et la partie interne composée de la solution solide (Fe,Cr),0;

enrichie en chrome.

Une autre spécificité majeure de ces travaux de thése concerne la présence de niobium et de titane
dans I’acier. Comme nous venons de le voir, peu d’auteurs se sont intéressés a I’influence de ces
¢éléments sur I’oxydation de courte durée, des aciers inoxydables ferritiques. Dans la partie suivante,
nous allons évoquer I’effet de ces éléments sur 1’oxydation de ces mé€mes aciers, mais pour des durées

d’oxydation plus longues.
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I11.3. Effet des éléments niobium et titane sur I’oxydation

111.3.1. Effet du niobium

Plusieurs auteurs ont attribué au niobium un effet bénéfique sur la résistance des aciers ferritiques a
I’oxydation a haute température [16, 45]. Moroishi et al. [45] ont montré que pour des teneurs en
niobium supérieures a 0,4 % massique, cet ¢lément diminue le gain de masse mesuré apres oxydation
de 100 h, a 1000°C, sous air. Cet effet bénéfique est attribué a la stabilisation de la structure ferritique
par le niobium. Lorsque la teneur en niobium est insuffisante pour stabiliser 1’acier, alors, a haute
température, la ferrite peut se transformer en austénite, ce qui engendre une modification des
propriétés du métal. Parmi ces propriétés, nous pouvons citer, une diminution du coefficient de
diffusion du chrome, et une augmentation du coefficient de dilatation thermique, de 1’austénite par
rapport a la ferrite. L’augmentation du coefficient de dilatation peut entrainer 1’amorce de fissures au
niveau de I’interface métal/oxyde. Alors que la diminution du coefficient de diffusion peut limiter
I’apport en chrome au niveau de ’interface métal/oxyde, cette déchromisation qui en résulte, conduit

alors a une oxydation du fer.

En revanche, pour Issartel ef al. [27], le niobium n’a aucune influence sur 1’oxydation a 950°C, sous
air, de Dl’acier Fe-17Cr-Nb. Pour ces auteurs, la présence du niobium n’affecte ni les vitesses
d’oxydation, ni la composition de la couche d’oxyde. En ce qui concerne la composition de la couche
d’oxyde, Froitzheim et al. [29] ont révélé la présence d’une couche d’oxyde riche en niobium au
niveau de l’interface métal/oxyde, aprés oxydation d’un alliage Fe-22Cr-1Nb, pendant 1000 h, a
900°C, sous air.

Dans la gamme de température de fonctionnement des SOFC (650-800°C), des travaux récents font
I’état d’'une compétition entre le niobium et le silicium [25, 29]. Pour Yang ef al. [25], les phases de
Laves formées a ces températures piégent le silicium empéchant ainsi la formation de la couche de
silice a I’interface métal/oxyde. D’apres d’autres auteurs [29], I’addition de niobium et de silicium
dans I’acier réduit d’une part, la précipitation de la silice a l'interface métal/oxyde, et d’autre part, la
présence d'oxyde de niobium, dans la couche d'oxyde. Ces affirmations sont contredites par Jablonski
et al. [12], qui ont estimé que, pour l'acier 441 (0,5 % Nb et 0,33 % Si), la quantité résiduelle de
silicium apres formation des phases de Laves est suffisante pour permettre 1’établissement d’une

couche de silice a I'interface métal/oxyde.
111.3.2. Effet du titane

Le titane peut améliorer la résistance a 1I’oxydation des aciers ferritiques [45]. Le mécanisme invoqué
est identique a celui expliqué dans la section précédente, il s’agit de la stabilisation de la structure

ferritique a haute température [45].

Pour d’autres auteurs, le titane semble avoir un effet néfaste sur la cinétique d’oxydation [27, 46]. Le
Tableau 1 présente les constantes cinétiques k, déterminées par différents auteurs aprés une oxydation
de 100 h, a 950°C sous air [27] et sous O,/Ar [46], pour des teneurs en titane comprises entre 0,15 et

0,4 % massique. Il est clairement mis en évidence que plus la teneur en titane est importante et plus la
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constante cinétique d’oxydation est ¢levée. L effet du titane sur la cinétique d’oxydation sera discuté

plus en détail dans le chapitre II1.

Tableau 1. Valeurs des constantes cinétiques paraboliques &, pour aprés oxydation de 100 h a 950°C d’aciers
ferritiques contenant différentes teneurs en titane d’apres [27, 46].

% massique Ti k, (107" gz.cm74.sfl) % massique Ti k, (107" g2.0m74.sfl)
[27] [46]
0 0,46 0 1,05
0,15 0,88 0,18 4,89
0,31 2,17 - -
0,44 3,31 0,41 7,14

Au niveau de la composition de la couche d’oxyde, la présence de titane dans un acier engendre la
formation de TiO,. Cet oxyde est mis en évidence aussi bien dans le métal sous forme de précipité
interne, qu’en surface de la couche d’oxyde [5, 36, 46].

Malgré Deffet néfaste du titane sur la cinétique d’oxydation, des études ont montré que cet ¢lément
améliorait I’adhérence de la couche d’oxyde au substrat métallique. En effet, la précipitation

intergranulaire de TiO, engendre un ancrage mécanique de la couche d’oxyde dans le substrat [46].
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IV. Conclusion

Dans ce chapitre, nous nous sommes attachés a présenter aussi bien 1’objet de cette étude : les aciers

inoxydables ferritiques stabilisés que le contexte industriel.

Dans un premier temps, nous avons défini chaque terme de I’expression « aciers inoxydables
ferritiques stabilisés ». Ensuite, nous avons présenté¢ les étapes fabrication de ces aciers, en nous

intéressant plus particuliérement aux étapes de recuit et décapage qui nous concernent directement.

Dans un second temps, nous avons mis 1’accent sur la spécificité de ces travaux a savoir les tres
courtes durées d’oxydation et la présence de titane et niobium dans 1’acier. Pour cela, nous avons fait
un état de 1’art, non exhaustif des études menées sur les courtes durées d’oxydation d’une part, et sur
I’effet des éléments stabilisants titane et niobium, d’autre part. Plusieurs points abordés dans ce
chapitre seront discutés plus en détail dans les chapitres suivants.
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CHAPITRE II. TECHNIQUES EXPERIMENTALES

Ce chapitre est consacré a la description des techniques mises en ceuvre dans le cadre de ces travaux.
Nous nous intéresserons dans un premier temps aux matériaux étudiés : aciers ferritiques inoxydables
stabilisés, a 1’état écroui ou a 1’état fini. Dans un deuxiéme temps, nous décrirons les dispositifs
expérimentaux utilisés pour les recuits et le décapage des échantillons. Enfin, nous présenterons les
techniques de caractérisation mises en ceuvre pour étudier les couches d’oxydation et la surface des

échantillons aprés décapage.
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Chapitre II. Techniques expérimentales

I. Matiéres premiéres

I.1. Aciers inoxydables étudiés

Dans cette these, nous ¢tudions différentes nuances d’aciers inoxydables ferritiques. Ces nuances sont
toutes fournies par le centre de recherche d’Aperam a Isbergues. En fonction des travaux menés, les
aciers étudiés sont divisés en deux catégories suivant leur état de finition : écroui (aprés laminage a
froid) pour les essais de recuit haute température et décapage, et recuit-décapé pour 1’étude du

comportement lors du décapage.
L1.1. Aciers écrouis

Présentation des nuances

Les aciers étudiés proviennent de nuances commerciales AISI 441 et 439, ou sont issus de coulées de
laboratoire. Ces aciers sont prélevés aprés 1’étape de laminage a froid, ils se trouvent donc a 1’état
écroui. Toutes les nuances étudiées contiennent une teneur en chrome de 17 a 18 % massique et sont
soit monostabilisées titane (439) ou niobium (coulées de laboratoire), soit bistabilisées titane et
niobium (441). Les coulées de laboratoire ont été élaborées pour étudier 1’effet du niobium et du
silicium. Les compositions des aciers sont présentées dans le Tableau 2. Les teneurs en titane et
niobium libres notées, respectivement ATi et ANb indiquées dans ce tableau, sont calculées a ’aide
des formules présentées dans le chapitre I (¢f- chap. 1-1.2.2).

Tableau 2. Compositions des aciers écrouis étudiés. Les teneurs des éléments sont exprimées en pourcentage

massique.

Notation' 441 439 0,9Nb-0,6Si  0,6Nb-0,6Si 0,3Nb-0,6Si 0,6Nb-0,3Si
Origine industrielle industrielle  laboratoire  laboratoire  laboratoire  laboratoire
Aperam’ K41 K39 - - - -
N°coulée 35670 24788 C11-6533 C8-6507 C7-6501 C9-6517
Cr 17,90 17,32 18,20 17,54 17,65 17,62
Ti 0,162 0,409 - - - -
Nb 0,502 0,007 0,961 0,598 0,321 0,602
Mn 0,246 0,260 0,283 0,269 0,267 0,259
Si 0,556 0,474 0,679 0,641 0,672 0,324
Ni 0,185 0,167 0,165 0,138 0,137 0,146
Mo 0,037 0,008 0,020 0,017 0,019 0,020
C 0,0123 0,0127 0,017 0,016 0,016 0,016

0,0139 0,0126 0,019 0,016 0,019 0,018
S 0,0008 0,0013 0,0009 0,0006 0,0007 0,0010
ATi 0,082 0,308 - - - -
ANb 0,459 - 0,709 0,374 0,076 0,364

1 . . i . . .
Les nuances industrielles écrouies sont notées suivant la norme AISI.
% Nous donnons pour chaque nuance la désignation commerciale : KARA.
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Etat de la matiére

La Figure 13 présente la micrographie de 1’acier 441 observé au microscope optique aprés attaque
chimique au réactif de Béhara (solution de HCI et K,S,0s). Les grains possédent une forme allongée et
sont orientés dans le sens du laminage (vertical). La taille des grains est de I’ordre de 100 a 200 um de
longueur pour 20 a 30 um de largeur. La présence de précipités inter et intra-granulaires est également

révélée par cette attaque chimique.

Figure 13. Microstructure de la surface de l'acier 441 avant recuit observée au microscope optique apres attaque
chimique.

Les précipités sont caractérisés par microscopie électronique a balayage et spectrométrie a dispersion
d’énergic (MEB/EDS). Le principe de ces techniques sera présenté ultérieurement (cf. IV.2). Les
précipités se présentent sous une forme allongée, de dimensions comprises entre 5 a 10 pm de
longueur pour 1 a 2 um de largeur ; et sont également orientés dans le sens du laminage (Figure 14
(a)). L’analyse EDS montre un fort enrichissement des précipités en niobium et en titane par rapport a
la matrice ferritique (Figure 14 (b)). Les précipités sont attribués aux carbures et nitrures de titane et
niobium, probablement TiN et NbTiC.
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Figure 14. Observation MEB, en électrons secondaires, de la surface de 1'acier 441 apreés attaque chimique en
(a). Spectres EDS enregistrés sur un précipité et sur 1’acier en (b).
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L.1.2. Aciers recuits-décapés

Les aciers recuits décapés (produits finis) sont tous issus de nuances commerciales. Ces aciers sont
stabilisés titane ou niobium ou bistabilisés titane, niobium et contiennent une teneur en chrome

variable. Les compositions de ces aciers sont listées dans le Tableau 3.

Tableau 3. Compositions des aciers recuits-décapés étudiés. La teneur est donnée en pourcentage massique.

Notation 20 Cr 18 Cr 16 Cr 15 Cr 11 Cr
AISI 442 441 439 429 409
Origine industrielle industrielle industrielle industrielle industrielle
Aperam’ K42 K41 K39M K11X K09
N° coulée 13489A 37945 34098 21844 28903
Cr 20,13 17,90 16,18 14,80 11,15
Ti 0,119 0,162 0,452 0,006 0,172
Nb 0,227 0,502 0,011 0,453 0,004
Mn 0,153 0,246 0,338 0,192 0,213
Si 0,278 0,556 0,324 0,576 0,523
Ni 0,169 0,185 0,185 0,112 0,086
Mo 0,023 0,037 0,150 0,006 0,042
C 0,0157 0,0123 0,0200 0,0100 0,0058
N 0,0184 0,0139 0,0116 0,0151 0,0078
S 0,0015 0,0008 0,0016 0,0080 0,0012
ATi 0,014 0,082 0,326 - 0,118
ANb 0,172 0,459 - 0,277 -

I.2. Gaz de ’atmosphere des recuits

L’atmosphére des recuits régnant dans les fours (four a simulation d’atmosphére : FASA et four
tubulaire conventionnel : FTC) correspond a un mélange O,, H,O, CO, et N,. Ce mélange gazeux est
mis en place pour reproduire les conditions de recuit des lignes industrielles. La vapeur d’eau est
produite par chauffage d’eau distillée alors que les autres gaz sont issus de bouteilles commerciales
fournies par Air liquide. Les compostions des gaz utilisés sont listées dans le Tableau 4.

Nous donnons pour chaque nuance la désignation commerciale suivie de la désignation technique notée entre parenthéses.
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Tableau 4. Compositions des bouteilles de gaz données en % volumique et ppm volumique, utilisés au FTC (N,
1, O, 1 et CO,) et au FASA (N,, Oy/N; et COy/N,). Dans le tableau, le terme Bal.est utilisé pour « balance ». Ce
terme est placé pour indiquer le constituant principal du mélange dans la bouteille.

Gaz N, 0, H,O H, CO CO, C.H,,
Ny 1 Bal. <2 ppm <3 ppm - - - < 0,5 ppm
0,1 - Bal. <3 ppm - - - <0,5 ppm
CO, - <2 ppm <5ppm <O0,5ppm <5 ppm Bal. <2 ppm
N, Bal. - - - - - -
0,/N, Bal. 20,17 +0,4% - - - - -
CO»/N, Bal. - - - - 20,17 + 0,4% -
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II. Recuits de recristallisation

I1.1. Introduction

L’¢tude du comportement des aciers inoxydables ferritiques lors du recuit final sur ligne industrielle
nécessite de recréer en laboratoire les conditions dans lesquelles sont mis en ceuvre ces recuits. Ainsi,
nous veillerons a ce que 1’atmosphere, la durée, la température, et 1’état de surface des échantillons se
rapprochent le plus possible des conditions réelles. Deux dispositifs expérimentaux sont utilisés pour

recuire les échantillons : un four a simulation d’atmosphere et un four tubulaire conventionnel.
I1.2. Four a simulation d’atmosphére controlée (FASA)

11.2.1. Dispositif expérimental

Le FASA est un four du centre de recherche d’Isbergues, utilisé pour simuler les recuits industriels.
Cet outil permet de contrdler a la fois la vitesse de montée en température de 1’échantillon ainsi que
I’atmosphére. La température est repérée a 1’aide d’un thermocouple (type K) soudé a 1’échantillon. Le
controle de 1’atmosphére oxydante est assuré¢ a I’aide d’un spectrométre de masse placé en entrée de
four.

Le FASA est principalement constitué d’un four a lampe infrarouge, d’un systéme de production et de
contréle de I’atmosphére. La Figure 15 présente les caractéristiques du FASA, qui sont détaillés dans
la suite de cette section.

...................................... -
i Caisson chaud (80°C) !
! |  Fouralampe |
CO,+0,+N, ! 1
¥ _1 [Bombonne i Zonede | Canne
Injecteuri i [|humidification I trempe de
(210°C) : ' 1 transfert
- : !
F ] 1
i i
b e ——————— .|
Hzo(p)
COZ OZ N °
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dans dans Spectrometre de masse
N,) N,)
Réserve d’eau

T
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Figure 15. Schéma du dispositif expérimental pour I’oxydation au four a simulation d'atmosphére (FASA).

Four a lampe

Le four a lampe est constitué d’un tube horizontal en quartz et d’un systéme de chauffage assuré par
des lampes halogeénes IR disposées autour du tube selon une géométrie triangulaire. Le four permet

d’effectuer des traitements thermiques jusqu’a 1300°C avec des vitesses de montées en température
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1

pouvant atteindre les 100°C.s . Pour simuler les recuits industriels, nous nous limiterons a des

vitesses moyennes de montées en température de I’ordre de 15 - 25°C.s™".

Production de [’atmosph re

Les gaz secs sont issus de bouteilles : O,/N,, CO,/N, et N, (cf. 1.2). Les débits de gaz sont fixés a
I’aide de débitmétres a bille, le mélange gazeux s’effectue apres la sortie des débitmeétres. Ce mélange
gazeux produit se dirige vers la bombonne d’humidification. Avant I’entrée dans la bombonne, une
partie du mélange gazeux est dérivée vers 1’injecteur de vapeur d’eau. Pour produire la vapeur d’eau,
le systeme dispose d’un réservoir d’eau distillée a température ambiante. Une arrivée d’azote sous
pression (6 bar) permet de refouler 1’eau liquide du réservoir jusqu’a I’injecteur. La vapeur d’eau est
produite au niveau de I’injecteur qui est chauffé a 210°C. L’ouverture de la vanne d’injection permet
d’entrainer la vapeur d’eau, par le mélange O,/CO,/N,, dans la bombonne d’humidification. Le
mélange des gaz humides provenant de l’injecteur et des gaz secs a lieu dans la bombonne
d’humidification. La teneur en vapeur d’eau y est déterminée par mesure du point de rosée. La
régulation du point de rosée est réalisée par le contrdle de la durée d’injection (durée d’ouverture de la
vanne), et de la durée entre deux injections. Les composants du FASA situés entre la sortie de
I’injecteur et la sortie du four sont enfermés dans un caisson chauffé a 80°C évitant ainsi la

condensation de la vapeur d’eau.

L’atmospheére produite est contrdlée par un spectrometre de masse (dycor proline), placé avant I’entrée
du four. La Figure 16 présente le suivi spectrométrique de la composition de 1’atmosphere au FASA

lors d’un recuit.
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Figure 16. Suivi spectrométrique de I'atmosphére avant I'entrée dans le FASA. L'enregistrement de la
composition de I'atmosphére est toujours lancé avant le début du recuit.

32



Chapitre II. Techniques expérimentales

11.2.2. Température de recuits

Cycle thermique

La montée en température est régulée de manicre a reproduire le cycle thermique de 1’acier dans le
four industriel. Pour la nuance bistabilisée Ti, Nb, nous disposons de deux points de repére provenant
de la ligne industrielle : 840°C apres 30 s et 1070°C en fin de recuit. Les températures et durées des
différents segments du cycle, mis au point pour les recuits de 45 s a 1070°C, sont présentées en
annexe A. Dans la suite du manuscrit, la température de recuit appliquée dans le FASA correspondra a

la température atteinte par 1’échantillon en fin de recuit.

Effet de la température

Les paramétres tels que la vitesse de montée en température et la température finale atteinte par
I’échantillon en fin de recuit ont une influence sur la recristallisation du matériau. La microstructure de

I’acier va donc fortement dépendre du cycle thermique mis en place lors du recuit.

Pour s’assurer de la maitrise du chauffage, les tailles des grains de 1’acier sont mesurées apres des
recuits a différentes températures. Ces tailles de grains sont comparées avec celles mesurées apres
traitement thermique dans un four a effet joule (Gleeble), suivant les mémes conditions. Le four a effet
joule permet d’avoir une parfaite maitrise de la montée en température de 1’échantillon. Nous utilisons
donc ce four pour vérifier la fiabilit¢ du FASA pour ce type de traitement thermique (haute
température, temps courts). La Figure 17 présente 1’évolution de la taille des grains avec la
température pour des recuits menés au four Gleeble et au FASA. 1l s’avere que les tailles des grains
sont du méme ordre de grandeur quel que soit le four utilisé.

Nr——7T+——— 777 7T T T

& Gleeble i’ =0,997
60 | ® FASA ]

ol i _
40 | ]

30 | i

Taille des grains (um)

10 - : - - : : :
1000 1020 1040 1060 1080 1100 1120 1140 1160

Température (°C)

Figure 17. Evolution de la taille de grains de l'acier 441 avec la température de recuit pour des traitements
thermiques réalisés au four Gleeble et au FASA.
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11.2.3. Mise en ceuvre des recuits

Des échantillons de dimensions 130 x 50 x 0,5 mm® d’acier écroui sont découpés puis dégraissés a
I’¢thanol. Pour garder I’aspect industriel, les surfaces des échantillons ne sont pas polies. Un
thermocouple de type K est soudé a I’échantillon. L’échantillon est alors introduit dans la zone chaude
du four a I’aide de la canne de transfert. L’atmosphere peut alors étre mise en place et le cycle
thermique lancé. A la fin du recuit, 1’échantillon est refroidi dans la zone de chauffage (aprés arrét des

lampes IR) puis dans la zone de trempe.

Au FASA, la durée des recuits est fixée a 45 s alors que la température du recuit varie. Les recuits se
déroulent sous pression atmosphérique, pour un débit de gaz de 900 L.h™', soit une vitesse, a I’intérieur

du tube en quartz, de 190 cm.min .

La régulation de la vitesse de montée en température d’un échantillon s’avére trés difficile a reproduire
pour ces températures €levées et ces courtes durées de recuit. La puissance des lampes IR dépend
fortement de 1’état de propreté du tube en quartz. Les semaines de travaux au FASA étant relativement
espacées, il n’est pas rare que, pour des conditions identiques (nuances, €paisseur de 1’échantillon,
cycle thermique, puissance des lampes IR) des écarts de températures soient constatés. Il est donc
indispensable d’adapter constamment les conditions de régulation de montée en température, pour

obtenir des recuits reproductibles d’une séance a 1’autre.
I1.3. Four tubulaire conventionnel (FTC)

11.3.1. Dispositif expérimental

Le dispositif expérimental utilisé au laboratoire SIMaP a Grenoble est présenté sur la Figure 18. Ce
dispositif se compose d'un four tubulaire horizontal, et d’un systéme de production de I’atmosphére
oxydante (O,/H,O/CO,/N,). La vapeur d’eau est générée a I’aide d’un montage comprenant deux
ballons d’eau distillée montés en série. Le premier ballon, chauffé¢ a 1'aide d'un chauffe-ballon, est
utilisé¢ pour produire la vapeur d'eau, alors que le second, placé dans un bain thermostaté, permet de
réguler de maniére précise la pression de vapeur saturante de I'eau. En effet, la pression de vapeur
saturante de la vapeur d’eau est fixée par la température de 1’eau. La vapeur d'eau produite est
entrainée sous flux d’azote. Entre la sortie du premier ballon et I’entrée dans le four, les conduits de
gaz saturé en vapeur d’eau sont entourés de cordons chauffant afin d’éviter la condensation de la
vapeur d’eau. Les gaz CO, et O, sont ajoutés au mélange N,, H,O avant l'entrée dans le four. Les

débits gazeux sont contrdlés par des débitmetres a bille placés en sortie des bouteilles de gaz.

Le four utilisé est un four tubulaire Herrmann Moritz doté d’un tube en silice. La température du four
est régulée a I’aide d’un programmateur peckly XS30. Pour s’assurer de la température dans le four des

thermocouples de type K sont placés entre la paroi du four et le tube de silice.
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Figure 18. Schéma du dispositif expérimental pour I’oxydation au four tubulaire conventionnel (FTC).

11.3.2. Caractéristiques thermiques

Profil thermique du four

La connaissance du profil thermique a I’intérieur du four tubulaire est indispensable pour s’assurer que
les échantillons sont correctement recuits a la température désirée. La Figure 19 présente le profil
thermique du four pour une température de consigne du four de 1000°C. La température présente un
palier isotherme d’environ 10 cm de longueur, situé au centre du four. Au cours des recuits,

I’échantillon devra impérativement étre placé dans cette zone chaude.
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Figure 19. Profil thermique du four tubulaire conventionnel. Les lignes en pointillés correspondent a la zone
chaude du four (palier isotherme).

Choix de la température de consigne

Dans le four tubulaire conventionnel, la température de recuit est un parametre fixé a 1060°C. Nous
souhaitons que cette température corresponde a la température de 1’échantillon pour un recuit d’une
durée précise. La durée de 45 s est choisie de maniére a se rapprocher des conditions industrielles. Il

suffit alors de définir une température de consigne du four. Pour ce faire, un thermocouple (type K) est
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soud¢ a un échantillon de 0,5 mm d’épaisseur. Pour différentes températures de consigne du four, nous
mesurons la température atteinte par 1’échantillon 45 s aprés son enfournement dans la zone chaude.
Les résultats sont présentés dans le Tableau 5. Il s’aveére que pour une température de consigne de
1080°C, et une durée de recuit de 45 s, la température de 1’échantillon est de I’ordre de 1060°C.

Tableau 5. Température de 1'échantillon mesurée apres 45 s de recuit pour différentes températures de consigne

du four.
Température de consigne (°C) 1060 1070 1080
Température atteinte apres 45 s (°C) 1037+ 1 1044 +£2 1058 +£2

Pour les recuits de plus longues durées (supérieures a 45 s), la température de I’échantillon augmente

de maniére réguliére avant de se stabiliser aux alentours de 1075°C, apres 240 s.

Vitesse de mont e en temp rature de [’ chantillon

La vitesse de montée en température de 1’échantillon dans le four conventionnel n’est pas contrélée,
mais subie. De ce fait, la température de consigne et 1’épaisseur de 1’échantillon sont les deux
parametres gouvernant la vitesse de montée. Ainsi, pour des échantillons de 0,5 mm d’épaisseur la
température de consigne du four est fixée a 1080°C. La Figure 20 présente I’effet de 1’épaisseur (0,5 et
0,8 mm) sur la température de 1’échantillon pour une température de consigne de 1080°C. Jusqu’a
650°C, I’évolution de la température est quasiment identique quelle que soit 1’épaisseur, la vitesse de
montée est de I"ordre de 55°C.s". Alors qu’a partir 650°C, les vitesses de montées en température se
différencient. De 650 a 850°C, les vitesses sont de 40 et 28°C.s' pour, respectivement, les
échantillons 0,5 et 0,8 mm d’épaisseur. L’échantillon d’épaisseur 0,8 mm atteint la température de

1060°C apres 60 s, soit avec un retard de 15 s par rapport a I’échantillon de plus faible épaisseur.
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Figure 20. Comparaison des évolutions de montée en température d'échantillons de différentes épaisseurs (0,8 et
0,5 mm). La température des échantillons est repérée a 1’aide d’un thermocouple de type K soudé.
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11.3.3. Recuits dans le four tubulaire conventionnel

Mise en ceuvre des recuits

Des échantillons de dimensions 20 x 15 x 0,5 mm’ d’acier écroui sont découpés, dégraissés & 1’éthanol
dans un bain a ultrasons, séchés puis pesés. Les pesées sont réalisées a 1’aide d’une balance de
précision Mettler Toledo AG135 (£ 10 pg). Les échantillons sont recuits a 1060°C pour de courtes
durées prédéfinies. Le traitement thermique débute (t =0 s) dés I’enfournement de I’échantillon dans
la zone chaude du four. Le refroidissement se déroule en bout du four, puis a I’air libre. Les

échantillons sont conservés au sec dans un dessiccateur avant d’étre pesés.

Tous les recuits mis en ceuvre au four conventionnel sont réalisés a pression atmosphérique, avec un

débit gazeux de 10 L.h", soit une vitesse, a I’intérieur du tube de silice, de 34 cm.min .

Suivi gravimétrique discontinu

Le suivi gravimétrique discontinu consiste a mesurer 1’évolution de la masse d’un échantillon lors
d’un recuit. A la différence d’un suivi gravimétrique discontinu classique, ou un seul échantillon est
pesé pour différentes durées d’oxydation, dans le cas présent, nous utilisons un échantillon pour une
seule durée d’oxydation. Cette méthode nécessite de disposer d’un grand nombre d’échantillons, afin
d’oxyder plusieurs échantillons pour une méme durée de recuit. Lorsque cela est possible, chaque
point sur une courbe gravimétrique correspond au moins a trois échantillons. La valeur du gain de
masse est déterminée par la moyenne des gains mesurés sur les différents échantillons oxydés pour
une méme durée. Une barre d’erreur, correspondant a la valeur de 1’écart-type, est alors affectée au
gain de masse.

La reproductibilité des changements de masse est vérifiée pour une oxydation de 60 s a 1060°C, sous
0,/H,0O/CO,/N, La Figure 21 présente la variation de masse déterminée dans ces conditions a
différentes périodes au cours de la thése. Nous notons que les gains de masse varient d’une période a
I’autre, mais restent compris dans les barres d’erreur. Ces variations de gain de masse sont aussi bien
liées a I’incertitude sur la durée des recuits (temps d’enfournement, et de sorties des échantillons) que
sur la détermination du gain de masse (incertitudes liées aux pesées).
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Figure 21. Valeurs des gains de masse déterminés par pesées pour des oxydations de 'acier 441 a 1060°C
pendant 60 s sous H,O/O,/CO,/N,.

L’étude cinétique est mise en ceuvre dans le four tubulaire conventionnel pour la seule température de
1060°C (température atteinte par 1’échantillon aprés 45 s de traitement thermique), et un seul flux
gazeux. Les parameétres variables sont la durée d’oxydation (de 30 a 240 s), les nuances (industrielles,
coulées de laboratoire) ainsi que 1’atmospheére.

II.4. Bilan : comparaison FASA — FTC

Les vitesses de montée en température des échantillons sont différentes dans le FASA et dans le FTC.
Elles sont contrdlées dans le premier cas et subies dans le second cas. La Figure 22 présente
I’évolution de température d’un échantillon recuit au FASA, a 1070°C et d’un échantillon recuit au
four tubulaire conventionnel, pour une durée de 45 s. En plus de la vitesse de montée en température,
d’autres parametres différentient les recuits dans ces deux fours tels que les dimensions des
échantillons, la vitesse du flux gazeux.
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Figure 22. Comparaison des évolutions en température d’échantillons recuits 45 s entre le FTC et le FASA.
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III. Décapage

Le décapage vise a ¢liminer la couche d’oxyde formée lors du recuit. La séquence réalisée en
laboratoire reproduit celle mise en place sur une ligne industrielle du site d’Isbergues. Cette séquence
est spécifiquement adaptée pour décaper I’acier 441 recuit a 1070°C. Seuls les échantillons recuits au
FASA sont décapés.

II1.1. Solutions d’attaque

Les simulations de décapage sont mises en ceuvre avec des solutions d’attaque directement prélevées
sur la ligne industrielle. Il s’agit de solutions de sulfate de sodium, d’acide sulfurique, d’UG3P (Ugine
peroxide pickling process) et d’acide nitrique. La solution d’UG3P est composée d’acide
fluorhydrique, de peroxyde d’hydrogene et d’ions ferriques. Les compositions des solutions sont

présentées dans le Tableau 6.

Tableau 6. Composition des solutions de décapages.

Bain Concentration Concentration en Concentration en pH
(gL™ Fe* (gL Fe’ (gL

Na,SO, 238 - - 2,3

H,SO, 243 27 26 Non mesuré

UG3P 35 - 45 Non mesuré

HNO; 84 - 8 Non mesuré

II1.2. Séquence de décapage de type industriel

La séquence de décapage, effectuée en laboratoire, comprend un traitement par voie €lectrolytique en
milieu sulfate de sodium, puis en milieu acide sulfurique. La séquence se poursuit par un traitement
par voie chimique en milieu UG3P (sans polarisation) et se termine par un traitement ¢lectrolytique en

milieu acide nitrique.

Lors du traitement électrolytique en milieu sulfate de sodium, 1’échantillon est polarisé anodiquement,
puis cathodiquement, avant d’étre repolarisé anodiquement. Ces opérations sont répétées deux fois,
pour reproduire la séquence de la ligne industrielle. Pour le traitement en milieu acide sulfurique, nous
effectuons les mémes opérations que précédemment, mais une seule fois. Lors du traitement en milieu
UG3P, I’échantillon est simplement immergé dans la solution pour une durée déterminée. Enfin, pour
le traitement a I’acide nitrique, nous procédons comme pour le traitement en milieu sulfate de sodium,
mais avec des temps de polarisation et une densité de courant différents. Le Tableau 7 présente les

conditions de décapage pour chaque bain.
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Tableau 7. Conditions de décapage de la ligne industrielle reproduites en laboratoire.

Bain Durée de polarisation (s) i (mA.cm?) d’imr]i:rrséii e Tem(pléé;lture
Anode  Cathode Anode
Na,S0, 2 4 2 120 - 80
H,S0O, 2 4 2 120 - 85
UG3P - - - - 22 60
HNO; 1,5 3 1,5 140 - 55

II1.3. Traitement des échantillons en milieu sulfate de sodium

Le traitement des échantillons en milieu sulfate de sodium est réalisé pour ¢liminer la couche d’oxyde

riche en chrome. Ce traitement peut étre mis en ceuvre par différentes méthodes, décapage de type

industriel tel que présenté dans le paragraphe précédent (II1.2), ou décapage en cellule

¢électrochimique. Le décapage en cellule électrochimique est effectué a 1’aide d’'un montage a trois

¢lectrodes, une de travail, constituée de I’échantillon a décaper, une de référence : électrode de

Ag/AgCl, et une contre-¢lectrode en acier duplex. En cellule, le traitement au sulfate de sodium peut

étre mis en ceuvre suivant la méme séquence que la ligne industrielle. La polarité et la durée de

polarisation de I’échantillon sont pilotées dans ce cas a 1’aide d’un potentiostat Biologic VSP. Cette

séquence de polarisation (anode-cathode-anode), répétée deux fois, est présentée sur la Figure 23.

E (V/Ag,AgCI)
o

2T Débutde Début de
séquence 1 séquence 2
.3 1 1 1 L L L
0 5 10 15 20 25 30 35
Temps (s)

Figure 23. Polarisation de 1'échantillon lors du décapage électrolytique en milieu sulfate de sodium mise en

ceuvre pour reproduire les conditions industrielles.

Le traitement en cellule peut également étre effectué par chronopotentiométrie. Dans ce cas-la, nous

ne reproduisons pas les conditions industrielles, mais nous assurons une élimination totale de I’oxyde

de chrome.
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IV. Techniques de caractérisation

Dans cette section, les méthodes de caractérisation mises en ceuvre dans ces travaux de thése sont

présentées. Ces techniques d’analyse ont été choisies de maniére a répondre aux questions suivantes :

(1) Quelle est la physico-chimie des couches d’oxyde formées ?

(i1) Quelle est la morphologie des couches d’oxydes en surface ou en coupe
transversales ?

(iii) Quelle est la qualité de surface du produit fini, c'est-a-dire de I’acier apres les étapes

de recuit — décapage ?
IV.1. Caractérisation physico-chimique des couches d’oxyde formées

La détermination de la nature physico-chimique des couches d’oxyde est réalisée par diffraction des
rayons X (DRX) sous incidence rasante, par spectroscopiec Raman et par spectroscopie a décharge

luminescente (SDL).
1V.1.1. Diffraction des rayons X sous incidence rasante

La diffraction des rayons X (DRX) permet d’obtenir des informations structurales sur les produits
d’oxydation. La DRX sous incidence rasante est particulierement adaptée a 1’étude des couches
d’oxyde de faibles épaisseurs, de part la faible profondeur de pénétration des rayons X. Pour un angle
d’incidence de 0,8° (utilisé dans cette étude), 1’épaisseur de la couche sondée par les rayons X est

inférieure au micrometre.

Le diffractomeétre utilisé pour ces travaux est un Panalytical X Pert Pro MPD. Cet appareil est équipé
d’une source a rayons X (anticathode), émettant la raie CuKa (Agq = 1,54178 A), et d’un détecteur 1D
de type X Celerator. Les diffractogrammes sont collectés entre 15 et 100° avec un pas en 20 de 0,04°

et une durée d’acquisition de 20 s par point. La durée d’acquisition d’un spectre est d’environ 11 h.

La DRX sous incidence rasante permet d’analyser un échantillon sur quelques millimétres carrés

d’aire pour une profondeur de 1’ordre du micromeétre.
1V.1.2. Spectroscopie Raman

La spectroscopie Raman est une technique de caractérisation, non destructive, qui fournit des
informations physico-chimiques sur 1’échantillon analysé telles que 1’identification de composé, les
contraintes... Cette technique, complémentaire de la spectroscopie infra-rouge, est basée sur la

diffusion, par les phonons du réseau, d'une longueur d'onde monochromatique, délivrée par un laser.

Les analyses ont ét¢é mises en ceuvre a 1’aide d’un spectrométre Raman Renishaw RM1000. Cet
appareil est équipé d’un laser argon ionis¢, émettant une longueur d'onde excitatrice principale de
514 nm (raie verte), d'un réseau de dispersion et d’un détecteur CCD (charge coupled device). Un
objectif x 50 est utilisé de maniere a focaliser le faisceau incident sur un spot de diamétre 1,5 pm. La
puissance du faisceau est fixée a 20 mW, afin d’éviter tout échauffement pouvant détériorer

I’échantillon. La durée de collecte d’un spectre est de 1’ordre de la minute.
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La spectroscopie Raman permet de caractériser localement la matiére, sur volume de 1 a 2 um’. Pour
étre représentatif de 1’ensemble de 1’échantillon, dix pointés, répartis de maniére aléatoire, sont
effectués sur une méme surface. Les spectres présentés correspondent a la moyenne de dix spectres

collectés.
1V.1.3. Spectroscopie a décharge luminescente (SDL)

La spectroscopie a décharge luminescente est une technique d’analyse adaptée a 1’étude des surfaces.
Elle permet d’obtenir des informations sur les concentrations des éléments du matériau, en fonction de

la profondeur dans I’échantillon.

Le spectrométre a décharge luminescente utilisé est un LECO GDS-750A4. Cet équipement se compose
principalement d’une lampe a décharge luminescente ou lampe de Grimm, et d’un spectromeétre
optique (Figure 24). La lampe est constituée d’un ensemble anode-cathode dans lequel 1I’échantillon
joue le role de cathode. Cet ensemble est traversé par un gaz (Ar) a faible pression (10 mbar) qui va
former un plasma (Ar") sous I’effet d’une décharge électrique. Le plasma, accéléré par un champ
¢lectrique (700 V), va bombarder 1’échantillon, provoquant une érosion progressive de la surface. La
matiére arrachée, constituée d’atomes neutres, est excitée par collision avec les ions Ar'. Lors de la
désexcitation des atomes, des photons, dont les longueurs d’onde sont caractéristiques des €éléments
constituants 1’échantillon, sont émis. La lumiére polychromatique générée est analysée par le
spectrométre optique. Les raies sont séparées a 1’aide d’un réseau holographique et leurs intensités
sont mesurées par des photomultiplicateurs.

Lampe
Gaz argon

Vide pr%maire
F{éseau holographique  Fenétre en Mng\ (€610“ Pa)

\ ¢
\ Lumiére \.% 7
A polychromatique ' %
4 i
N
7e

Bloc anode

1 |Echantillon

Cathode

Vide primaire
(107 Pa)

Photomultiplicateurs

Polychromateur

Figure 24. Principe de fonctionnement du spectrométre a décharge luminescente [47].

L’appareil est étalonné a 1’aide d’échantillons standards de concentrations parfaitement connues. Pour
chaque élément détectable, 32 dans le cas présent, les informations recueillies se présentent sous la
forme de I’intensité lumineuse en fonction de la durée d’érosion. La profondeur est déterminée a partir
de la durée et de la vitesse d’érosion. Cette vitesse dépend de la nature du matériau, dans le cas d’une
couche d’oxyde de type chromine, celle-ci est de I’ordre de 1,5 pm.min '. L’abrasion entraine la

formation d’un cratére possédant un diametre, en surface de I’échantillon, d’environ 5 mm.
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IV.2. Microscopies électroniques

1V.2.1. MEB-FEG

La microscopie électronique a balayage est utilisée pour l’observation de surface ou de coupe
transversale de la couche d’oxyde formée. Deux appareils sont utilisés pour ces travaux un MEB LEO
S§440 Stereoscan et un MEB muni d’une colonne a effet de champ (MEB-FEG) : Zeiss Ultra 55. Le
MEB LEO est équipé d’un détecteur d’Everhart et Thornley pour la collecte des électrons secondaires
et rétrodiffusés. Le MEB/FEG Zeiss posséde, en plus du détecteur d’Everhart et Thornley, un
détecteur a lintérieur de la colonne. Ce détecteur a 1’avantage de ne pas détériorer la résolution
latérale, 1’angle de détection des électrons secondaires est faible, car les électrons secondaires SE3

ne sont pas colletés.

Les observations MEB peuvent étre couplées a ’analyse EDS (spectrométrie a dispersion d’énergie)
qui permet d’étudier qualitativement la couche d’oxyde. Les deux microscopes électroniques a
balayage sont équipés de détecteur pour la microanalyse X. Le MEB Leo est pourvu d’un détecteur
RX a diode semi-conductrice (Si dopé Li) refroidi a I’azote liquide. Alors que le MEB/FEG Zeiss est
muni d’un détecteur SDD (silicon drift detector). Les analyses EDS sont réalisées pour une tension
d’accélération de 20 kV.

1V.2.2. Microscopie électronique a transmission (MET)

La microscopie électronique a transmission est utilisée pour étudier les lames de fines épaisseurs
(inférieur a 200 nm) extraites des échantillons. Les analyses sont réalisées a 1’aide d’un microscope
JEOL 3010. Dans le cadre de nos travaux, le MET est utilis¢ en mode imagerie (champ clair) et en
mode diffraction. Le mode imagerie permet d’obtenir des informations sur la morphologie des objets
observés. Le mode diffraction est employé pour recueillir des informations sur la cristallographie des

objets étudiés.
1V.2.3. Préparation pour les observations en coupes transversales

L’observation des couches d’oxydes en coupe transversale nécessite une préparation toute particulicre.
Deux méthodes sont utilisées pour I’obtention des coupes transversales, la préparation par FIB et la
préparation par polissage. La premicre méthode est décrite dans le paragraphe consacré au FIB (cf.

IV.3), la seconde méthode est décrite ci-dessous.

Pour préparer une coupe transversale par polissage, il est indispensable dans un premier temps de
protéger la couche d’oxyde par dépots successifs d’un film d’or et d’une couche de nickel. Le film
d’or, de quelques nanometres d’épaisseur, est déposé par pulvérisation cathodique. Le dépot de nickel,
de quelques micrométres d’épaisseur, est réalisé par voie chimique. L’échantillon est immergé dans
une solution de sulfate de nickel et d’hypophosphite de sodium [48]. Le film d’or préalablement
déposé assure une bonne mouillabilité du nickel sur 1’échantillon. L’échantillon est par la suite placé
dans un support métallique constitué¢ de deux plaques avant d’étre bloqué a I’aide de boulons. La piece

(échantillon + support) peut alors étre abrasée au papier SiC jusqu’au grade 2400 puis polie miroir sur

# Les électrons secondaires SE3 sont issus de la collision entre les électrons rétrodiffusés et les piéces polaires de la chambre.
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pate d’alumine 3 um et 1 um. La picce est lavée a 1’éthanol dans un bac a ultrasons avant d’étre séchée

sous air sec et conservée au dessiccateur.
IV.3. Couplage du MEB-FEG a une sonde ionique focalisée

1V.3.1. Principe

Le MEB-FEG peut étre couplé a une sonde ionique focalisée (FIB : focused ion beam). Le couplage
MEB-FEG/FIB permet 1’observation haute résolution en temps réel pendant I’abrasion de la surface

par le faisceau d’ions. Nous pouvons donc localiser précisément la zone d’intérét a étudier.

Le microscope a doubles colonnes, mis a disposition au laboratoire, est un Zeiss NVision 40 cross
beam. La Figure 25 présente les principaux ¢léments a I’intérieur de la chambre : I’extrémité des deux
colonnes (FEG et FIB), la buse GIS (Gaz Injection System) et 1’échantillon. La colonne FIB est
inclinée de 54° par rapport a la colonne FEG. L’échantillon est orienté de maniere a ce que la colonne
FIB soit perpendiculaire a sa surface. Le GIS est utilisé pour déposer une couche de platine ou de

carbone afin de protéger la surface de 1’¢chantillon lors de 1’abrasion.

Figure 25. Cliché de l'intérieur de la chambre présentant les extrémités des colonnes MEB-FEG et FIB ainsi que
la buse GIS.

L’abrasion est réalisée a 1’aide de la colonne FIB. Cette colonne est équipée d’une source de gallium et
d’un canon a ions, constitué¢ d’une pointe tungsténe. A température ambiante, le gallium se trouve a
I’état de liquide visqueux et vient mouiller la pointe. L’application d’une différence de potentiel de
30 kV permet I’extraction des ions Ga'. Dans la colonne, le faisceau d’ions est focalisé a I’aide de
lentilles électrostatiques. Le balayage de la surface, par les ions gallium, est assuré par une plaque de
déflexion électrostatique. Lors de la préparation d’une coupe transversale, le courant ionique en
surface de I’échantillon est de I’ordre de 3 nA, ce qui donne une taille de faisceau de 170 nm de
diameétre. Le « polissage » de la coupe est réalis¢ a plus faible courant généralement 150 pA et peut
descendre jusqu’a 40 pA. Ce courant est controlé par un diaphragme placé dans la colonne FIB.
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Le couplage MEB-FEG/FIB rend possible la préparation et I’observation de coupes transversales
(Figure 26), I’extraction de lames minces, ainsi que la collecte de piles d’images pour la reconstruction

3D. La Figure 26 présente une coupe transversale préparée par abrasion ionique au FIB.

Figure 26. Observation d'une coupe transversale préparée au FIB.

1V.3.2. Reconstruction tridimensionnelle

Pour reconstruire en trois dimensions un objet, depuis des observations bidimensionnelles obtenues
par MEB-FEG/FIB, il suffit de collecter une « pile » d’images. La collecte de ladite « pile » d’images
consiste a préparer une coupe transversale dans I’échantillon puis a alterner successivement
observation par le faisceau d’électrons, et érosion d’une fine couche par le faisceau d’ions Ga'. La pile
d’images est traitée a I’aide d’un logiciel de reconstruction en trois dimensions : Avizo Fire Version 6.
Nous utilisons cette méthode pour reconstruire I’interface métal/oxyde d’aciers oxydés. Dans notre
cas, plus d’une centaine d’images est enregistrée pour une distance totale érodée d’environ 2,5 pm
suivant I’axe z (Figure 26). La Figure 27 présente la pile d’images extraites de 1’échantillon. La taille
du pixel sur les clichés MEB est de 6,9 nm, et le pas entre deux clichés de 20 nm, ce qui nous donne

des voxels (« volumetric pixels ») de dimension 6,9 x 6,9 x 20 nm”.

Plus de détails de cette reconstruction seront présentés dans le chapitre consacré a 1’étude de

I’interface métal/oxyde.

Figure 27. Pile de clichés MEB-FEG collectée pour la reconstruction 3D.

46



Chapitre II. Techniques expérimentales

IV.4. Etude de la surface aprés décapage

Les surfaces des échantillons ayant subi un décapage partiel ou total sont caractérisées par leurs
brillances, leurs rugosités et leurs morphologies. La brillance est étudiée a 1’aide d’un brillancemétre,
la rugosité, a ’aide d’un profilométre optique ou d’un microscope a force atomique (AFM, acronyme
anglais pour Atomic Force Miscroscopy), et la morphologie, a I’aide d’un MEB (¢f. Chap. II-IV.2.1)
ou d’un microscope optique. Dans la suite de ce paragraphe, les principes du brillancemétre, du

profilométre optique et du microscope a force atomique sont présentés.
1V.4.1. Brillance

La brillance est mesurée a I’aide d’un brillancemétre (ou réfléctomeétre) picogloss 560MC. La brillance
d’une surface correspond au rapport entre la quantité de lumiére réfléchie et la quantité de lumiére

incidente. La valeur de la brillance est exprimée en unité de brillant notée UB [47].

En pratique la quantité de lumiére incidente n’est pas mesurée par le brillancemeétre, car une partie du
rayonnement incident est perdue par absorption et transmission (pour les surfaces transparentes ou
translucides). Ainsi la valeur de la brillance correspond dans les faits a la quantité de lumiere réfléchie
par la surface a étudier par rapport a la quantité de lumiére réfléchie par une surface de référence, pour
une méme quantité de lumicre incidente, sous un méme angle d’incidence. La référence est constituée

d’un miroir noir d’indice de réfraction : n = 1,567 [49, 50].

L’angle d’incidence est fixé par la norme ISO 2813 a 20°, a 60° ou a 85°. Par défaut I’angle est fixé a
60°, si la brillance mesurée est inférieure a 10 UB alors il convient de refaire une mesurer avec un
angle de 85°. En revanche, si la brillance est supérieure a 70 UB, celle-ci est mesurée une nouvelle
fois avec un angle de 20° [50]. L’influence de I’angle d’incidence sur la valeur de la brillance est

présentée sur la Figure 28.

La brillance de I’acier écroui est mesurée a 38 UB pour un angle de 60°, nous faisons donc le choix de
garder cet angle d’incidence, adapté au cas présent. Mesurer la brillance nécessite de disposer d’une
surface plane et de dimensions suffisantes, c'est-a-dire supérieures, a la taille de la fenétre de mesure :

10 x 24 mm”. Pour chaque échantillon, trois mesures de brillance sont effectuées.

47



Comportement des aciers inoxydables ferritiques stabilisés lors des étapes de recuit et décapage

Low Semi High
100

——20 deg

—8— 60 deg '
80 7| —&—85deg

Measured Value

1 2 3 4 5 6 7 8 910111213

Visual Assessment

Figure 28. Mesure de la brillance d'une série de 13 échantillons, pour les 3 angles classés selon leur aspect
visuel de mat (1) a tres brillant (13) [50].

1V.4.2. Rugosité

Les rugosités de surface des échantillons sont étudiées a 1’aide d’un profilométre optique et d’un
microscope a force atomique (AFM). A partir de ces techniques d’analyse, nous pouvons obtenir la

rugosité moyenne arithmétique, notée Ra, de nos échantillons.

Profilométre optique

Le profilométre optique utilisé est un ZYGO NewView 600s, basé sur le principe de I’interférométrie
en lumiere blanche a balayage. Un faisceau de lumiere blanche émis par une source (LED : light
emitting diode) est divisé a I’aide d’un miroir séparateur. Une partie de ce faisceau est envoyé sur
I’échantillon a étudier et I’autre partie, sur un miroir de référence. La lumicre réfléchie par les deux
surfaces (échantillon et référence) est superposée au niveau du miroir. Lorsque les chemins optiques
suivis par les deux faisceaux réfléchis sont différents, en terme de longueur, I’'un de l’autre, des
franges d’interférence sont générées. Ces franges sont enregistrées a 1’aide d’une caméra CCD. Le
miroir séparateur et le miroir de référence sont contenus dans 1’objectif. Lors d’une mesure, la
translation verticale de I’objectif permet de balayer la surface en différentes hauteurs afin de fournir
une image topographique. La résolution verticale est inférieure a 0,1 nm, et la résolution latérale
dépend de la taille de I’objectif. Le Tableau 8 présente les caractéristiques des différents objectifs a

disposition.
Tableau 8. Caractéristiques des objectifs du profilométre optique.
Objectifs x 2,5 x5 x 20 x50
Surface étudiée (um?) 2810 x 2100 1410 x 1060 350 x 260 140 x 110
Résolution latérale (um) 3,8 2,19 0,71 0,52
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Microscopie a force atomique (AFM)

La microscopie a force atomique est basée sur la mesure des forces d’interaction entre une pointe fine
(quelques nanométres) fixée a I’extrémité d’un levier et la surface a étudier. Les forces d’interactions
(répulsion ionique, Van der Waals, électrostatiques, capillaires, frottements) entrainent la déviation du
levier qui est suivie par un systeme de détection optique. Un faisceau laser est positionné sur la face
supérieure du levier ou est placé un miroir. Le faisceau est réfléchi par le miroir et est collecté par une
diode photoélectrique. Le balayage de la surface par la pointe est assuré par un systéme piézo-

¢lectrique.

Dans le cadre de ces travaux, 1’appareillage utilisé est un Digital 3100. Les mesures AFM ont été
réalisées en mode contact intermittent (« tapping »). Ce mode de fonctionnement consiste a faire
osciller le levier a la surface de 1’échantillon a une fréquence proche de sa fréquence de résonance
(200-400 kHz) avec une certaine amplitude. Lors du déplacement de la pointe sur la surface de
I’échantillon, les variations d’amplitudes sont enregistrées donnant ainsi une image topographique. La
résolution verticale de I’AFM est de I’ordre de celle de la profilométrie optique (0,1 nm), en revanche

sa résolution latérale est bien meilleure (0,3 nm environ).
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V. Conclusion

Dans ce chapitre, les matériaux, les procédures expérimentales pour le recuit et le décapage, ainsi que

les techniques de caractérisation ont été présentées.

Les matériaux étudiés sont des aciers inoxydables ferritiques stabilisés Ti et/ou Nb. Pour I’étude du
comportement des aciers lors du recuit, le matériau se trouve initialement a 1’état écroui. Alors que
pour 1’étude du décapage, soit le matériau initialement écroui est recristallisé par traitement thermique,

soit celui-ci se trouve a 1’état fini (recuit-décapé).

Les nuances écrouies sont recuites a haute température pour des durées trés courtes (quelques dizaines
de secondes), sous atmosphéres complexes (mélanges O,/H,O/CO,/N,). Deux dispositifs
expérimentaux sont utilisés pour mettre en ceuvre les traitements thermiques des aciers, le FASA et un
four tubulaire conventionnel (FTC) équipé d’un systeme de production de 1’atmospheére oxydante. Le
FASA permet de réguler les vitesses de montée en température des échantillons, alors que dans le FTC

celles-ci sont simplement mesurées.

Les techniques de caractérisation sont choisies de mani¢re a étudier la physico-chimie et la
morphologie de la couche d’oxyde formée lors du recuit (SDL, DRX sous incidence rasante,
spectroscopie Raman, MET, MEB/FEG, FIB). D’autres techniques seront utilisées pour étudier la

qualité de surface des échantillons aprés le décapage (profilométrie optique, brillancemétre, AFM).
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CHAPITRE III. COMPORTEMENT HAUTE
TEMPERATURE DES ACIERS FERRITIQUES

Dans le but de comprendre les phénomeénes, survenant lors des étapes de recuit et décapage,
responsables de la dégradation de qualité¢ de surface d’aciers inoxydables ferritiques stabilisés ; nous
nous intéressons, dans ce chapitre, aux conséquences du recuit. En d’autres termes, il s’agit d’étudier
le comportement de nuances ferritiques stabilisées lors de recuits de courtes durées, a haute
température, sous atmospheéres oxydantes.

Deux fours sont utilisés pour la mise en ceuvre des recuits. Le premier, un four tubulaire conventionnel
(FTC) permet 1’¢établissement de paliers isothermes pour les études cinétiques. Le second, un four a
lampe IR permet le contréle de la vitesse de montée en température des échantillons, dans le but de
reproduire les recuits des lignes industrielles. Nous nous intéresserons a la nuance 441 (Ti, Nb) qui
sera oxydée au FTC a 1060°C, pour différentes durées, sous différentes atmospheres. Des oxydations
auront également lieu au FASA, pour une durée de 45 s, a différentes températures. Par la suite, pour
mettre en évidence l’influence des éléments titane, niobium et silicium, nous comparerons le
comportement de la nuance 441 a la nuance 439 stabilisée titane, puis a des coulées de laboratoires
toutes stabilisées niobium, mais contenant des teneurs en niobium et silicium différentes x Nb - 0,6 %

Si avec x = 0,3, 0,6, 0,9 % massique, et 0,6 % Nb - y Si avec y = 0,3 et 0,6 % massique.
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I. Comportement de I’acier 441 (Ti, Nb)

Le comportement de 1’acier 441 est étudi¢ lors de recuits dans un four tubulaire conventionnel et lors
de recuits au FASA. Au four tubulaire conventionnel, les recuits sont effectués pour une seule
température (1060°C), mais pour différentes durées et différentes atmospheres. Au FASA, les recuits
sont effectués pour une seule durée (45 s) et une seule atmosphére (O,/H,O/CO,/N,), mais pour

différentes températures.
I.1. Oxydation au four conventionnel

L1.1. Etude cinétique

L’évolution de la masse de 1’acier 441 oxydé a 1060°C sous atmosphére O,/H,O/CO,/N, est présentée
sur la Figure 29. Méme si la température de 1’échantillon atteint les 1060°C uniquement apres 45 s de
recuit, les gains de masses mesurés a 30, 45 et 90 s sont alignés avec 1’origine du graphique. Nous
choisissons donc d’ajuster les points expérimentaux par une loi linéaire-parabolique passant par
I’origine. Le passage par 1’origine semble indiquer que 1’extréme surface de 1’échantillon atteint la
température désirée avant les 45s mesurées, pour I’ensemble de [’échantillon, a 1’aide du
thermocouple. Nous avons montré, dans le chapitre précédent, que pour la température de consigne
choisie, I’échantillon atteint 1060°C en 45 s (c¢f- Chap. II-11.3.2) Dans les conditions du recuit, la
cinétique de prise de masse de I’acier suit une loi linéaire-parabolique. Lors des 90 s premicres
secondes d’oxydation, la prise de masse est linéaire, la constante cinétique linéaire (k) est estimée a
0,52 pg.cm s . Pour ces durées, la cinétique d’oxydation est limitée par les réactions aux interfaces,
et non par la diffusion des éléments dans la couche d’oxyde. Au-dela de 90 s le comportement devient

parabolique, la diffusion dans la couche devient le paramétre limitant la cinétique de prise de masse.
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Figure 29. Cinétique discontinue d'oxydation de I'acier 441 a 1060°C sous atmosphére O,/H,O/CO,/N,.
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1.1.2. Caractérisation de la couche d’oxyde

La couche d’oxyde est caractérisée pour différentes durées d’oxydation. Le choix de ces durées est fait
de manicre a étudier I’évolution de la nature de la couche d’oxyde lors des premicres secondes
d’oxydation. Dans les faits, nous nous limiterons aux durées pour lesquelles le comportement

cinétique de prise de masse de 1’acier est linéaire (jusqu’a 90 s dans le cas présent).

Analyse structurale

La Figure 30 présente les diffractogrammes enregistrés aprés 30, 60 et 90 s d’oxydation. Pour 30 s
d’oxydation, en plus des raies du substrat (notées M : AISI 441), les raies caractéristiques d’une
solution solide constituée d’un mélange de Fe,O; et Cr,0;, notée : R : Me,Os sont détectées. Cette
solution solide de structure rhomboédrique, posséde des raies de diffraction sortant entre celles de
Fe,O5 et Cr,Os. Aprés 60 s d’oxydation, une nouvelle phase est observée, il s’agit du spinelle
Mn; 5Cr; 504 (notée S : Spinelle). Pour une oxydation de 90 s, une phase mineure, caractérisée par un
pic sortant a 26,7°, croit. Cette phase n’est pour I’heure pas identifiable, car une seule raie est détectée.
Au cours du temps, l'intensité des signaux des phases rhomboédrique et spinelle augmente alors que
celle du substrat diminue, ce qui traduit la croissance de la couche d'oxyde. Le substrat est toujours
détecté pour une oxydation de 90 s. Pour les durées d’oxydation étudiées, 1’épaisseur de la couche
d’oxyde est inférieure au micrométre, qui est I’ordre de grandeur de la profondeur de pénétration des

rayons X sous incidence rasante.
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Figure 30. Diffractogrammes enregistrés apres 30 s, 45 s et 90 s d'oxydation sous O,/H,0/CO,/N, a 1060°C.

En étudiant de plus pres la position des pics, il s’avére que, lorsque la durée d’oxydation augmente,
certains pics présentent des décalages significatifs en 20. La position de la raie la plus intense de
chacune des phases principales est vérifiée pour les différentes durées d’oxydation (Figure 31). Pour la
solution solide (Figure 31 (a)), a 30, la position du pic (104) est proche de la position de Fe,O;
référencée sur la fiche JCPDS n° 89-0599. Lorsque la durée d’oxydation augmente, ce pic se décale
vers de plus grands 20, c'est-a-dire vers la position de référence de Cr,O; (JCPDS n° 82-1484). En ce
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qui concerne la position du pic (311) du spinelle et du pic (110) du substrat (respectivement, Figure 31
(b) et (¢)), aucun décalage significatif n’est clairement remarqué. Quelle que soit la durée d’oxydation,

le pic principal du spinelle et celui du substrat sortent quasiment aux mémes angles.

6000 . . . . . . .
—— 90s R(104) | — 90s SEM)| — 905 M (110)
—— 80s —— 60s — 60s

5000 - — 455 T — 458 T — 455 1

— 30s — 30s — 30s
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3 3 3

@ 3000 | - 1 1
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2 2000 - 1+ -

0 1 1 I T I 1 — ! i
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(a) 20 () (b) 20() (c) 20

Figure 31. Position en 20 du pic le plus intense de la structure rhomboédrique (104) en (a), du spinelle (311) en
(b) et du substrat (110) en (c), pour les différentes durées d’oxydation.

A I’aide de la DRX sous incidence rasante, il est démontré que :

e La couche d’oxyde est constituée d’une solution solide de structure rhomboédrique
(Fe,Cr),05, d’un spinelle Mn; sCr; 50,4 et d’une phase mineure (non indexée). Il convient de
souligner que cette phase est uniquement détectée pour les durées d’oxydation les plus
longues.

e La présence des éléments mineurs (Ti, Nb et Si) n’est pas mise en évidence.

e La position du pic principal de la solution solide (104) varie avec la durée d’oxydation.

Le décalage angulaire observée sur les diffractogrammes peut étre dfi, d’une part aux contraintes de
croissance de la couche d’oxyde [51, 52], et/ou a une modification de la composition chimique de
cette derniere [35]. Pour déterminer ’origine de ce décalage, nous nous intéressons plus en détail a

1’étude de la solution solide dans le paragraphe suivant.

Etude de la solution solide

En DRX sous incidence rasante, les pics de la solution solide (Fe,Cr),O; apparaissent aux angles
compris entre ceux de Fe,O; et Cr,O; (Figure 31 (a)). Lorsque la durée d’oxydation augmente, il y a
un décalage du pic (104) de Fe,O; vers Cr,0s. La Figure 32 présente 1’écart entre la position mesurée
de (Fe,Cr),0; et la position de référence de Fe,Os, pour les raies les plus intenses, a différentes durées
d’oxydation. Cette figure montre que le décalage vers de plus grandes valeurs de 26 avec la durée
d’oxydation est vérifié pour tous les pics de la solution solide. De plus, pour une méme durée
d’oxydation, le décalage dépend du pic considéré, les raies sortant aux plus grands angles subissent les

décalages les plus importants.
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Cette observation semble prouver que le décalage angulaire, avec la durée d’oxydation, n’est pas li¢ a
un effet de contraintes mécaniques dans la couche d’oxyde [53], mais a une évolution de la
composition chimique de la solution solide. Bien que la DRX sous incidence rasante n’a pas permis de
mettre en évidence la présence de contrainte dans la couche d’oxyde, cela ne signifie pas pour autant

que la couche n’est pas soumise a des contraintes.
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Figure 32. Position des pics les plus intenses de la solution solide ((104), (110), (116) et (012)) par rapport a la
position des pics de Fe,Os, pour les différentes durées d’oxydation.

L’évolution de la composition chimique de la phase rhomboédrique correspond a un enrichissement en
chrome. Les atomes de fer de la solution solide sont substitués par des atomes de chrome. Cet
enrichissement peut étre quantifié a 1’aide de la loi de Vegard [54], suivant laquelle, appliquée a
(Fei-,Cry),03, le parametre de maille de la structure varie linéairement en fonction de la teneur en
chrome. Une droite d’étalonnage est construite a partir de la position en 20 de la raie (104) de
solutions solides possédant différentes stecechiométries. La droite d’étalonnage est présentée sur la
Figure 33. Les teneurs en chrome de la solution solide qui en sont déduites pour les différentes durées
d’oxydation sont listées dans le Tableau 9.

56



Chapitre III. Comportement haute température des aciers ferritiques

33,7_--"|----|----|----|----|----|----|----|----| T
_ Cr,O,
336
335
C r (FeO BcrO 4)203
o 3341 T e
o C

333 |

3324 ‘0
'Fe
e 2=0,99

33'1 [ 1 1 1 1 1 1 1 1 1
o0 01 02 03 04 05 06 07 08 09 10

Cr/(Cr +Fe)
Figure 33. Droite d'étalonnage représentant la position de la raie (104) de (Fe,_,Cr,),0; en fonction de la teneur

en Cr.

Tableau 9. Teneur en chrome de la solution solide : (Fe;-,Cr,),03 déterminée par DRX sous incidence rasante
pour les différentes durées d’oxydation. Les valeurs de x sont déterminées a plus ou moins 0,05.

Durée (s) x : (Fe;—,Cr,),04
30 0,21
45 0,40
60 0,45
90 0,59

Grace a ’exploitation des données de DRX sous incidence rasante, il est montré que la solution solide
comporte, pour la durée d’oxydation la plus courte, un taux élevé de fer (Fe, ssCrp4,0;). Lorsque la
durée d’oxydation augmente, la solution solide s’enrichit en chrome pour atteindre aprés 90 s

d’oxydation, la steechiométrie suivante : Cry ;sFe( 5,05.

Pour étudier plus finement la solution solide, une analyse de la couche d’oxyde est également mise en
ceuvre par spectroscopie Raman. Cette technique permet de différentier clairement les signaux de
Fe203, CI'203 et (Fel_xCrx)203 [55, 56]

Etude par spectroscopie Raman de la couche d’oxyde

Les spectres Raman enregistrés entre 30 et 90 s d'oxydation sont présentés sur la Figure 34. Ces
spectres sont indexés a 1’aide des données de la littérature. Les travaux de McCarty et al. [56] sont
consacrés a I’étude des solutions solides (Fe,-,Cr,),0; allant de ’hématite (x = 0) a la chromine pure
(x =1). Ces auteurs ont montré que les déplacements Raman des pics caractéristiques varient avec la
steechiométrie de la solution solide. D’autres facteurs peuvent également affecter le déplacement des
pics Raman tels que la température, les contraintes, la calibration de 1’appareillage [57]. Ces facteurs
ne sont pas pris en compte dans le cadre de ces travaux. A partir de leurs résultats expérimentaux, le

déplacement des pics Raman de (Fe; ,Cr,),0; sortant entre 502 et 553 cm ' et entre 664 et 685 cm™'
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sont tracés en fonction de la teneur en chrome. Le pic sortant entre 502 et 553 cm ' est choisi, car il
couvre toute 1’étendue de steechiométrie de la solution solide, depuis Fe,Oj; jusqu’a Cr,Os. Ce pic est
par ailleurs le principal du spectre de la chromine. Le choix du pic sortant entre 664 et 685 cm '
s’explique par le fait qu’il caractérise la présence de la solution solide, ce pic n’est pas présent sur les
spectres de Fe,O; et Cr,Os. De plus, ce pic est suffisamment intense pour caractériser la présence de la
solution solide. Les évolutions des déplacements Raman de ces deux pics sont présentées sur la Figure
35. 11 est intéressant de constater que le déplacement Raman varie linéairement avec le taux de
chrome. Ces résultats sont utilisés comme droites d’étalonnages pour déterminer la steechiométrie de
(Fe;-Cr,),0s,

Pour 30 s d’oxydation, les pics sortants a 228, 249, 296, 416 et 619 cm ' sont clairement identifiés
comme étant caractéristiques de I’hématite. Un pic trés peu intense est détecté a 510 cm ', a I’aide de
la Figure 35, ce pic peut étre attribué a la présence de la solution solide (Feqs;Cro17),0;. Enfin,
’indexation du dernier pic sortant & 671 cm ' est rendue difficile par le fait que les spinelles
(Fe1-,,Cr,);04, MnCr,Qy et la solution solide (Fe;—,Cr,),O; possédent tous un pic entre 650 et 700 cm’!
[56]. En se référant au diffractogramme enregistré apreés 30 s ou le spinelle n’est pas détecté, ce pic

peut donc étre attribué a (Fe 74Cr.26)205.

Lorsque la durée d’oxydation augmente, le pic caractéristique de la chromine est détecté a 556 cm '
pour 60 s et & 555 cm ' pour 90 s. L’épaulement situé entre 520 et 540 cm ' indique la présence du
spinelle MnCr,O, [58]. Les pics sortant a 681 cm pour 60 s, et 683 cm ', pour 90 s, sont également
attribués a la chromite de manganese. Au-dela de 30 s d’oxydation, I’hématite n’est plus détectée,
seuls les pics de la chromine, du spinelle et de la solution solide sont présents. Lorsque le spinelle est
présent, la steechiométrie de la solution solide ne peut pas étre déterminée a moins de déconvoluer les
signaux de (Fe,Cr),0; et MnCr,04, ce qui n’est pas fait dans le cas présent. Pour I’identification des

composés, nous nous appuyons sur la complémentarit¢ DRX — Raman.

Les résultats de spectroscopie Raman démontrent bien que 1’oxyde est riche en fer avec la présence de
I’hématite et de la solution solide a forte teneur en fer, pour les plus faibles durées de recuit.
L’augmentation de la durée d’oxydation conduit a un enrichissement en chrome de l’oxyde, la

chromine est par ailleurs détectée pour des durées supérieures a 30 s.

La spectroscopie Raman permet de discriminer les signaux de 1’hématite, de la chromine et de la
solution solide ce qui n’est pas possible en DRX sous incidence rasante. L’enrichissement en chrome
de la couche d’oxyde est clairement mis en évidence. En revanche, la spectroscopie Raman ne nous a
pas permis d’identifier la présence d’éléments mineurs a I’exception du manganése. La mise en
évidence éventuelle de la présence des ¢éléments titane, niobium et silicium dans la couche d’oxyde est

réalisée a I’aide de la spectroscopie a décharge luminescente.
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Figure 34. Spectres Raman enregistrés apres 30, 60 et 90 s d'oxydation sous O,/H,0/CO,/N, a 1060°C.
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Figure 35. Déplacements des pics Raman de (Fe;.,Cr,),05 avec la teneur en Cr d’aprés [56].

Recherche des éléments mineurs

Pour étudier plus en détail la composition de la couche d’oxyde et plus particuliérement la localisation
des ¢éléments mineurs, les échantillons sont caractérisés par SDL. Les profils de concentration des
principaux ¢éléments d’alliage, aprés oxydation de 90 s, sont présentés sur la Figure 36. L’origine de
I’axe des abscisses correspond a I’interface externe (gaz/oxyde). La partie métallique est caractérisée
par un taux de fer de 80 % massique et un taux de chrome de 18 % massique ce qui se référent bien a
la composition de I’acier. Un enrichissement en silicium marque I’interface interne (métal/oxyde). Cet
enrichissement en silicium est li¢ a la présence d’un film de silice amorphe [42]. Nous choisissons
donc de repérer I’interface métal/oxyde par le maximum du pic du silicium. La couche d’oxyde
présente un rapport Cr/Fe inversé par rapport a celui du métal. La partie externe de 1’oxyde est

enrichie en manganése. Le titane semble étre dispersé, en treés faible quantité, dans toute la couche
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d’oxyde ainsi que dans le substrat sous-jacent. Le niobium présente un maximum de concentration au
niveau de I’interface métal/oxyde. Un trés 1éger enrichissement en niobium de la surface est également
noté.

90 T T T T
80 0,/H,0/0,/CO,/N, (90 s)
Cr s —F_e__

70 T -~

Fraction massique (%)

Profondeur (um)

Figure 36. Spectre SDL enregistré apres une oxydation de 90 s.

La Figure 37 présente 1’évolution des profils SDL des éléments manganése, silicium et niobium avec
la durée d’oxydation. L’enrichissement en manganése dans la partie externe de la couche, observé des
30 s, s’accentue avec la durée d’oxydation (Figure 37 (a)). Le pic de silicium (Figure 37 (b)) s’¢élargit
et se décale vers de plus grandes profondeurs lorsque la durée d’oxydation augmente. Le décalage du
pic traduit la croissance de la couche d’oxyde ((Fe,Cr),0; et Mn, sCr; s0O4) et son élargissement révele
la croissance du film de silice. En ce qui concerne le niobium (Figure 37 (c)), un pic est observé au
niveau de I'interface métal/oxyde. Ce pic se décale en profondeur et son intensité augmente fortement
avec la durée d’oxydation. Il est également intéressant de constater que la position relative du pic du
niobium par rapport a celui du silicium évolue avec la durée. Pour 30 s d’oxydation, le pic du niobium
se situe a l’arriere de I’interface interne. Lorsque la durée augmente, le pic du niobium se situe a
I’avant de I’interface interne ¢’est-a-dire dans la couche d’oxyde.
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Figure 37. Evolution des profils SDL avec la durée d'oxydation de Mn (a), de Si (b) et de Nb (c). Sur la
représentation du signal de Nb les fleches indiquent la position de I’interface interne.

1.1.3. Morphologie de la couche d’oxyde

Morphologie de surface

La Figure 38 présente les morphologies de surface des couches d’oxyde pour des oxydations de 30 et
60 s. La couche d’oxyde formée apres 30 s présente un aspect général lisse. Cette couche semble peu
cristallisée a 1’échelle de I’observation au microscope électronique a balayage. Seuls quelques gros
nodules de forme allongée et de petites cristallites uniquement observables a fort grandissement sont
présents a la surface de I"oxyde (Figures 38 (a) et (b)). Les nodules allongés semblent étre orientés
selon le sens de laminage. Il convient également de noter la présence de défauts de surface du type
arrachement de matiere. Pour une durée d’oxydation plus longue (45-60 s), la surface est recouverte de
petits grains nodulaires, de diamétre inférieur au micrométre, de gros nodules allongés, déja mis en
évidence a 30 s, et par endroits, de cristaux pyramidaux (Figures 38 (c) et (d)). Les petits grains
nodulaires semblent étre issus de la croissance des cristallites observées a 30 s.

Pour 60 s d’oxydation, I’analyse EDS des nodules allongés révéele la présence de niobium et parfois de
titane. Il est intéressant de constater que la présence du titane est toujours couplée a celle du niobium,
alors que la réciproque n’est pas vérifiée. L’enrichissement en niobium se retrouve également sur
certains grains nodulaires et en certains endroits de la couche d’oxyde, entre les grains nodulaires. En
EDS toute la couche d’oxyde est sondée. La présence de la raie de transitions Lo du niobium peut étre
liée a un enrichissement plus en profondeur de la couche d’oxyde, ou méme du métal sous-jacent. Ceci
est également valable pour la raie Ka du silicium observée sur tous les spectres EDS. Ces remarques
sont appuyées par I’enrichissement en niobium et silicium de I’interface métal/oxyde révélé par
I’analyse SDL. Les cristaux pyramidaux sont pour leur part enrichis en chrome et manganése ce qui

indique la présence du spinelle (Mn,Cr);0y.

Pour étudier I’évolution de la surface des couches d’oxyde, nous avons également fait des

observations pour des temps plus longs, en dehors du domaine ou la prise de masse de 1’échantillon est
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linéaire. Les Figures 38 (e) et (f) présentent la morphologie de surface a 180s. A cette durée
d’oxydation, la surface de 1’échantillon est totalement recouverte de grains nodulaires d’environ 1 a
1,5 um de diameétre. Ces grains forment par endroits une surcouche continue qui résulte de leur
coalescence. Cette surcouche est surmontée de plaquettes riches en chrome. Enfin, les défauts de
surface ne sont plus observés. Cette remarque n’est valable que pour des durées d’oxydation

supérieures a la minute.

Une évolution de la morphologie de surface des couches d’oxyde, avec la durée d’oxydation, est
clairement mise en évidence. Dans le paragraphe suivant, nous nous intéressons a la morphologie de la

couche d’oxyde en coupe transversale.

Figure 38. Morphologie MEB en électrons secondaires de la surface des couches d'oxyde formées apres
oxydation a 1060°C, sous O,/H,0/CO,/N,, pendant 30 s en (a) et (b), 60 s en (c¢) et (d), et 180 s en (e) et (f). Les
clichés (b), (d) et (f) sont des agrandissements des clichés respectifs (a), (c) et (d).
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Figure 39. Analyse EDS de la surface de I’échantillon aprés une oxydation de 60 s.

Morphologie en coupe transversale

Pour faciliter I’observation des couches d’oxyde en coupe transversale, nous avons choisi les
échantillons présentant les plus forts gains de masse. La Figure 40 présente la micrographie en coupe
transversale d’un échantillon oxydé 60 s, a 1060°C. L’échantillon observé, a subi lors du recuit un
gain de masse de 39 pg.cm * soit une épaisseur de 240 nm". D’aprés le clich¢ MEB, I’épaisseur de la
couche d’oxyde est estimée a environ 400 nm. Des écarts d’épaisseur sont généralement constatés
entre la mesure au MEB et le calcul a partir du gain de masse.

La couche d’oxyde formée a 1060°C sous O,/H,O/CO,/N, est fine, compacte et adhérente au substrat.
L’interface métal/oxyde est marquée par un liseré plus ou moins continu de SiO,. Des protrusions sont
observées dans la couche d’oxyde, au-dela de la silice. Une étude approfondie de ces protrusions fait
I’objet du chapitre suivant.

Figure 40. Morphologie MEB/FEG en électrons secondaires a faible grandissement en (a) et en électrons
rétrodiffusés a fort grandissement en (b) d’une coupe transversale réalisée sur un échantillon oxydé a 1060°C
pendant 60 s.

> Le calcul d’équivalence : gain de masse - épaisseur de la couche est présenté en annexe B.
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1.1.4. Bilan

L’oxydation de I’acier 441, a 1060°C, entre 30 et 90 s, sous atmosphére O,/H,O/CO,/N,, conduit a la
formation d’une couche duplex composée de (Fe,Cr),0; dans la partie interne et de Mn, sCr; sO4 dans
la partie externe. L’interface métal/oxyde est marquée par un film de silice amorphe plus ou moins
continu. La couche d’oxyde initialement riche en fer s’enrichit en chrome avec la durée d’oxydation.
Malgré une accumulation en manganése dans la partie externe a 30 s, le spinelle n’est détecté que pour
des durées supéricures a 30 s. Des questions demeurent concernant, la détection par DRX sous
incidence rasante d’une phase mineure a partir de 60 s et la présence du niobium au niveau de

I’interface métal/oxyde.

Maintenant que le systéme est défini dans les conditions de recuit « standard » (a 1060°C, pour des
durées de I’ordre de la minute, sous mélange O,/H,O/CO,/N,), nous pouvons faire varier certains
paramétres (atmospheére, température, teneurs en éléments mineurs) pour étudier leurs influences sur la
nature physico-chimique et la morphologie de la couche d’oxyde. La section suivante traite de
I’influence de 1’atmospheére, et plus particulierement de I’effet de la vapeur d’eau.

1.2. Effet de la vapeur d’eau sur P’acier 441

Dans cette partie, nous nous intéressons a 1’effet de la vapeur d’eau sur 1’oxydation de ’acier. Pour ce
faire, des oxydations ont été menées, a 1060°C, sous mélanges O,/N, (3/97 % vol.) et H,O/N, (16/84
% vol.). Les résultats obtenus sont comparés a ceux collectés sous O,/H,O/CO,/N, (3/16/8/73 % vol.)

présentés dans la partie précédente.
I.2.1. Etude cinétique

La Figure 41 présente le comportement cinétique de 1’acier 441 a 1060°C sous des atmospheres
humides H,O/N,, O,/H,0/CO,/N, et sous une atmosphére seche O,/N,. Quelle que soit I’atmosphere,
les gains de masse semblent suivre une loi linéaire, pour les quatre-vingt-dix premicres secondes. Les
gains de masse les plus importants sont observés sous atmosphéres contenant de la vapeur d’eau. Les

et 0,52 pg.cm >.s”' pour respectivement,

constantes cinétiques linéaires sont de 0,59 pg.cm *.s
H,O/N, et 0,/H,O/CO,/N,, alors qu’elle est uniquement de 0,25 pg.cm >.s ' pour O,/N,. Pour des
temps d'oxydation courts, la présence de vapeur d'eau dans l'atmosphére est néfaste sur le

comportement a 1060°C de 1'acier 441.
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Figure 41. Cinétiques de prise de masse de l'acier 441 a 1060°C sous atmosphéres humides : HO/N,,
0,/H,0/CO,/N,, et sous atmosphere séche O,/N,.

L.2.2. Caractérisation de la couche d’oxyde

Identification des phases dans la couche d’oxyde

Les diffractogrammes enregistrés apres 30, 60 et 90 s d’oxydation sous H,O/N, et O,/N, sont
quasiment identiques. Le substrat métallique est détecté pour toutes les durées d’oxydation et toutes
les atmospheres, ce qui indique que la couche d’oxyde est entierement sondée par le faisceau de
rayons X. Les épaisseurs de couche d’oxyde sont donc également inférieures au micrometre. Les
meémes phases sont détectées en plus du substrat, a savoir, le spinelle Mn, sCr; sO4 et la solution solide
(Fe,Cr),0s. Les seules distinctions qui peuvent étre établies concernent la présence a partir de 60 s
sous vapeur d’eau de la phase mineure (présentant un seul pic de diffraction a 26,7°) ; I’évolution,
avec la durée d’oxydation, de I’intensité des pics de la solution solide et du spinelle ; et la position des
pics de la solution solide.

La Figure 42 présente le rapport des intensités du pic de la phase spinelle (311) sur la phase
rhomboédrique (104). Hormis pour 60 s, le rapport est plus élevé sous I’atmosphére séche que sous les
atmospheres humides. Sous atmosphere séche a partir de 45 s, le signal de la phase spinelle est plus
intense que celui de la phase rhomboédrique (S(311)/R(104)>1). Alors que sous atmospheres
humides, l’intensit¢ de la phase spinelle est largement inférieure a [’intensit¢ de la phase
rhomboédrique quelle que soit la durée d'oxydation (S(311)/R(104) <1 de 30 a 90 s). Sous atmospheére
séche, la phase spinelle est prépondérante par rapport a la phase rhomboédrique, ce qui n'est pas le cas

en présence de vapeur d'eau dans l'atmospheére.
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Figure 42. Rapport de l'intensité du pic de la phase spinelle (311) sur la phase rhomboédrique (104) pour les
différentes atmosphéres. Les intensités sont déterminées par le calcul de ’aire sous le pic a I’aide de la méthode
des trapezes.

En ce qui concerne la position des pics de la solution solide, la Figure 43 présente 1’évolution du
décalage en 20 de la raie la plus intense de la solution solide (104) avec la durée d’oxydation sous les
atmospheres humides et sous l'atmosphére séche. Contrairement a I’atmosphére O,/N,, un décalage
vers de plus grands angles 20 est observé sous H,O/N,. Ce décalage, du méme ordre de grandeur que
celui préalablement mis en évidence sous O,/H,O/CO»/N,, traduit I’enrichissement en chrome de la
solution solide. Sous atmosphére séche, la solution solide est riche en chrome dés 30 s d’oxydation et
le demeure lorsque la durée augmente. La steechiométrie de la solution solide déterminée a I’aide de la
loi de Vegard (Figure 33), pour les différentes atmospheres, est reportée dans le Tableau 10.

33,7 N T T T T T T T
336 F
335 F

334 |
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333 [
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Temps (s)

Figure 43. Evolution de la position de la raie (104) de (Fe,Cr),0; avec la durée d’oxydation pour les
atmospheres humides et I'atmosphére séche.
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Tableau 10. Teneur en chrome de la solution solide : (Fe,_,Cr,),0; déterminée par DRX sous incidence rasante
pour les différentes atmospheéres et durées d’oxydation. Les valeurs de x sont déterminées a plus ou moins 0,05.

Durée (s) x : (Fe1Cr)0;3
0,/N; HO/N, 0,/H,0/CO/N,
30 0,78 0,25 0,21
45 0,93 0,30 0,40
60 0,45 0,50 0,45
90 0,74 0,69 0,59

Ces observations sur la composition chimique de la couche d’oxyde sont confrontées a I’analyse par
spectroscopie Raman. Apres oxydation sous HyO/N,, I’allure des spectres Raman est identique a ceux
enregistrés sous O,/H,O/CO,/N,. Pour une oxydation de 30 s, les signaux caractéristiques de Fe,O; et
de (Fe,Cr),0O5 sont détectés. Alors que pour 60 s d’oxydation, le signal caractéristique de Fe,O; a
disparu, et les signaux de Cr,O3 et MnCr,0,4 sont observés (Figure 44). Sous atmospheére séche aucune
évolution notable de 1’allure du spectre n’est constatée pour différentes durées d’oxydation. La
présence de la chromine, de la solution solide (Fe,Cr),05 et du spinelle MnCr,0, sont mis en évidence

des 30 s d’oxydation.

La spectroscopie Raman confirme 1’évolution de la couche d’oxyde observée par DRX sous incidence
rasante. Sous atmospheéres humides, la couche d’oxyde initialement riche en fer, s’enrichit en chrome
avec la durée d’oxydation. Alors que sous 1’atmosphere seche, la couche d’oxyde est riche en chrome
quelle que soit la durée d’oxydation.

C:Cr,0, H,OIN, S | C:cCr0, O,N,

| H:Fe,0, | Sol. : (Fe,Cr),0,4 e}
Sol. : (Fe,Cr),04
S : spinelle

S : spinelle

Sol.

Intensité (coups)
Intensité (coups)

200 300 400 500 600 700 800 200 300 400 500 600 700 800

(a) Déplacement Raman (cm’) (b)  Déplacements Raman (cm™)

Figure 44. Spectres Raman enregistrés apres 30 s, 60 s d'oxydation a 1060°C sous HyO/N, (a) et sous O,/N; (b).
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1.2.3. Morphologie de la couche d’oxyde

Morphologie dur e d’oxydation quivalente

La Figure 45 présente les morphologies de surface des couches d’oxyde observées apres des
oxydations de 60 s a 1060°C sous une atmosphére humide (H,O/N,) et une atmospheére séche (O,/N,).
Sous H,O/N,, la surface est recouverte de grains nodulaires de 1’ordre du micrometre de diameétre.
Sous O,/N,, la surface présente un aspect globalement plus lisse avec ¢a et la de petits cristallites trés
facettés. La surface des échantillons oxydés sous H,O/N, présente une morphologie trés proche de
celle observée sur les échantillons oxydés sous O./H,O/CO,/N,.

Figure 45. Morphologies MEB en électrons secondaires de la surface d’échantillons oxydés 60 s a 1060°C sous
H,0/N, (16/84) en (a) et sous O,/N, (16/84) en (b).

Les morphologies en coupe transversale des couches d’oxyde formées aprés 60 s oxydation, sous
atmospheres H,O/N, et O,/N, sont présentées respectivement, sur les Figures 46 (a) et (b). Les
couches d’oxyde présentent des morphologies identiques sous atmosphére séche et humide. Les
couches sont compactes, continues, et présentent un liseré de silice a I’interface métal/oxyde. La
présence de protrusions localisées dans la chromine au travers de la silice est également observée. La
seule distinction constatée concerne 1’épaisseur des couches d’oxyde : 730 nm sous H,O/N, et 350 nm
sous Oy/N,.

Figure 46. Morphologies MEB/FEG en ¢lectrons rétrodiffusés de coupes transversales réalisées sur des
échantillons oxydés 60 s a 1060°C sous H,O/N, (16/84) en (a) et sous O,/N; (16/84) en (b).
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Morphologie a avancement équivalent

Les morphologies de surface aprés 60 s d’oxydation sont différentes sous atmosphére humide et séche.
Or, il est montré que la cinétique de prise de masse est plus élevée sous H,O que sous O,. Pour
s’affranchir de I’influence de la cinétique, nous comparons la morphologie d’échantillons présentant
un avancement équivalent. Comme facteur d’avancement, nous choisissons le gain de masse, ce qui
permet de négliger les phénoménes susceptibles de survenir et pouvant fausser les prises de masse tels
que I’écaillage et I’évaporation du chrome.

La morphologie de I’échantillon oxydé sous H,O/N, pendant 60 s est comparée a un échantillon oxydé
sous O,/N, et possédant un gain de masse trés proche (45 pg.cm ). Cet échantillon a été obtenu aprés
une oxydation de 120 s. La Figure 47 présente la morphologie de surface de 1’échantillon. La surface
est trés cristallisée, elle présente des grains facettés qui semblent avoir coalescés pour former, par
endroits, une surcouche continue. De toutes petites cristallites réparties sur la surface sont également
observées. Pour un méme état d’avancement, les morphologies de surface d’échantillons oxydés sous
0,/N, et H,O/N, demeurent différentes.

Figure 47. Morphologie MEB en ¢électrons secondaires de la surface d’échantillons oxydés 120 s a 1060°C sous
0,/N; (3/97).

1.2.4. Bilan

Les caractéristiques physico-chimiques, morphologiques ainsi que le comportement cinétique des
couches d’oxyde formées sous 1’atmosphére contenant a la fois H,O et O, sont trés proches de celles
observées sous H,O/N,. La vapeur d’eau semble contréler la cinétique d’oxydation, la nature chimique
et la morphologie des couches d’oxyde.

Les couches d’oxyde formées apres recuit de la nuance 441, a 1060°C, sous atmosphéres humides
(H,O/N,, O,/H,0/CO,/N>) et sous atmosphére séche (O,/N,) ont été caractérisées a des temps tres
courts dans le but de se rapprocher au mieux des conditions de recuits industriels. Les oxydations ont
été mises en ceuvre dans un four tubulaire conventionnel, qui présente 1’inconvénient de ne pas
reproduire les conditions de montées en température de I’acier. Le paragraphe suivant est consacré a
I’¢tude des couches d’oxyde formées lors de recuit au FASA, qui permet de contrdler les vitesses de
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montées en température. Nous pouvons donc, a 1’aide de cet outil, reproduire au mieux les conditions

des recuits de type industriel.

I.3. Recuit de type industriel — oxydation au FASA

Au FASA les traitements thermiques sont mis en ceuvre pour une durée fixe de 45 s, mais pour des

températures finales de recuits comprises entre 1000 et 1150°C.
1.3.1. Caractérisation physico-chimique de la couche d’oxyde

Identification des phases dans la couche d’oxyde

Les couches d’oxyde formées apres 45 s de recuit entre 1000 et 1150°C, sont caractérisées par DRX
sous incidence rasante et spectroscopie Raman. Les diffractogrammes et spectres Raman, enregistrés a
1000 et 1100°C, sont présentés respectivement sur les Figures 48 (a) et (b). A 1000°C, la couche
d’oxyde est constituée de la solution solide (Fe,Cr),0;. A cette température, les pics de la phase
rhomboédrique sur le diffractogramme sont peu intenses par rapport au substrat métallique, ce qui
indique que I’épaisseur de la couche d’oxyde est faible. D’autre part, le substrat semble avoir une
orientation préférentielle de ses grains, car seule la raie (110) est détectée. Cette observation révele
qu’a 1000°C la recristallisation du substrat n’est pas totalement atteinte. A 1100°C, la couche d’oxyde
est constituée de (Fe,Cr),0;, Mn, sCr; 504 et d’une phase mineure. La solution solide est, pour cette
température, riche en chrome, le spectre Raman révéle la présence de chromine. L’épaisseur de la
couche d’oxyde a considérablement augmenté, le pic (104) de la phase rhomboédrique est plus intense
que le pic (110) du substrat.
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Figure 48. Diffractogrammes en (a) et spectres Raman en (b) enregistrés pour des recuits de 45 s a 1000 et
1100°C sous O2/H20/COZ/N2
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Recherche des éléments mineurs

Les analyses SDL montrent un enrichissement en manganése de la surface, 1ié a la présence de la
chromite de manganese, dans la partie externe de la couche d’oxyde (Figure 49). Cet enrichissement
est d’autant plus marqué que la température de recuit est élevée. Le pic du silicium, a I’interface
métal/oxyde, se décale en profondeur avec la température. Le niobium est présent au niveau de
I’interface métal/oxyde. La position du pic du niobium par rapport a I’interface métal/oxyde évolue
avec la température. A 1000°C, le pic du niobium se situe a I’arriére de 1’interface interne. Lorsque la
température augmente, d’une part le pic du niobium se décale dans le cceur de la couche d’oxyde et
d’autre part devient plus intense. La température a une influence sur I’enrichissement en niobium pres
de I’interface métal/oxyde.
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Figure 49. Evolution des profils SDL avec la température, de Mn (a), de Si (b) et de Nb (c). Sur la
représentation du signal de Nb les fleches indiquent la position de I’interface interne.

Identification de la phase mineure

Les diffractogrammes enregistrés sur des couches d’oxyde formées a des températures supérieures a
1070°C présentent un pic peu intense sortant a 26,7°. Dans le but de définir si cette phase mineure est
localisée en surface de la couche d’oxyde ou en profondeur, les oxydes riches en chrome : solution
solide et spinelle sont éliminés. L’¢limination des oxydes riches en chrome est mise en ceuvre par
décapage ¢électrolytique au sulfate de sodium. Suite au décapage, 1’échantillon est caractérisé par DRX
sous incidence rasante. Le diffractogramme d’un échantillon recuit 45 s a 1150°C puis décapé au
sulfate de sodium est présenté sur la Figure 50. En plus des pics du substrat et de quelques pics peu
intenses issus de (Fe,Cr),0s résiduel, la phase mineure peut étre clairement identifiée. Cette phase est
attribuée a un oxyde mixte de niobium et de titane (Nby ¢sTi995)O4 notée NbTiO,. L’identification de la
phase mineure, apres élimination du spinelle et de la solution solide, prouve que NbTiO,4 ne se situe

pas en surface de la couche d’oxyde, mais en profondeur au niveau de I’interface métal/oxyde.
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Figure 50. DRX sous incidence rasante mise en ceuvre sur un échantillon décapé par voie électrolytique au
sulfate de sodium aprés un recuit de 45 s a 1150°C.

1.3.2. Morphologie de la couche d’oxyde

Les morphologies de surface des couches d’oxyde formées a 1000 et 1100°C sont présentées sur la
Figure 51. A 1000°C, la surface de I’oxyde présente un aspect trés lisse, alors qu’a 1100°C la surface

est recouverte de petits grains nodulaires. Ces petits nodules observés a 1100°C, sont mis en évidence
dés 1070°C.

Figure 51. Morphologies MEB en électrons secondaires de la surface d’échantillons oxydés pendant 45 s a
1000°C en (a), et a 1100°C en (b).

1.3.3. Bilan

Lors du recuit de la nuance 441, a 1000°C, sous O»/H,O/CO,/N,, il se forme une fine couche d’oxyde
de quelques dizaines de nanometres d’épaisseur. Cette couche est composée de (Fe,Cr),0s riche en fer
et d’un mince film de silice a I’interface métal/oxyde. La morphologie de ce film n’a pas été observée.
La partie externe de la couche d’oxyde est enrichie en manganése, sans que le spinelle ne soit pour
autant détecté. Enfin, sous la couche de silice, le substrat est enrichi en niobium.
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Lors du recuit a 1100°C, une couche d’oxyde de 200 nm d’épaisseur se forme. La partie externe de la
couche d’oxyde est constituée du spinelle Mn;sCr;sO,, et la partie interne de Cr,O;. L’interface
métal/oxyde est marquée par un film de silice. De plus, NbTiO, est présent au niveau de cette

interface.
I.4. Discussion

1.4.1. Caractérisation de la couche d’oxyde

L’oxydation de ’acier 441 a 1060°C au FTC, pendant 30 s, sous mélange O,/H,O/CO,/N,, conduit a
la formation d’une couche d’oxyde constituée, de la solution solide (Fe,Cr),0O; riche en fer et de Fe,0Os.
L’interface métal/oxyde est marquée par la présence d’un film de SiO, amorphe, plus ou moins
continu. Lorsque la durée d’oxydation augmente, la solution solide s’enrichit en chrome et la chromine
croit au détriment de I’hématite. De plus, la couche d’oxyde devient duplex avec la croissance du
spinelle Mn, sCr, 504 a I’interface externe [59]. Une phase mineure attribuée a NbTiO,4 est également
localisée au niveau de I’interface interne.

Les mémes constatations sont établies lors du recuit de ’acier au FASA, pendant 45 s, pour des
températures comprises entre 1000 et 1150°C. A savoir, I’enrichissement en chrome de la couche
d’oxyde avec la température, la croissance de NbTiO,4 pour des températures supérieures a 1070°C.
Malgré ces paralleles, nous ne comparerons pas les résultats directement entre eux, car les montées en

température des échantillons et les vitesses de gaz sont différentes entre les deux fours (c¢f. Chap. II-1I).

La phase spinelle Mn;sCr; 504 est présente dans la couche d’oxyde formée a 1060°C, sous
0,/H,O/CO,/N,, uniquement pour des durées supérieures a 30 s. Alors que sous O,/N,, le spinelle est
déja détecté a 30s. La formation de la chromite de manganése semble survenir uniquement apres
’établissement de la chromine. Saeki et al. [39] proposent un mécanisme de formation du spinelle a
I’interface oxyde/gaz, en deux étapes. La premicre correspond a la réduction de 1’oxyde Mn,O; en
MnO suivant la réaction :

e 2 Mn,O; — 4 MnO + O, [TIL.1]
Lors de I’étape suivante, le spinelle MnCr,0, se forme a partir de MnO et Cr,Os, suivant la réaction :
e MnO + Cr,0; — MnCr,0, [111.2]

La présence de 1’oxyde Mn,0O; a été observée sur ’acier 430 apres 5 min a 800°C sous air [36]. Cet
oxyde peut expliquer le fort enrichissement en manganese de la surface mis en évidence dés 30 s
d’oxydation sous O,/H,O/CO,/N,, alors que le spinelle n’est pas identifi¢ par DRX sous incidence
rasante. Il en est de méme aprés une oxydation au FASA de 45 s, a 1000°C.

La phase NbTiO, est détectée uniquement a partir de 60 s d’oxydation a 1060°C au FTC, et pour les
températures supérieures a 1070°C pour des oxydations de 45 s au FASA. La formation de cet oxyde
nécessite la présence de niobium et de titane en solution dans le métal. Or la nuance 441 contient une
teneur en titane libre de 0,08 % et une teneur en niobium libre de 0,45 %. La discussion de ce point

sera développée plus en détail dans la partie dédice a I’effet des éléments mineurs.
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1.4.2. Effet de la vapeur d’eau

Lors des quatre-vingt-dix premicres secondes d'oxydation, la cinétique de prise de masse suit une loi
linéaire sous atmospheres humides et sous atmosphere séche. Cette loi implique que la cinétique est
limitée par les réactions aux interfaces : externe et/ou interne. Si la cinétique est limitée par les
réactions a I’interface externe, cela revient a considérer que la diffusion des cations métalliques dans le
film d’oxyde est plus rapide que l'adsorption des espéces gazeuses et leurs réactions avec les cations
métalliques. De méme, si la cinétique est limitée par les réactions a I’interface interne, cela implique
que I’adsorption des espéces gazeuses et la diffusion de celles-ci dans le film d’oxyde sont plus

rapides que leurs réactions avec les cations métalliques [60].

Bamba et al. ont démontré que 1’oxydation d’un acier Fe-15 Cr sous oxygene résulte de la diffusion du
chrome, vers I’interface externe. Alors que, sous vapeur d’eau, ce sont les especes hydroxyles, issues
de I’adsorption de la vapeur d’eau, qui diffusent vers I’interface interne [61]. Ces résultats sont
confirmés par I’étude de I’acier 430 a 850°C sous N,/H,O [62]. Ainsi donc, sous O,/N,, la cinétique
des premicres secondes d’oxydation sera limitée par la réaction de surface a I’interface oxyde/gaz.
Alors que sous H,O/N,, la cinétique sera limitée soit par la réaction d’adsorption de la vapeur d’eau a
I’interface externe, soit par la réaction de I’espéce hydroxyle avec les cations métalliques a I’interface

interne.

En présence des deux gaz dans I’atmosphere, sous O,/H,0O/CO,/N,, la cinétique est controlée par la
vapeur d’eau. Les constantes cinétiques linéaires en présence de vapeur d’eau sont du méme ordre de
grandeur, comprises entre 0,50 et 0,60 pg.cm s ', et sont deux fois supérieures a celle déterminée
sous oxygene (0,25 pg.cm s ).

Ce contrdle de 1’oxydation par la vapeur d’eau se retrouve dans la nature chimique de la couche
d’oxyde. Lors dés toutes premieres secondes d'oxydation, il existe une compétition entre I'oxydation
du fer et celle du chrome. Le premier oxyde formé (détecté aprés 30 s d’oxydation) dépend de la
nature de 1’atmosphere. Sous atmosphére H,O/N, la formation de I'hématite est privilégiée au
détriment de la chromine. Ces observations corroborent le mécanisme établi par Galerie et al.
concernant le role de la vapeur d’eau [63, 64]. Les oxydes de fer catalysent la dissociation des liaisons
H-O-H.

Sous atmosphére O,/N,, la formation de la chromine est mise en évidence deés les trente premiéres
secondes d’oxydation. Lorsque les deux especes sont présentes dans 1’atmosphere, ce qui est le cas
pour le mélange O,/H,O/CO,/N,, I’hématite se forme. Nous pouvons donc en déduire que, dans notre
systeme, 1’effet de la vapeur d’eau est prédominant par rapport a 1’effet de I’oxygene. Lorsque la durée
d’oxydation augmente, sous atmospheres humides, un fort enrichissement en chrome de la couche

d’oxyde est observé. La présence de la chromine est mise en évidence par spectroscopie Raman.

En agissant sur la nature chimique de la couche d’oxyde, la vapeur d’eau a donc une influence
indirecte sur 1’apparition du spinelle Mn; sCr; sO4. La formation du spinelle nécessite la présence de
Cr,0s. Or lors des toutes premiéres secondes d’oxydation, la formation de Fe,Os est privilégiée en
présence de vapeur d’eau dans I’atmosphere. La vapeur d’eau retarde donc la croissance de la

chromite de manganése.
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Les résultats expérimentaux montrent clairement que, dés les premiers stades d’oxydation, la vapeur
d’eau a une influence d’une part, sur les cinétiques de prise de masse et d’autre part, sur la nature

chimique de la couche d’oxyde.
1.4.3. Evaporation de la chromine

De nombreux travaux font I’objet de 1’¢tude de I’évaporation de la chromine [65-69]. En présence
d’oxygéne sec, a haute température, la chromine est susceptible de s’oxyder sous forme d’espéces

volatiles. La dégradation de la chromine s’écrit :
o 5Cr0;(s)+% 0, (g)=CrOs (g) [1I1.3]

Lorsque 1’atmosphére contient a la fois de la vapeur d’eau et de 1’oxygene, alors la chromine peut se

volatiliser sous forme d’espéces hydroxydes et oxy-hydroxydes selon les réactions

e % Cr0;(s) + HO (g) + 7% O, (g) = CrOy(OH); (g) [11L.4]
e % Cr0;(s) + 7% H0 (g) + 2 O, (g) = CrO,(OH) (g) [1IL.5]

Dans le cas ou la chromine forme avec 1’hématite la solution solide (Fe;-,,Cr,),0; la réaction

d’évaporation du chrome devient [70] :
o s (Felfx,Crx)zog (S) +Xx Hgo (g) +3%x 02 (g) =X CTOZ(OH)Z (g) +% (I_X) F6203 (S) [IH6]

L’évaporation de la chromine nécessite la présence d’O, dans I’atmosphére ou la présence couplée de
HZO et 02.

L’¢évolution de la pression partielle d’équilibre des différentes especes issues de la dégradation de la
chromine entre 800 et 1200°C, sous O,/H,O/CO,/N,, est présentée sur la Figure 52. Les calculs
thermodynamiques ont été effectués a I’aide de FactSage [71], pour un fort exceés d’atmospheére, mais
en gardant les proportions du mélange gazeux (3/16/8/73 % vol.). La Figure 52 montre que la pression
partielle d’équilibre des espéces volatiles augmente avec la température. Pour les plus basses
températures, 1’espéce majoritaire formée est CrO,(OH), alors qu’a partir de 960°C, I’espéce

majoritaire devient CrOs.
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Figure 52. Variation des pressions partielles d'équilibre des espéces volatiles principales du chrome en fonction
de la température, pour 1’atmosphére (O,/H,O/CO»/N, 3/16/8/73 % vol.).

Les calculs sont également réalisés sous les autres atmosphéres. Pour les trois atmospheres étudiées,
les pressions partielles d’équilibre de chaque composé volatil formé a 1060°C, sont listées dans le
Tableau 11. Comme attendu, la volatilisation de la chromine est négligeable sous H,O/N,, et elle se
déroule suivant la réaction I11.3 sous O,/N, et O,/H,0/CO,/N,.

Tableau 11. Pressions partielles d'équilibre a 1060°C des espéces volatiles pour chaque atmosphere.

Espéces Pressions partielles d’équilibre (atm)
0,/N, H,O/N,  0,/H,O/CO,/N,

CrO; 3,69.10° 49210 3,70.10°°

CrO,(OH), - 9,73.107" 1,14.10°

CrO,(OH) - 1,52.107" 8,03.10”°

Les calculs des pressions partielles des espéces volatiles, nous permettent de déterminer le flux
maximum d’évaporation a ’aide du modele de Knudsen [72] et remonter a la perte de masse
engendrée par la volatilisation de la chromine. Sous les atmospheres O,/N, et O,/H,0/CO,/N,, le flux
de CrO; est estimé a 4,43.10°* mg.cm_z.s_l. A partir de cette valeur, nous sommes en mesure de
calculer la perte de masse de Cr,O5 pour les différentes durées d’oxydation. A 1060°C, la volatilisation
de la chromine sous la forme de CrO; peut entrainer des pertes de masse maximale de 1’ordre de
10~ mg.cm ™ pour 30's, 2.10 > mg.cm > pour 60 s et 3.10° mg.cm > pour 90 s d’oxydation (Annexe
C). Ces calculs ne prennent pas en compte la présence de la chromite de manganese, dans la partie

externe de la couche d’oxyde, qui s’avere réduire 1’évaporation du chrome [69].

Nos résultats expérimentaux ne permettent pas de mettre en évidence une éventuelle volatilisation de
la chromine. Les épaisseurs de couche d’oxyde calculées a partir des gains de masse surestiment les
épaisseurs mesurées par SDL (Figure 53). D’autre part, en comparant ces épaisseurs calculées aux

épaisseurs évaluées au MEB, il existe des écarts trés importants. Ces écarts sont aussi bien observés

76



Chapitre III. Comportement haute température des aciers ferritiques

sous les atmospheres O,/N,, O»/H,O/CO,/N,, pour lesquelles la volatilisation de la chromine peut
survenir, que sous H,O/N».
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Figure 53. Comparaison entre les épaisseurs des couches d'oxyde calculées a partir des gains de masse et les
épaisseurs déterminées par SDL. Les couches d’oxydes ont été formées aprés des recuits au FTC a 1060°C sous
0,/H,0/COy/N,.
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II. Effet des éléments mineurs

Dans ce paragraphe, nous nous intéressons a 1’effet des ¢léments mineurs niobium, titane et silicium.
Pour étudier I’effet du niobium, les investigations porteront sur le comportement d’une nuance sans
niobium (439 stabilisé Ti). Puis, pour mettre en évidence I’effet de la teneur en niobium, des coulées
de laboratoire sans titane, mais contenant différents taux de niobium (0,9, 0,6 et 0,3 %
massique) seront ¢tudiées. Enfin, I’effet du silicium sur I’oxydation sera étudi¢ par comparaison du
comportement de la coulée a 0,6 % Si - 0,6 % Nb avec une coulée supplémentaire contenant 0,3 % Si -
0,6 % Nb.

II.1. Comportement de I’acier 439 (Ti)

I1.1.1. Etude cinétique

L’évolution de masse de I’acier 439 oxydé a 1060°C, sous atmosphére O,/H,O/CO,/N, est présentée
sur la Figure 54. La cinétique de prise de masse de I’acier suit une loi linéaire parabolique. La loi est
linéaire pour des durées d’oxydation inféricures a 90 s, et parabolique au-dela. La constante cinétique

de la partie linéaire k; est estimée & 1,02 pg.cm >.s .
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Figure 54. Cinétique discontinue d'oxydation de l'acier 439 a 1060°C sous atmosphére O,/H,O/CO,/N,.

11.1.2. Caractérisation physico-chimique de la couche d’oxyde

Les couches d’oxyde formées apres oxydation a 1060°C pour des durées comprises entre 30 et 90 s
sont caractérisées par DRX sous incidence rasante et spectroscopie Raman. Les diffractogrammes et
spectres Raman enregistrés apres 30 et 60 s sont présentés respectivement sur les Figures 55 (a) et (b).
Pour des oxydations de 30 et 60 s, les couches d’oxyde formées sont relativement semblables. Le
spinelle Mn, 5sCr; 504, la solution solide (Fe,Cr),0s, ainsi que la phase mineure sont détectés des 30 s.
Pour cette durée d’oxydation, la solution solide est enrichie en chrome. De plus, la présence de la

chromine est révélée par spectroscopie Raman.
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Figure 55. Diffractogrammes en (a) et spectres Raman en (b) enregistrés aprés oxydation a 1060°C de 30 et 60 s
sous Oz/HzO/COz/Nz

Pour analyser plus en détail, la phase mineure également présente sur cette nuance, la surface de
I’échantillon est caractérisée par DRX sous incidence rasante, apres élimination des oxydes riches en
chrome. Cependant, compte tenu de la taille des échantillons oxydés dans le four tubulaire
conventionnel, I’¢limination des oxydes riches en chrome par décapage électrolytique n’est pas
possible. Ainsi, des échantillons de grandes dimensions ont ét¢ oxydés au FASA a 1100°C puis
décapés, par voie électrolytique, au sulfate de sodium. Dans ces conditions d’oxydation, la couche
formée lors du recuit est constituée des mémes phases : spinelle, rhomboédrique et mineure. Apres
¢limination des oxydes riches en chrome, le diffractogramme révele que, en plus des pics du substrat,
aucune phase supplémentaire n’est détectée. Ce qui indique que la phase mineure doit étre localisée en

surface de la couche d’oxyde et éliminée lors du décapage des oxydes riches en chrome.
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Figure 56. DRX sous incidence rasante mise en ceuvre sur un échantillon décapé par voie électrolytique au
sulfate de sodium aprés un recuit de 45 s a 1100°C.
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Malgré la présence d’un seul pic, la phase mineure est tout de méme attribuée a TiO,. Pour justifier ce
choix, nous nous appuyons sur les résultats de la littérature et sur I’analyse SDL de 1’échantillon.
D’une part, cette phase est généralement observée sur les nuances stabilisées Ti [27]. D’autre part,
I’analyse SDL d’un échantillon oxydé pendant 45s a 1070°C, montre clairement un fort
enrichissement en titane de la surface (Figure 57).

100 T T T T
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Figure 57. Spectre SDL enregistré aprés une oxydation au FASA de 45 s a 1070°C.

11.1.3. Morphologie de la couche d’oxyde

La Figure 58 présente la morphologie de surface et de coupe transversale d’un échantillon oxydé 60 s
a 1060°C. En surface, la couche d’oxyde est constituée de grains de trés petite taille (quelques
centaines de nanomeétres) qui semblent avoir coalescé par endroits. Des nodules sphériques, de grandes
dimensions (2 um de diamétre), assez facettés sont présents en surface. Ces nodules, fortement
enrichis en titane, sont attribués a TiO,. En coupe transversale, la couche d’oxyde présente un aspect
compact et continu. Un film de silice plus ou moins continu marque I’interface métal/oxyde. Nous
notons également la présence de précipités, enrichis en titane, localisés dans le substrat sous la couche
d’oxyde. Ces précipités proviennent de I’oxydation interne du titane sous la forme de TiO..

Figure 58. Morphologie MEB en électrons secondaires de la surface (a), morphologie MEB/FEG en électrons
rétrodiffusés en coupe transversale (b) d’échantillons oxydés pendant 60 s a 1060°C.
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I1.2. Comportement des coulées de laboratoire (Effet de Nb et Si)

11.2.1. Cinétique

L’évolution de la masse des différentes coulées de laboratoire, avec la durée d’oxydation, est présentée
sur la Figure 59. Les Figures 59 (a) et (b) mettent respectivement en évidence 1’effet de la teneur en
niobium et silicium. Compte tenu du nombre de points expérimentaux dont nous disposons, il est

difficile de définir la loi qui régit la cinétique de prise de masse des coulées de laboratoire.

En ce qui concerne I’effet de la teneur en niobium, aucune tendance claire ne se dégage pour les
différentes durées d’oxydation. Il semble que le niobium n’a pas d’influence sur la cinétique
d’oxydation des aciers ferritiques. En revanche, la teneur en silicium a une forte influence sur le gain
de masse des échantillons. Plus la teneur en silicium diminue et plus le gain de masse est élevé. Pour
60 s, les prises de masse sont du méme ordre de grandeur (entre 20 et 30 pg.cm ). Alors que, lorsque
la durée d’oxydation augmente, de forts écarts sont constatés entre les deux coulées. La diminution de
la teneur en silicium augmente donc la cinétique d’oxydation. Cet effet est d’autant plus vérifié pour

les durées d’oxydation les plus élevées.

140

130f ¥ 03%Si-06%Nb
@ 06%Si-06%Nb
120 o
v
110 F
. 1oof v
Ly
g 90 .
80 : e g 80
® 09%Nb-06%Si o
o~ 0F ® 06%Nb-06%Si . o » -
' A 03%Nb-06%Si . £ .
G 60r L o 60F v
- k-
3 50 [ & [ .'Eu 50 |
3 A =} é (L] =]
w 40F 40 b =
- a =
. -
z o - ] 30 v -
© A ’ a
£ 20t 1 ]
3 |
10F = ] 10F
U 1 1 1 I 1 0 L 1 ! 1 1
0 50 100 150 200 250 300 0 50 100 150 200 250 300
(a) Temps (s) (b) Temps (s)

Figure 59. Cinétiques d'oxydation a 1060°C de coulées inoxydables ferritiques stabilisées Nb, contenant
différentes teneurs en Nb en (a). Effet de la teneur en Si sur la cinétique d'oxydation en (b).

11.2.2. Caractérisation de la couche d’oxyde

La couche d’oxyde est étudiée aprés 60 s d’oxydation pour les différentes teneurs en niobium et
silicium. L’analyse de la couche par DRX sous incidence rasante révele la présence de (Fe,Cr),0; et

Mn; 5Cr; 504 quelles que soient les teneurs en niobium et silicium. La phase mineure n’est quant a elle
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présente que pour les coulées contenant 0,6 et 0,9 % massique de niobium. En 1’absence de titane, la
phase mineure peut étre attribuée a NbCrO,4. Buscail et al. ont identifié cette phase au niveau de
I’interface métal/oxyde, sur un alliage base nickel oxydé a 1100°C [73]. Nous pouvons donc envisager
que les atomes de chrome remplacent les atomes de titane, si ce dernier est absent ou ne se trouve pas

en solution dans le substrat.

La solution solide (Fe,Cr),0; est fortement enrichie en chrome et cet enrichissement ne dépend pas de
la teneur en niobium. D’une part, le signal de la chromine est détecté, par spectroscopie Raman quelles
que soient les teneurs en niobium et en silicium. D’autre part, d’aprés la loi de Vegard, la solution

solide contient une teneur en chrome de 59 + 5 %.

Apres une oxydation de 60 s, les gains de masse sont relativement proches pour toutes les coulées.
Pour tenter de mettre en évidence d’éventuelles distinctions de la nature chimique des couches
d’oxyde, celles-ci sont caractérisées apres 180 s d’oxydation. En effet, pour cette durée, les gains de
masse demeurent proches pour une méme teneur en silicium, mais trés différents lorsque la teneur en
silicium varie. Les couches d’oxyde comportent les mémes phases qu’apres une oxydation de 60 s.
Les seules différences concernent l’intensité des deux phases : spinelle et rhomboédrique qui

augmente fortement, ce qui traduit la croissance de la couche d’oxyde.
11.2.3. Morphologie de la couche d’oxyde

La Figure 60 présente les morphologies de surface des couches d’oxyde formées sur les différentes
coulées stabilisées niobium aprés 60 s d’oxydation a 1060°C. Sur toutes les coulées, des défauts de
surface de I’acier, liés au laminage a froid, sont observés malgré la présence de la couche d’oxyde.
Des nodules et des amas de nodules, fortement enrichis en niobium sont dispersés sur toute la surface
des échantillons. La teneur en niobium et en silicium ne semble pas influer sur la morphologie de

surface des couches d’oxyde.
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Figure 60. Morphologies MEB en électrons secondaires de la surface des coulées de laboratoire oxydées a
1060°C pendant 60 s. Coulée contenant 0,3% Nb-0,6% Si en (a), 0,6% Nb-0,6% Si en (b), 0,9% Nb-0,6% Si en
(¢) et 0,6% Nb-0,2% Si en (d).

11.2.4. Bilan

Grace a I’étude des coulées de laboratoire, il s’avere que le niobium n’a pas d’influence sur la
cinétique d’oxydation, contrairement au silicium. La diminution de la teneur en silicium augmente
considérablement la cinétique d’oxydation. Ce phénoméne est observé pour des durées d’oxydation

supérieures a 60 s. En dessous de 60 s, aucune oxydation n’a été mise en ceuvre.

I1.3. Discussion

Les comparaisons entre les coulées de laboratoire et les nuances industrielles sont a éviter compte tenu
des différences de teneur en oxygene dans le métal. Les coulées comportent entre 100 et 200 ppm
d’oxygéne alors que les nuances standards n’en contiennent uniquement qu’entre 20 et 40 ppm [74].
Nous nous limiterons donc a la comparaison des coulées entre elles pour en tirer des conclusions

générales.
11.3.1. Effet du niobium et du titane

Sur la cinétique

La cinétique d’oxydation de 1’acier stabilisé Ti (439) est plus élevée que celle de 1’acier bistabilisé Ti-
Nb (441) et cela des les premiéres secondes d’oxydation. Les constantes cinétiques linéaires sont de
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1,02 et 0,52 pg.cm s ' pour respectivement le 439 et le 441. Cette différence cinétique peut étre lice,
soit & la présence de niobium, soit a la différence de teneur en titane. La réponse a cette interrogation
est levée par I’étude cinétique des coulées de laboratoire stabilisées Nb (0,3, 0,6 et 0,9 % massique).
Nos résultats expérimentaux démontrent que le niobium n’influe pas sur la cinétique d’oxydation, ce

qui corrobore les résultats de la littérature [5, 27].

La différence de cinétique de prise de masse entre les aciers 441 et 439 est donc due a 1’écart de teneur
en titane. En absence de remise en solution des carbures de titane, la teneur de titane en solution est de
0,08 % pour le 441 et de 0,3 % pour le 439. Or, le titane est connu pour accélérer les cinétiques
d’oxydation des aciers ferritiques [27, 46]. L’effet du titane peut étre li¢ au dopage de la couche
d’oxyde par les ions Ti™, qui augmentent la concentration des lacunes cationiques [75], et a
I’oxydation interne du titane sous la forme de TiO,. Nos résultats mettent en évidence une influence du
titane deés les premiéres secondes d’oxydation, pour lesquelles la cinétique de prise de masse est
linéaire. La cinétique n’étant pas limitée par la diffusion dans la couche d’oxyde, le dopage de la
chromine ne semble donc pas étre responsable de 1’augmentation de la prise de masse. Dans notre cas,
la différence de cinétique entre les nuances 441 et 439 peut alors étre attribuée a I’oxydation interne de
Ti0,. Ces précipités internes sont d’ailleurs observés en grand nombre sur le 439, mais quasiment pas
sur le 441.

Sur la nature physico-chimique

Lorsque le niobium est présent en solution solide, ce qui est le cas pour la nuance 441 et les coulées
0,9 et 0,6 % Nb, il se forme, au niveau de I’interface métal/oxyde, une phase mineure du type NbMO,.
Dans cet oxyde, M représente un atome de métal qui peut étre soit du titane, si celui-ci est présent en
solution solide soit du chrome dans le cas contraire (coulées 0,9 et 0,6 % Nb). En absence de niobium
(nuance 439), la phase mineure est attribuée a TiO, qui est localis¢, non plus a I’interface métal/oxyde,
mais, en surface. Cet oxyde est également mis en évidence sous forme de précipité interne dans 1’acier,

sous la couche d’oxyde.

Dans la nuance 441, la majorité du titane se trouve sous forme de nitrure (TiN) et de carbures
(NbTiC). Pour que le titane participe activement a la formation du film d’oxyde, il est nécessaire que
le titane, ou tout du moins une partie de celui-ci soit remis en solution. Les précipités de TiN sont
stables jusqu’au point de fusion de 1’acier [13]. Seule la remise en solution du titane des carbures peut
survenir dans le domaine de température des recuits. Pour les recuits de type industriel (FASA) la
remise en solution est d’autant plus marquée que la température de recuit est élevée. Lors du

refroidissement les carbures vont reprécipiter plus finement [9].

L’enrichissement en niobium au niveau de I’interface métal/oxyde, peut s’expliquer par la formation
de I’oxyde NbMO,. Des enrichissements ont également été observés sur des aciers ferritiques 20 % Cr,
[29] mais également sur d’autres types d’alliage contenant du niobium tel que ’inconel 625 (base
nickel) [76].
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11.3.2. Effet du silicium

11 est bien connu que le silicium améliore la résistance a I’oxydation haute température des aciers [1,
44, 77]. Le silicium précipite a ’interface métal/oxyde sous forme de silice, qui agit comme une
barriére de diffusion des cations métalliques. Nos résultats mettent clairement en évidence qu’une
diminution de la teneur en silicium se traduit par une augmentation de la prise de masse des
échantillons. Le comportement cinétique des coulées de laboratoire n’étant pas clairement identifié, il
est en conséquence délicat d’associer le mécanisme proposé¢ dans la littérature a nos observations
expérimentales. Cette remarque est justifiée par nos conditions expérimentales. Contrairement aux
données bibliographiques dédiées a I’effet du silicium nous travaillons sur des durées d’oxydation tres

courtes, de 1’ordre de la minute.
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II1. Conclusion

Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés aux conséquences du recuit final, c'est-a-dire a 1’¢tude
des couches d’oxyde formées, a haute température (supérieure a 1000°C), pour de courtes durées (de
I’ordre de la minute), sous atmospheres oxydantes (O./H,O/CO,/N,, O,/N, et H;O/N,). Les recuits se
sont déroulés dans deux fours différents : un FTC a température fixe et durée variable, et un FASA

(four a lampe) a durée fixe et température variable.

L’oxydation au FTC de la nuance 441 (Ti-Nb) a 1060°C, sous atmosphere O,/H,O/CO,/N,, conduit a
la formation de couches d’oxyde, initialement riches en fer, constituées de la solution solide de
structure rhomboédrique (Fe,Cr),0; et d’hématite. Lorsque la durée d’oxydation augmente, d’une part
la solution solide s’enrichit en chrome, et d’autre part le spinelle Mn, sCr;sO4 croit a I’interface
oxyde/gaz. Le silicium précipite a I’interface métal/oxyde sous forme d’un liseré de SiO, plus ou

moins continu. Le niobium et le titane s’oxydent en NbMO, au niveau de I’interface interne.

L’évolution, avec la température, de la nature physico-chimique des couches d’oxyde formées lors de
recuits au FASA (durée de 45s sous O,/H,O/COy/N,), suit la méme tendance que 1’évolution
observée, avec la durée d’oxydation, lors de recuits au FTC (a 1060°C, sous O»/H,0/CO/N,). A
savoir, au FASA, lorsque la température de recuit augmente, il y a un enrichissement en chrome de la

couche d’oxyde, I’apparition du spinelle et de la phase NbMO,.

Lors de 1’étude de I’atmosphére, nous nous sommes uniquement concentrés a mettre en évidence
I’influence de la vapeur d’eau par comparaison des atmospheres O,/H,O/CO,/N, (3/16/8/73 % vol.),
0,/N; (3/97 % vol.) et HyO/N, (16/84 % vol.). Les résultats nous permettent de conclure que la vapeur
d’eau joue un role prépondérant, car elle semble contrdler a la fois, la cinétique de croissance et la
nature physico-chimique de la couche d’oxyde. L’influence du dioxyde de carbone ainsi que d’azote

n’a pas été étudiée dans nos travaux.

La nuance 439 possede une cinétique d’oxydation plus élevée que la nuance 441. L’étude des coulées
de laboratoire ont permis d’établir que cette différence de cinétique était liée non pas a la présence de
niobium, mais a I’écart de teneur en titane. En effet, le niobium n’a pas d’influence sur la cinétique

d’oxydation contrairement au titane et au silicium.

A ce stade des travaux, nous avons caractérisé des couches d’oxyde formées lors de recuits de courtes
durées. Il est intéressant de constater qu’une morphologie originale de I’interface métal/oxyde a été
mise au jour. Cette morphologie particuliére se distingue par la présence d’une couche discontinue de
silice et de protrusions localisées dans la chromine, au travers de la silice. Dans le chapitre suivant,
nous nous proposons d’étudier ces protrusions, dans le but de comprendre si elles jouent un role

quelconque dans la dégradation de surface apres le décapage.
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CHAPITRE IV. TUDE DE L'INTERFACE METAL/OXYDE

Dans le chapitre précédent, nous avons mis en évidence que I’oxydation aux temps courts d’aciers
inxoydables ferritiques conduit a la formation d’une interface métal/oxyde particulicre. Dans ce
chapitre, nous nous proposons d’étudier dans le détail cette interface. Pour cela, dans un premier
temps, nous nous intéresserons a la nature physico-chimique de I’interface métal/oxyde formée sur les
aciers 441 et 439 apres oxydation au FTC. Les protrusions seront caractérisées par microscopie
¢électronique a transmission, et I’interface métal/oxyde sera reconstruite en trois dimensions par
tomographie reconstructive a 1’aide du MEB-FEG/FIB. Par la suite, nous étudierons 1’évolution de
I’interface métal/oxyde avec la durée d’oxydation. Puis, nous nous intéresserons a I’interface
métal/oxyde apres oxydation dans les conditions de la ligne industrielle, c'est-a-dire au FASA. Pour
clore ce chapitre, nous proposerons un mécanisme décrivant la formation et I’évolution des protrusions

a I’interface métal/oxyde.
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I. Interface métal/oxyde a 1060°C

I.1. Interface métal/oxyde formée aux temps courts

L1.1. Morphologie de ’interface métal/oxyde de I’acier 441

Lors de la caractérisation de la couche d’oxyde formée sur ’acier 441 (¢f. Chap. III), nous avons
montré la présence d’une morphologie particuliére au niveau de 1’interface métal/oxyde. La Figure 61
présente la morphologie de I’'interface observée sur un échantillon oxydé au FTC, pendant 60 s a
1060°C sous H,O/N,. Cette interface métal/oxyde se compose d’une couche de silice, présentant
quelques discontinuités, et de protrusions. Nous pouvons distinguer deux types de protrusions : type A
et type B. Les protrusions de type A sont localisées dans la couche d’oxyde riche en chrome et sont
liées au substrat par des pieds passant au travers de la couche de silice. Les protrusions de type B ne
sont pas liées au substrat, dans le plan de la coupe transversale. Ces protrusions semblent étre
emprisonnées dans la couche d’oxyde sous la forme d’inclusions.

Les observations effectuées en électrons rétrodiffusés ne révélent pas de contraste chimique entre les
protrusions (types A et B) et le métal. Nous pouvons raisonnablement supposer que ces objets

possédent la méme composition que le substrat.

Figure 61. Observation d'une coupe transversale au MEB-FEG (électrons rétrodiffusés) en (a). Mise en évidence
des protrusions de type A en (b) et B en (¢).

La Figure 62 présente les spectres EDS issus de pointés sur le métal (+1), sur une protrusion (+2) et
sur la couche d’oxyde riche en chrome (+3). Les différents pointés EDS sont symbolisés par des croix
sur la coupe transversale de la Figure 61 (a). L’analyse du métal met en évidence la présence de fer et
de chrome. En plus de ces éléments, les raies de transition Lo du niobium, Ka du silicium et Ka de
I’oxygene sont détectées. La couche d’oxyde riche en chrome présente, en plus des transitions Ka et
KB du chrome et du fer, la transition Ka de 1’oxygene. L’analyse EDS de cette couche d’oxyde
confirme les résultats de la caractérisation d’échantillons oxydés 60 s a 1060°C sous H,O/N, (cf.
chap. 1I-1.2.3).
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Nous constatons que les protrusions sont constituées de fer et de chrome et contiennent, dans une
moindre mesure des éléments tels que le niobium, le silicium et I’oxygene. La détection dans les
protrusions des raies de transitions Ka du silicium et de [’oxygene est probablement li¢e a la présence
a proximité des protrusions de la couche de silice et de la couche d’oxyde riche en chrome. En effet, le
diamétre des protrusions est inférieur au diamétre de la poire d’interaction des électrons. Pour des
¢lectrons incidents de 15 keV d’¢énergie, le diamétre de la poire d’interaction dans un acier Fe-Cr
(80/20 % massique) est estimé a 500 nm a 1’aide du logiciel Casino [78]. Alors que le diamétre d’une

protrusion dans le cas présent est de I’ordre de 300 a 400 nm.

En ce qui concerne la détection de la raie de transition La du niobium dans les protrusions, aucun
doute n’est permis, car cet ¢lément n’est détecté ni dans ’acier, ni dans la couche d’oxyde riche en

chrome. Les protrusions sont donc bien enrichies en niobium.

Intensité (u. a.)

0o 1 2 3 4 5 8 7 8 98 10
Energie (keV)

Figure 62. Analyses EDS de I’acier (spectre 1), d’une protrusion (spectre 2) et de la couche d’oxyde riche en
chrome (spectre 3).

L1.2. Définition du systéeme

L’oxydation a haute température d’échantillons conduit a la formation d’une interface métal/oxyde
particuliere. Cette interface métal/oxyde, schématisée sur la Figure 63, se caractérise par la présence
de protrusions localisées dans la couche d’oxyde riche en chrome. Nous avons vu dans le chapitre
précédent que la composition de la couche d’oxyde évoluait avec la durée d’oxydation (a température
fixe) et avec la température (a durée d’oxydation fixe). Pour rappel, cette couche d’oxyde est
initialement constituée d’un oxyde de structure rhomboédrique riche en fer (Fe,O; et (Fe,Cr),03).
Lorsque la durée (ou la température) d’oxydation augmente, d’une part la couche d’oxyde devient
duplex, avec la croissance dans la partie externe du spinelle (Mn, sCr; sO4), d’autre part, I’oxyde de
structure rhomboédrique s’enrichit en chrome (Cr,O; et/ou (Fe,Cr),0;). Compte tenu de la complexité
du systéme, nous garderons I’expression : « couche d’oxyde riche en chrome » pour décrire cette

couche. Cette expression est d’autant plus justifiée que les observations de I’interface métal/oxyde
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sont réalisées pour des durées supérieures ou égales a 60 s, pour lesquelles ’oxyde de structure
rhomboédrique est enrichi en chrome.

Les deux types de protrusions, A et B, sont représentées sur la Figure 63. Les protrusions de type A
sont constituées d’une téte située dans la couche d’oxyde riche en chrome, et d’un pied reliant la téte
de la protrusion au substrat. Les protrusions de type B, possédent uniquement une té€te enfermée dans
la couche d’oxyde riche en chrome.

Sur la représentation schématique du systéme, 'interface métal/oxyde, symbolisée par une ligne
pointillée, passe par le milieu de la couche de silice. Dans la suite de ce chapitre, nous distinguerons
I’interface métal/oxyde, déterminée par le maximum du pic de silicium sur les spectres SDL, de

I’interface silice/oxyde riche en chrome d’une part, et de I’interface métal/silice d’autre part.

Interface métal/oxyde

Interface métal/silice

Figure 63. Représentation schématique de l'interface métal/oxyde formée sur 1’acier 441 aprés oxydation de 60 s
a 1060°C.

La caractérisation des couches d’oxyde présentée dans le chapitre précédent nous a permis de mettre
en évidence la présence de protrusions aprés des oxydations sous différentes conditions. Les
protrusions sont observées lors d’une oxydation de 60 s a 1060°C sous O,/H,O/CO,/N, aussi bien sur
la nuance 441 que la nuance 439. De plus, pour la nuance 441, les protrusions ont é¢galement été
observées apres des oxydations sous les atmospheres suivantes : O,/N, et H,O/N,. En conséquence
nous pouvons en tirer les conclusions suivantes : la présence de niobium dans ’acier et de vapeur

d’eau dans I’atmosphére ne sont pas responsables de la formation des protrusions.
1.1.3. Bilan

Lors du recuit de ’acier 441 pour de courtes durées a haute température sous atmosphere oxydante,
des protrusions se forment dans la couche d’oxyde. Les protrusions, majoritairement constituées de fer
et de chrome, sont enrichies en niobium. Il apparait cependant que le niobium n’a pas d’influence sur
la formation des protrusions. Celles-ci sont également observées sur la nuance 439 (sans Nb). Il en est

de méme avec la présence de vapeur d’eau dans I’atmosphere oxydante.

Suite a I’observation des protrusions, de nombreuses questions se posent :
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e Quelle est la nature physico-chimique des protrusions ?

e Est-ce que les protrusions forment un réseau tridimensionnel ?

e Pourquoi sont-elles enrichies en niobium, lorsque cet ¢lément est présent dans 1’acier ?
e Comment évolue ’interface métal/oxyde avec la durée d’oxydation ?

e Est-ce que les protrusions se forment dans les conditions du recuit industriel, c'est-a-dire aprés
des recuits au FASA ?

Pour répondre aux deux premiéres questions, nous étudierons I’interface métal/oxyde d’un échantillon
d’acier 439 oxydé¢ pendant 180 s a 1060°C. Cet échantillon sera dans un premier temps caractérisé au
MET aprés extraction d’une lame mince par FIB. Dans un second temps, 1’interface métal/oxyde sera

reconstruite afin d’étudier la morphologie de cette interface en trois dimensions.
I.2. Etude des protrusions formées sur ’acier 439

1.2.1. Echantillon étudié

L’étude de la nuance 439 nous offre la possibilité de caractériser les protrusions sans étre perturbé par
la présence de niobium. Des échantillons d’acier 439 sont oxydés dans le FTC pendant 180 s a
1060°C, sous O,/H,O/CO,/N,. Une coupe transversale est préparée par méthode métallographique
classique afin de vérifier la présence des protrusions au niveau de I’interface métal/oxyde. La Figure
64 présente la morphologie de 1’échantillon en coupe transversale. Nous constatons la présence d’une
couche de silice discontinue, des deux types de protrusions A et B, et de précipités internes de TiO».
Sur cet échantillon une lame mince est extraite a I’aide du FIB afin d’étre étudiée au MET.

Protrusions

AR

Figure 64. Observation MEB-FEG (en ¢€lectrons rétrodiffusés) de la coupe transversale réalisée sur un
échantillon d’acier 439 oxydé 180 s a 1060°C.

L.2.2. Caractérisation des protrusions par ME T

La Figure 65 présente la morphologie de ’interface métal/oxyde observée au MET en mode champ
clair. Sur la Figure 65 (a), trois protrusions sont observées chacune de type A. La largeur de la téte des

protrusions est estimée a 300 nm alors que la largeur du pied est comprise entre 150 et 200 nm. La

® La caractérisation par MET a été menée par Marie Cheynet IR CNRS/SIMaP.
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couche de silice est trés discontinue, elle se présente sous la forme de demi-disques dont la partie
arrondie se situe contre le métal. Des précipités de faibles dimensions (quelques dizaines de
nanomeétres), attribués a TiO,, sont localisés dans le substrat. Dans le métal, deux grains distincts sont

mis en évidence par contraste cristallin, li¢ a leur orientation.

Il ne semble pas qu’il y ait de discontinuité entre la téte de la protrusion et le grain du substrat. Sur la
Figure 65 (a), les protrusions observées sont localisées sur le méme grain que le substrat sous-jacent.
Cette observation semble confirmer I’étude morphologique menée au microscope a effet de champ,

qui n’a pas révélé de contraste chimique entre le substrat et les protrusions, en électrons rétrodiffusés.

Certaines protrusions sont localisées sur un grain différent de celui du substrat sous-jacent (Figure 65
(b)). En effet, le pied de la protrusion, reliant sa téte au substrat, est traversé par un joint de grain
(JdG). Afin de vérifier s’il existe une différence de nature physico-chimique entre le grain de la
protrusion et celui du métal sous-jacent, des clichés de diffraction sont enregistrés dans le métal (+ 1)

et dans la protrusion (+ 2).

b

¥
! Protrusion

. ‘ + 2
i !___ ’

Protrusion

Si0,

Figure 65. Observations de l'interface métal/oxyde au MET en mode champ clair.

Le cliché de diffraction du substrat métallique est présenté sur la Figure 66 (a). Les taches de
diffraction sont indexées a I’aide du logiciel CaRIne Crystallography [79]. Ce logiciel permet de
calculer des clichés de diffraction en partant d’une structure précise. Dans notre cas, les clichés de la
structure cubique centrée (ferrite) sont calculés. Il suffit alors, par comparaison entre le cliché
expérimental et les clichés calculés de trouver I’axe de zone correspondant. Le cliché de diffraction
expérimental correspond a la famille de plans ayant pour axe de zone la direction [110] de la structure

cubique centrée de la ferrite. Le cliché calculé pour cet axe de zone est présenté sur la Figure 66 (b).
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Axe de zone : [110] iz (b)

-110
L]

22:2 11D 002
L ] .

-11-2

00-2 110 2.22
- £ .

[1 1 0] 2'.20 l..;_.z ::n

Figure 66. Cliché¢ de diffraction du métal (pointé 1 sur la Figure 65 (b)) en (a). Cliché de diffraction calculé a
I’aide de Carine Crystallography en (b).

Les Figures 67 (a) et (b) présentent, respectivement, le cliché de diffraction enregistré sur la
protrusion, et le cliché calculé pour I’axe de zone [113] de la structure cubique centrée de la ferrite.
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Figure 67. Clich¢ de diffraction d’une protrusion (pointé 2 sur la Figure 5 (b)) en (a). Cliché de diffraction
calculé a I’aide de Carine Crystallography en (b).

Les familles de plans de zone enregistrées sur la protrusion et sur le métal sont toutes deux
caractéristiques de la structure cubique centrée de la ferrite. En conséquence, il n’y a pas de différence
physico-chimique entre le substrat et les protrusions.

I.3. Investigation a I’aide du MEB-FEB/FIB

A I’aide du couplage MEB-FEG/FIB, nous pouvons collecter une pile d’images en vue de reconstruire

en trois dimensions I’interface métal/oxyde.
1.3.1. Informations sur la morphologie bidimensionnelle

Avant la reconstruction tridimensionnelle de I’interface métal/oxyde, nous pouvons tirer des
informations en étudiant les clichés issus de la pile d’images de I’échantillon d’acier 439 oxydé a
1060°C pendant 180 s sous O,/H,O/CO,/N,.

La Figure 68 présente des coupes transversales numérotées de 1 a 8 provenant de la pile d’images. Sur

les coupes, nous observons les mémes éléments que sur la coupe de la Figure 64, a savoir, une couche
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de silice discontinue et les deux types de protrusions (A et B). La distance entre chaque coupe

correspond a I’épaisseur de matiére éliminée par le faisceau d’ions gallium, a savoir 20 nm.

En restant focalisé sur une méme protrusion, nous pouvons observer son évolution morphologique
dans la profondeur (direction normale au plan de la coupe, notée z). Lorsque 1’on suit une protrusion
de type A (reliée au métal), nous constatons que 1’épaisseur de son pied traversant la couche de silice
diminue. Le pied disparait totalement sur la coupe n°4. Sur les autres clichés (n°5 a 8), le diamétre de
la téte de la protrusion diminue et disparait a son tour sur la coupe n°8. En faisant de méme pour une
protrusion de type B (isolée dans la couche d’oxyde), il s’avére qu’un pied reliant la protrusion au
métal de base apparait sur la coupe n°3 soit 40 nm suivant la direction z. L’épaisseur de ce pied

augmente sur les coupes suivantes.

Figure 68. Exemples de coupes transversales issues de la pile collectée par MEB-FEG/FIB.

De ces observations, nous pouvons conclure qu’a ce stade, oxydation de 180 s a 1060°C de 1’acier
439, la différentiation des protrusions en deux types (A et B) n’a pas de sens physique. Les protrusions
sont reliées au substrat via un pied passant au travers de la couche de silice. Cependant, nous
conserverons cette désignation pour les coupes transversales, car elle permet de décrire de manicre

rapide si le pied reliant la protrusion au métal de base est observé dans le plan de la coupe.

Pour étudier plus en détail le caractere tridimensionnel de cette interface métal/oxyde, nous allons la

reconstruire a partir de la pile de coupes transversales collectée au MEB-FEG/FIB.
1.3.2. Reconstruction tridimensionnelle de I’interface métal/oxyde

Mise en ceuvre de la reconstruction

La pile de coupes transversales est utilisée pour la reconstruction tridimensionnelle de ’interface
métal/oxyde. Cette reconstruction est réalisée a I’aide du logiciel Avizo Fire v6 [80]. Le point le plus
important pour réussir une reconstruction est d’arriver a dissocier les phases en présence suivant leur
niveau de gris (images codées en 8§ bits soit 256 niveaux de gris, de 0 a 255). Pour cela, les images
MEB-FEG sont collectées en mode électrons rétrodiffusés avec un fort contraste. Dans notre cas, les
phases en présence sont la couche d’oxyde riche en chrome, le film de silice, le métal dont les
protrusions, et les précipités internes de TiO,. Les coupes transversales (Figure 68) mettent en

évidence la présence d’un contraste entre les grains du métal 1ié a leur orientation.
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Nous pouvons alors déterminer le nombre de voxels (volumetric pixels) pour chaque niveau de gris.
Les résultats sont présentés sur la Figure 69. Nous constatons la présence de cing pics distincts sortant
pour les niveaux de gris suivants : 109, 165, 203, 225 et 253. Ces niveaux de gris sont attribués a la
silice (109), a I’oxyde (165), au métal (203 et 225) et au fond situé en dehors du systéme (253). Nous
désignons par oxyde la contribution composée de la couche d’oxyde riche en chrome et des précipités
internes de TiO,. En effet, il ne nous est pas possible de dissocier les précipités internes de la couche

d’oxyde riche en chrome, car ils possédent tous deux le méme niveau de gris.

Un seuillage est alors mis en place pour séparer les contributions de la coupe transversale en fonction
du niveau de gris. Il suffit pour cela de placer des seuils séparant les différentes contributions. Ces
niveaux de secuils sont définis par les minimums locaux entre les pics. Nous en plagons trois, le
premier pour un niveau de gris de 135, le second, pour 183 et le dernier, pour 233. Les voxels
possédant des niveaux de gris inférieurs a 135 seront considérés comme appartenant a la silice. Les
voxels de niveau de gris compris entre 135 et 183, a I’oxyde, et ceux dont le niveau de gris se situe
entre 233 et 183, au métal. Enfin, les voxels dont la valeur du niveau de gris est supérieure a 183
seront exclus et n’interviendront pas dans la reconstruction. Nous affectons une couleur différente
pour chaque contribution afin de faciliter la visualisation. Le rouge est attribu¢ a 1’oxyde, le vert a la

silice et le bleu au métal.
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Figure 69. Distribution de voxels en fonction du niveau de gris. Les fléches représentent les seuils mis en place
pour séparer les phases des coupes transversales.

Etude qualitative

La Figure 70 présente la reconstruction de I’interface métal/oxyde sur une profondeur de I’ordre de
2 um suivant z. Grace au logiciel, nous pouvons observer séparément chacune des phases en présence
dans le systéme étudié. La Figure 70 (a) présente I’ensemble des phases reconstruites. Sur la Figure 70
(b), nous avons ¢liminé 1’oxyde, il est donc possible d’observer les protrusions émergentes de la silice.
Enfin, nous avons isolé le métal d’une part (Figure 70 (c)), et la couche de silice d’autre part (Figure

70 (d)).
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Figure 70. Reconstruction tridimensionnelle de I’interface métal/oxyde en (a), le rouge correspond a 1’oxyde, le
bleu au métal et le vert a la silice. Interface métal/oxyde aprés élimination de I’oxyde en (b), métal isolé en (c) et
silice isolée en (d).

Pour faciliter I’étude morphologique, nous pouvons observer les reconstructions présentées sur la
Figure 70 dans un plan de notre choix. La Figure 71 présente I’interface métal/oxyde dans le plan
d’une coupe transversale classique (x, y) et dans le plan (z, x), c'est-a-dire en vue de dessus. La
localisation de la zone observée dans le plan de la coupe transversale est indiquée par un cadre sur la
Figure 70.

Dans le plan d’une coupe transversale, les tétes des protrusions possédent des morphologies qui
semblent étre sphériques. En revanche, en observant les protrusions par-dessus, aprés les avoir

extraites de la couche d’oxyde, nous constatons que leurs tétes ont une forme allongée.
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Figure 71. Observations de ’interface métal/oxyde reconstruite dans les plans (x, y) (vue en coupe transversale)
et (x, z) (vue de dessus). Le rouge correspond a I’oxyde, le bleu au métal et le vert a la silice.

Etude quantitative

De cette interface métal/oxyde reconstruite, nous pouvons tirer plusieurs informations quantitatives
par traitements d’images a I’aide des logiciels Avizo Fire et Image J [81].

A partir de la Figure 71 (b’"), le taux de recouvrement de la surface étudiée (1,9 x 6,7 um?) par les
tétes des protrusions peut étre déterminé. Les tétes des protrusions recouvrent 43 % de la surface totale
de I’échantillon. Nous pouvons également déterminer le taux de continuité de la couche de silice, a
partir de la Figure 71 (d”’). Cela revient a déterminer ’aire totale occupée par les pieds des
protrusions, si I’on considére que chaque discontinuité de la couche de silice est occupée par les pieds
des protrusions. L aire totale occupée par les pieds des protrusions recouvre 18 % de la superficie de
I’échantillon. En comparant, le taux de recouvrement de la surface de I’échantillon par les tétes et par
les pieds, nous constatons que la grandeur estimée pour les tétes est environ de deux fois supérieures a
celle estimée pour les pieds. Cette différence explique que, sur les coupes transversales, les protrusions
peuvent a la fois étre observées avec leurs pieds (type A) et sans leurs pieds (type B).

D’autres informations peuvent étre tirées de ’analyse d’images telles que la densité des tétes de
protrusion, la densité des pieds de protrusion et le rapport nombre de tétes sur nombre de pieds. Ces
grandeurs sont déterminées en dénombrant le nombre de tétes et de pieds de protrusion pour une aire

précise. Le dénombrement est réalisé a partir des Figures 71 (b’” ou ¢”’) et (d””) pour respectivement
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les tétes et les pieds des protrusions. Les densités sont évaluées, pour les tétes de protrusion a 2,2
objets/um’, et pour les pieds & 2,8 objets/um®. Le rapport nombre de tétes sur nombre de pieds est pour

sa part, estim¢ a 0,78 qui signifie qu’une protrusion peut posséder plusieurs pieds.
1.3.3. Bilan

Dans ce paragraphe, nous avons ¢tudi¢ D’interface métal/oxyde formée sur I’acier 439 aprés une
oxydation au FTC de 180 s a 1060°C. La caractérisation par microscopie électronique a transmission a
permis de confirmer que les protrusions sont composées d’acier ferritique. La reconstruction
tridimensionnelle a révélé la morphologie particuliére des protrusions formées sur cette nuance. De
plus, il est mis en évidence que chaque protrusion est reli¢e au substrat par un ou plusieurs pieds. Nous
pouvons logiquement nous demander a ce stade de 1’étude si les protrusions formées sur la nuance 441
possédent la méme morphologie que celles de la nuance 439. Nous répondrons a cette interrogation,

plus tard dans la suite du chapitre.

Dans le paragraphe suivant, nous nous intéresserons a 1’évolution de la morphologie de ’interface
métal/oxyde avec la durée d’oxydation. Cette évolution sera mise en évidence pour un seul acier, le
441.

I.4. Evolution de la morphologie de I’interface métal/oxyde

L’interface métal/oxyde de I’acier 441 est observée pour différentes durées d’oxydation. La Figure 72

présente la morphologie de I’interface métal/oxyde pour des durées d’oxydation de 900 s (a) et 1800 s

(b).

La Figure 72 (a) est un clich¢ MEB-FEG d’une lame mince, extraite par FIB, d’un échantillon oxydé
900 s. Pour cette durée d’oxydation, I’épaisseur de la couche d’oxyde est de 2 um. L’interface
métal/oxyde est marquée par la présence d’une couche continue de silice de 100 a 200 nm d’épaisseur.
Les protrusions sont a ce stade, entiérement emprisonnées dans la couche d’oxyde riche en chrome
sous forme d’inclusions métalliques. Des pores sont également présents a I’interface silice/oxyde riche
en chrome. Ces pores sont probablement issus de la précipitation des lacunes apres diffusion des
cations métalliques vers l’interface oxyde riche en chrome/gaz. L’observation au MEB-FEG en
¢lectrons secondaires met clairement en évidence la microstructure de 1’acier et de la couche d’oxyde.
Bien qu’il soit impossible de déterminer de manicre précise, sur ce cliché, la taille de grain de 1’acier,
nous pouvons [’estimer a quelques dizaines de micrometres. La couche d’oxyde riche en chrome

posséde quant a elle des grains de taille submicronique.

La Figure 72 (b) présente une coupe transversale d’un échantillon oxydé 1800 s. L’épaisseur de la
couche d’oxyde est de I’ordre de 1,5 um. A D’interface métal/oxyde, la couche de silice est continue.
Les pores clairement mis en évidence apres une oxydation de 900 s, ne se distinguent pas de la couche
de silice dans le cas présent. Aucune inclusion métallique n’est observée dans la couche d’oxyde riche
en chrome.

La durée d’oxydation a donc une influence sur la morphologie de I’interface métal/oxyde.
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Figure 72. Morphologies des coupes transversales de I’acier 441 oxydé 900 s en (a) et 1800 s en (b).
Observation MEB-FEG en ¢électrons secondaire en (a) et en électrons rétrodiffusés en (b).

A ce stade de I’étude, nous avons mis en évidence la formation, lors de courtes durées d’oxydation
(60-180 s), de protrusions métalliques localisées dans la couche d’oxyde de chrome. Grace a la
discontinuité de la couche de silice, les protrusions sont reliées au substrat. L’augmentation de la durée
d’oxydation conduit a la formation d’une couche continue de silice. Les protrusions se trouvent alors
emprisonnées dans la couche d’oxyde riche en chrome sous la forme d’inclusions métalliques. Enfin,

pour des durées plus longues, les inclusions finissent par s’oxyder.

Dans le paragraphe suivant, nous nous proposons d’étudier les inclusions observées dans la couche

d’oxyde riche en chrome apres une oxydation de 900 s.
I.5. Etude des inclusions formées sur I’acier 441

L.5.1. Caractérisation au MEB-FEG couplé a ’EDS

L’étude des inclusions est réalisée a partir d’une lame mince extraite d’un échantillon oxydé 900 s a
1060°C. La localisation des éléments principaux (fer, chrome, silicium et niobium) est recherchée par
cartographie X. Les cartographies X collectées pour le fer, le chrome, le silicium et le niobium sont
présentées respectivement sur les Figures 73 (a), (b), (c) et (d). Le fer est détecté¢ dans le métal de base
et dans les inclusions.

Le chrome est localisé dans le métal, les inclusions et la couche d’oxyde. La couche d’oxyde est
fortement enrichie en chrome par rapport aux inclusions et au métal. Le silicium est détecté a
I’interface métal/oxyde ou se situe la couche de silice. Enfin, le niobium est uniquement localis¢ dans
les inclusions. L’enrichissement en niobium des inclusions confirme ’analyse EDS menée sur les

protrusions formées sur I’acier 441.

En se focalisant sur les Figures 73 (a) et (d), il semble que la localisation du niobium et du fer ne se
recoupe pas entierement. Autrement dit, le niobium semble également étre présent au niveau des
inclusions, mais en dehors de celles-ci. Pour vérifier cette observation, les cartographies X sont

traitées afin de déterminer les zones de recoupement entre le niobium et le fer.
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Lame FIB
MAG: 10000 x

Lame FIB
MAG: 10000 x

Figure 73. Cartographies X du fer en (a), du chrome en (b), du silicium en (c¢) et du niobium en (d).

Les Figures 74 (a) et (b) présentent les images issues du traitement des cartographies X a 1’aide
d’Image J. Sur la Figure 74 (a), nous avons représenté les zones de recoupement des ¢léments fer et
niobium (Nb et Fe) aprés binarisation des cartographies X du fer et du niobium (Figure 73 (a) et (d)) ;
et sur la Figure 74 (b), les zones ou le niobium est localisé en dehors des inclusions (Nb — Fe). 1l est
mis en évidence que le niobium est localis¢ dans les inclusions, mais également dans la couche

d’oxyde riche en chrome au niveau des inclusions.

Figure 74. Images issues du traitement des cartographies X du fer et du niobium. Zones de recoupement entre le
fer et le niobium (Nb et Fe) en (a), et zones ou le niobium se situe en dehors des inclusions (Nb — Fe) en (b).

En observant plus attentivement le cliché MEB-FEG, en électrons rétrodiffusés de la coupe
transversale présenté sur la Figure 75 (a), nous remarquons qu’il y a un contraste de phase au niveau

des inclusions. Sur cette coupe transversale, nous pouvons distinguer qualitativement quatre niveaux
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de gris, notée 1, 2, 3 et 4. Le premier niveau correspond a celui du métal, il se retrouve a la fois au
ceeur de I’acier et dans les inclusions. Le second niveau de gris est seulement observé a proximité des
inclusions. Le troisiéme niveau correspond a la couche d’oxyde riche en chrome, et le quatri¢me a la

couche de silice. Au niveau des inclusions, les niveaux de gris 1 et 2 sont présents.

Pour différencier ces niveaux de gris en terme de composition chimique, les profils EDS de
concentration des éléments fer, chrome, silicium et niobium sont enregistrés par un balayage linéaire.
La direction de balayage est positionnée de maniére a mettre en évidence la différence de contraste
chimique au niveau des inclusions. Les profils de concentration sont présentés sur la Figure 75 (b).
Ces profils présentent 1’évolution de la teneur massique des ¢léments en fonction de la distance
balayée. La teneur massique est normalisée pour que la somme des teneurs en éléments étudiés (Fe,
Cr, Si et Nb) soit égale a 100, il s’agit donc uniquement d’une analyse semi-quantitative. La distance
initiale (x = 0) est positionnée aléatoirement dans 1’acier. La distance balayée est de 3 um, une analyse

est réalisée tous les 20 nm.

Intéressons tout d’abord au profil du fer, dans le substrat, la teneur en fer est comprise entre 80 et
90 % massique. Cette teneur chute brutalement aprés 1,2 pm, ce qui correspond au passage dans la
couche de silice. L’entrée dans une inclusion définie par un niveau de gris noté 1, se traduit par une
forte augmentation de la teneur en fer. Celle-ci atteint le niveau qu’elle avait dans I’acier. Lors du
passage dans la zone dont le niveau de gris est noté 2, la teneur en fer chute. Aprés 2 um, la teneur en
fer augmente et atteint 80 % massique environ, ce qui correspond a une inclusion de niveau de gris
noté 1. Enfin, pour une distance supérieure a 2,3 um, la teneur en fer rechute et se stabilise au alentour

de 0, on se situe alors, dans la couche d’oxyde riche en chrome.

En ce qui concerne le chrome, sa teneur dans 1’acier se situe aux alentours 15-18 % massique. Dans la
couche de silice la teneur en chrome chute. Celle-ci reste faible dans I’inclusion, bien qu’elle
augmente légerement par rapport a sa teneur dans la silice. La teneur en chrome atteint environ 50 %
massique dans la zone définie par le niveau de gris noté¢ 2, puis elle chute dans !’inclusion aux
alentours de 10-15 % massique. Enfin, dans la couche d’oxyde, la teneur en chrome est quasiment de

I’ordre de 100 % massique.

Sur le profil de concentration du silicium, nous observons un seul pic positionné au niveau de la
couche de silice. Il est également intéressant de noter que 1’inclusion située au contact de la couche de

silice (niveau de gris noté 1), est Iégérement enrichie en silicium.

Le niobium pour sa part, enrichit Iégérement les zones dont le niveau de gris, est noté 1 (inclusion). En
revanche, cet élément est fortement détecté dans la zone dont le niveau de gris est noté 2. Sa teneur y

est de I’ordre de 30 a 40 % massique.

De cette étude, nous déduisons que les inclusions sont constituées majoritairement de fer et sont
enrichies en niobium, ce qui confirme les observations des cartographies X. Un composé constitu¢ de
chrome et niobium est mis en évidence au niveau des inclusions. Nous pouvons raisonnablement
attribuer ce composé¢ a ’oxyde NbMO, avec M représentant un atome de titane ou de chrome. Le
titane n’a pas été recherché dans cette étude. L’oxyde NbMO, a été préalablement mis en évidence au

niveau de I’interface métal/oxyde dans le chapitre précédent (c¢f. Chap. I1I-1.3.1). De plus, il est mis en
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évidence que la partie interne de la couche d’oxyde, pour ces durées d’oxydation (900 s) est constituée
uniquement de chromine. Le balayage a été arrété au cceur de la couche d’oxyde nous n’avons donc
pas analys¢ la partie externe de la couche d’oxyde (spinelle).

% massique (normalisé)

0 ;
0.0 05 1.0 15 20 25 3.0

Distance (um)

Figure 75. Cliché MEB-FEG en électrons rétrodiffusés de la coupe transversale de 1’acier 441 oxydé 900 s en
(a). Profils de concentration EDS enregistrés par balayage linéaire en (b). La direction de balayage est
représentée par une fleche sur le cliché MEB-FEG.

1.5.2. Bilan

La caractérisation par MEB-FEG et EDS des inclusions formées sur la nuance ferritique 441, nous a
permis de mettre en évidence que les inclusions possédent une composition proche de celle du métal.
D’autre part, nous avons vérifié que les inclusions sont enrichies en niobium comme les protrusions.
Enfin, nous avons pu mettre en évidence la présence d’un oxyde riche en chrome et niobium au niveau

des inclusions.
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II. Interface métal/oxyde lors de recuits de types

industriels

I1I.1. Mise en ceuvre expérimentale

Pour ¢étudier I’interface métal/oxyde formée lors de recuits menés au FASA, nous devons préparer des
coupes transversales. Cependant, il s’avére trés difficile de préparer ces coupes transversales par
méthode métallographique classique. En effet, compte tenu de la dimension des échantillons FASA
(130 x 50 cm?), il est nécessaire de les découper, ce qui est susceptible de détériorer localement la
couche d’oxyde, qui peut étre alors arrachée lors du polissage, et cela malgré le dépot d’une couche de
nickel. Pour contourner ces difficultés, deux méthodes s’offrent a nous, la premicre, consiste a
préparer une coupe transversale par abrasion ionique au FIB. Cette technique, nécessite également une
découpe préalable des échantillons, mais nous offre la possibilité de choisir la zone a étudier, en
dehors des parties détériorées pour la découpe. La seconde méthode consiste a faire des observations
en vue de dessus. Pour cela, il suffit d’éliminer la couche d’oxyde riche en chrome. Les échantillons
sont alors traités par voie ¢lectrolytique en milieu sulfate de sodium. Cette technique contrairement au
FIB, est trés rapide et facile a mettre en ceuvre. En revanche, elle permet uniquement d’observer
I’interface silice/oxyde. L’observation de I’interface métal/silice nécessite une attaque du métal de

base qui n’est pas mis en ceuvre dans le cas présent.
I1.2. Etude de la nuance 441

11.2.1. Topographie de surface

L’étude de la topographie de surface est mise en ceuvre a 1’aide d’un microscope a force atomique. Le
choix de cette technique par rapport au profilométre optique s’explique par sa meilleure résolution
latérale. La taille des protrusions (300 nm) est largement supérieure a la résolution latérale de I’AFM
(0,1 nm), alors qu’elle est de ’ordre de grandeur de celle du profilometre optique (520 nm avec
I’objectif le plus puissant a disposition au laboratoire x 50). L’aire de la surface étudiée en AFM est de
10 x 10 pm’. Les topographies de surface d’échantillons recuits & 1010 et 1120°C sont présentées,

respectivement, sur les Figures 76 (a) et (b).

L’échantillon recuit a 1010°C présente une surface avec peu de relief. La rugosité Ra de cet
échantillon est mesurée a 41 = 2 nm. L’échantillon recuit a 1100°C présente, pour sa part une surface

plus accidentée. Cette observation se retrouve sur la valeur de rugosité qui est mesurée a 110 = 10 nm.
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Figure 76. Topographies de surface des échantillons d’acier 441 préalablement recuit a 1010°C en (a) et 1100°C
en (b) traité au sulfate de sodium apres recuit.

A Tlaide de cette étude topographique de la surface des échantillons oxydés dont la couche d’oxyde
riche en chrome a été éliminée, nous avons mis en évidence que la température de recuit a une
influence sur la rugosité. Dans le paragraphe suivant, nous allons tenter d’expliquer cette évolution de
la rugosité en étudiant la morphologie de la surface des échantillons.

11.2.2. Morphologie de l’interface métal/oxyde

Apres recuit de 45 s a 1120°C

La Figure 77 présente la morphologie d’un échantillon d’acier 441 recuit 45 s a 1120°C observée au
MEB-FEG.

La surface de I’échantillon, aprés ¢limination de la couche d’oxyde riche en chrome, est recouverte de
protrusions. Par endroits, des nodules allongés de grandes dimensions (2 x 8 um?) sont observés. Les
protrusions présentent des formes sphériques bien définies dont le diamétre est de I’ordre de 200 nm.
La Figure 77 (d) est une coupe transversale réalisée a 1’aide du FIB sur cet échantillon, avant le
traitement électrolytique en milieu sulfate de sodium. La couche d’oxyde riche en chrome est
relativement fine de ’ordre de 200 nm. La couche de silice a I’interface métal/oxyde est tres
discontinue. La morphologie des protrusions en coupe transversale est différente de celle observée sur
des échantillons recuits au FTC. Dans le cas présent, il semble qu’il y ait une ondulation de I’interface
métal/oxyde avec des précipités de silice localisés au bas de I’ondulation. Les protrusions, localisées
dans la couche d’oxyde riche en chrome, ne possedent pas de pieds tels que nous les avons définies

dans la partie /.1.2. Nous conserverons cependant, le terme de protrusion pour définir ces objets.
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xyde riche en chrome
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Figure 77. Observations MEB-FEG des protrusions formées sur 1’acier 441 apres oxydation de 45 s a 1120°C.

Vue de dessus (en électrons secondaires) aprés élimination de la couche d’oxyde riche en chrome en (a), (b) et

(¢). Vue en coupe transversale au MEB-FEG/FIB (¢électrons rétrodiffusés) en (d). Les clichés (a) et (b) ont été
obtenus aprés une inclinaison de 1’échantillon de 45°.

Les spectres EDS issus de pointés détaillés sur la Figure 17 (+1 et +2) révelent la présence d’oxygene
et de silicium entre les protrusions et les gros nodules (spectre +1). Il s’agit donc bien de la couche de
silice. Le fer et le chrome sont également détectés du fait de la finesse de la couche de silice, ces
¢léments doivent provenir du substrat métallique. L’analyse des gros nodules révele principalement la
présence d’oxygene, de titane et de niobium (spectre +2). Ces gros nodules sont attribués a I’oxyde
NbTiO,, caractérisé par DRX sous incidence rasante dans le chapitre précédent (cf. Chap. 1II-1.3.1).
Les protrusions sont constituées de fer, et présentent un enrichissement en niobium (spectre non

présenté dans la Figure 78).
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Figure 78. Spectres EDS de la surface de I’échantillon entre les protrusions (spectre 1) et du gros nodule (spectre
2).

Le recuit de 45 s a 1120°C de la nuance 441 entraine la formation de protrusions enrichies en niobium.
En plus des protrusions, 1’oxyde NbTiO,4 est mis en évidence au niveau de I’interface métal/oxyde.

Apres recuit de 45 s a plus basses températures (1010 et 1075°C)

L’effet de la température sur la morphologie de I’interface est étudié pour des recuits de 45 s. La
Figure 79 présente les morphologies de surface de la nuance 441 recuite a 1010 et 1075°C apres
¢limination de la couche d’oxyde riche en chrome. Sur I’échantillon recuit a 1010°C, aucune
protrusion n’est clairement observée (Figure 79 (a)). En revanche, la surface de 1’échantillon apres
recuit a 1075°C est recouverte de protrusions. De plus, sur ce méme échantillon, de gros nodules,
attribués a NbTi0O, sont également observés par endroits, bien qu’ils ne soient pas mis en évidence sur
la Figure 79 (b). Les protrusions formées a 1075°C ne posseédent pas de formes bien définies comme
celles formées a 1120°C.

Figure 79. Observations au MEB-FEG (en ¢électrons secondaires) de la morphologie de surface, apres traitement
par voie électrolytique en milieu sulfate de sodium, d’échantillons d’acier 441 recuita 1010°C en (a) et a
1075°C en (b).
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11.2.3. Bilan

Nous nous sommes intéressés a I’interface métal/oxyde formée sur des échantillons d’acier 441 recuits
au FASA. Il apparait clairement que la température de recuit influe sur la rugosité des échantillons
aprés élimination de la couche d’oxyde riche en chrome. La rugosité augmente avec la température de
recuit. L’évolution de la rugosité est a mettre en paralléle avec 1’évolution de la morphologie des
échantillons avec la température de recuit. A 1010°C, aucune protrusion n’est mise en évidence alors
qu’a partir de 1075°C, d’une part les échantillons sont recouverts de protrusions, et d’autre part,
I’oxyde NbTiO, croit sous la forme de gros nodules.

Dans le paragraphe suivant, nous ¢tudierons ’interface métal/oxyde formée lors du recuit de la nuance

439 (sans niobium).
I1.3. Etude de la nuance 439

11.3.1. Morphologie de l’interface métal/oxyde

La Figure 80 présente la morphologie de surface d’échantillons d’acier 439 recuits a 980 et 1120°C,
aprés ¢limination de la couche d’oxyde riche en chrome. Quelle que soit la température de recuit les
protrusions sont observées et présentent une morphologie identique : allongée. La température de
recuit a cependant un effet sur la dimension des protrusions qui passe de 100 x 400 nm* pour 980°C &
200 x 600 nm” pour 1120°C.

Figure 80. Observations au MEB-FEG (en électrons secondaires) de la morphologie de surface d’échantillons
d’acier 439 recuits a 980°C en (a) et 1120°C en (b) et traités par voie électrolytique en milieu sulfate de sodium.

11.3.2. Comparaison des protrusions formées sur les aciers 441 et 439

Pour distinguer les protrusions formées sur les aciers 441 et 439 recuits a différentes températures,
nous déterminons des grandeurs telles que la densité de protrusion et le taux de recouvrement de
I’échantillon par les protrusions. Ces grandeurs, obtenues a partir des images MEB-FEG, sont

présentées dans le Tableau 12.
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Intéressons-nous dans un premier temps a ’acier 441, lorsque cette nuance est recuite a 1010°C, les
protrusions ne sont pas observées, en conséquence aucune grandeur ne peut étre déterminée. Pour un
recuit de 1075°C, la densité de protrusion est estimée & 6,5 objets/um’, cette densité reste stable pour
un recuit 2 1120°C. En revanche, contrairement a la densité de protrusion, le taux de recouvrement de
I’échantillon par les protrusions augmente avec la température de recuit, le taux passe de 27 %

surfacique pour 1010°C a 34 % surfacique pour 1120°C.

Pour la nuance 439 recuite a 980°C, il s’aveére que la densit¢ de protrusion est de 1’ordre de
11 objets/um®. Cette grandeur diminue avec la température de recuit, pour atteindre environ
5 objets/um’. Le taux de recouvrement quant a lui, augmente avec la température de recuit. Cette
grandeur, de I"ordre de 34 % surfacique pour 980°C, atteint 46 % surfacique pour 1120°C. Pour
expliquer la diminution du nombre de protrusions, nous pouvons envisager deux possibilités, la
premicre, un recouvrement de certaines protrusions par la croissance de la couche de silice ; la
seconde, une coalescence des protrusions. La premicre possibilité s’appuie sur I’observation de la
Figure 80 (a) qui montre que certaines protrusions formées a 980°C émergent a peine de la silice. I est
en conséquence envisageable que I’augmentation de la température de recuit entraine une croissance
latérale de la couche de silice. En ce qui concerne la coalescence des protrusions, cette hypothése
s’appuie d’une part sur la morphologie allongée des protrusions et d’autre part, sur le fait que nous
avons mis en évidence qu’une protrusion formée sur I’acier 439 peut posséder plusieurs pieds (cf.
1.3.2). 1I est nécessaire de rappeler que cette derniére affirmation provient de 1’étude d’un échantillon
d’acier 439 oxydé¢ au FTC. Cependant, quelles que soient les conditions du recuit (four, température,

durée) la morphologie des protrusions reste identique.

En comparant les nuances entre elles, nous constatons que pour de faibles températures de recuits
(inférieures a 1010°C) les protrusions sont uniquement observées sur la nuance 439. A haute
température (1120°C), les deux nuances présentent des protrusions. La densité de protrusion est du
méme ordre de grandeur, cependant le taux de recouvrement est plus élevé sur la nuance 439. De plus
les protrusions ne possedent pas la méme morphologie d’une nuance a I’autre. Les protrusions sont de

forme sphérique pour I’acier 441 et allongée pour 1’acier 439.

Tableau 12. Caractéristiques des protrusions a différentes températures pour les nuances 441 et 439.

Température Densité Taux de recouvrement
Nuance . ) .
O (objets/pum”) (% surfacique)
1010 - -
441 1075 6,5 27
1120 6,4 34
980 11,2 34
439
1120 4,8 46
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II1. Discussion

I11.1. Protrusions a ’interface métal/oxyde

Nous venons de mettre en lumiere la morphologie particuliere de 1’interface métal/oxyde formée sur
les aciers ferritiques 441 et 439. Cette interface, se caractérisant par une couche de silice discontinue et
par la présence de protrusions, est mise en ¢vidence aprés des oxydations de courtes durées a haute
température. Le Tableau 13 récapitule les conditions dans lesquelles ont été observées les protrusions.
L’interface métal/oxyde de D’acier 441 a ét¢ étudiée aprés oxydation au FTC pour des durées
comprises entre 60 et 1800 s. Les protrusions y sont observées jusqu’a 180 s. Au-dela de 180 s, la
couche de silice devient continue, nous passons alors d’un stade de protrusions a celui d’inclusions
comme observé a 900 s. La durée a laquelle intervient la transition protrusions — inclusions, située
entre 180 et 900 s, n’a pas ¢été¢ déterminée de manicre précise. Pour les durées inférieures a 60 s,
aucune observation n’a été effectuée au cours de ces travaux. Sur les échantillons oxydés au FASA,
des observations ont ¢été menées dans une gamme de températures comprises entre 980 et 1150°C. Les
protrusions sont présentes dans toute cette gamme de températures, pour la nuance 439, alors qu’elles
sont mises en ¢vidence uniquement pour des températures strictement supérieures a 1010°C, pour la

nuance 441.

La température et la durée d’oxydation ont une influence sur la morphologie de [I’interface
métal/oxyde, alors que la présence de niobium dans I’acier et de vapeur d’eau dans 1’atmosphere n’en

ont pas.

Tableau 13. Récapitulatif des observations de I’interface métal/oxyde menées au cours de ces travaux. Le terme
« protrusions » signifie la présence des protrusions, il en est de méme pour « inclusions ». « Non » signifie
qu’aucune protrusion ou inclusion n’a été mis en évidence sur I’échantillon. Enfin le tiret indique que nous

n’avons pas fait d’observation sur I’échantillon.

Four Temps/température Atmosphére 441 (Nb-Ti) 439 (Ti)
60 s 0,/H,0/CO,/N, Protrusions Protrusions
60 s H,0/N, Protrusions -
FTC 60 s 0,/N, Protrusions -
(1060°C) 180 s 0,/H,0/CO,/N, Protrusions Protrusions
900 s 0,/H,0/CO,/N, Inclusions -
1800 s 0,/H,0O/CO,/N, Non -
980°C 0,/H,0/CO,/N, - Protrusions
1010°C 0,/H,0/CO,/N, Non -
FASA .
455) 1075°C 0,/H,0/CO,/N, Protrusions -
1120°C 0,/H,0/CO,/N, Protrusions Protrusions
1150°C 0,/H,0/CO,/N, Protrusions Protrusions

Nous devons signaler que les protrusions ont déja été observées par certains auteurs sans qu’elles ne

fassent, pour autant, I’objet d’études approfondies. La Figure 81 présente des exemples d’observation

110



Chapitre IV. Etude de I’interface métal/oxyde

d’interface métal/oxyde issus de la littérature. Des protrusions sont mises en évidence (Figures (a), (b)
et (¢)) aussi bien que des inclusions (Figure 81 (d)).

Figure 81. Exemples d’interfaces métal/oxyde au stade de protrusions par Pint ez al. [82] en (a), par Toscan et
al. [5] en (b), par Park et al. [83] en (¢), et au stade d’inclusions par Wouters et al. [77] en (d).

Les conditions dans lesquelles ont été menées les oxydations conduisant a la formation de protrusions
ou d’inclusions sont listées dans le Tableau 14. Des protrusions sont observées sur des aciers
ferritiques et austénitiques oxydés sous différentes conditions : température, durée, atmosphere. Le
point commun entre toutes ces données de la littérature et les notres semblent étre la présence de
silicium dans 1’acier. Le silicium précipite sous la forme d’une couche de silice a l’interface
métal/oxyde qui peut étre discontinue ou continue. Lorsque la couche de silice est discontinue, des
protrusions peuvent étre observées [5, 82-85], si la couche est continue, il est alors possible de mettre
en évidence des inclusions [1, 77].

Tableau 14. Conditions d’oxydation dans lesquelles 1’interface particuliére a été mise en évidence. Pour la
composition des aciers les valeurs sont exprimées en % massique.

. Température | Durée .
Auteurs Acier o Atmosphére
(°C) (h)

Pint ef al. [82] Ferritique : Fe-15Cr- ?Si’ 800 5000 Air/H,O
Toscan et al. [5]° Ferritique : Fe-18Cr-0,5Si 1050 150 x 0,3 Air
Park et al. [83] Ferritique : Fe-19Cr-0,18Si 1100 0,5 H,/N,
Jonsson ef al. [84, | Austénitique : Fe-26Cr-

o 900 168 0,/H,0
85] 32Ni-1Si
Wouters et al. [77] | Ferritique : Fe-15Cr-0,5Si 950 8 H,O/Ar
Bamba ef al. [1] Ferritique : Fe-15Cr-1Si 850 72 H,O/Ar

7 Le point d’interrogation signifie que la teneur en silicium dans I’acier n’est pas connue.
¥ Oxydation cyclique : 150 cycles de 20 min.
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Les inclusions peuvent d’ailleurs prendre la forme d’une couche continue de métal située entre la silice
et la couche d’oxyde riche en chrome [1]. Bamba propose un mécanisme de formation de cette couche
de métal dans I’oxyde. Ce mécanisme est bas¢ sur la réduction de la couche d’oxyde initialement riche

en fer par le silicium en solution dans le métal, selon la réaction [1] :
e 2 Fe;03+ Siguion — 5 Fe + Si0, [IV.1]

D’autres auteurs, tels que Rouillard ef al. [86] et Chapovaloff er al. [87] ont observé des excroissances
métalliques ou des protrusions dans la couche d’oxyde formée sur des alliages bases nickel : Haynes
230 (Ni-22Cr-14,7W) et Inconel 617 (Ni-21Cr-9Mo-12Co-1Al). La formation de ces objets est
attribuée a la réduction de la chromine par le carbone en solution solide, sous atmosphere CO/CO,,
telle que proposée par Quadakkers et al. [88] :

e 3 Cr0;s + Cuguion = CO +5 Cr [1IV.2]

En ce qui nous concerne, il ne nous semble pas envisageable d’associer nos observations a 1’un de ces
mécanismes. En nous appuyant sur nos résultats expérimentaux, nous allons proposer un mode¢le de

formation des protrusions.

II1.2. Construction d’un modéle de formation et d’évolution des

protrusions

111.2.1. Description du modéle

A partir des observations expérimentales, nous proposons un mécanisme décrivant la formation et
I’évolution des protrusions formées sur I’acier 441. Ce mécanisme est présenté dans sa globalité sur la
Figure 82. Attachons-nous a la décrire étape par étape.

(a) (b) (c)
! Métal ‘ | ‘ | |
(d) (e) (f)

ey

Figure 82. Mécanisme montrant la formation des protrusions et leur évolution avec la durée d'oxydation.
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Notre modéle repose sur une premicre hypothése qui consiste a considérer une ondulation de
I’interface métal/oxyde (Figure 82 (a)). Cette hypothése s’appuie sur le fait que dans la plupart des cas,
lors de la croissance d’une couche d’oxyde sur un métal, le front d’oxydation a I’interface métal/oxyde
n’est pas plan [89, 90]. L’ondulation de I’interface métal/oxyde est utilisée comme point de départ
pour la construction du modé¢le.

La seconde étape correspond a la précipitation du silicium en solution dans le métal, sous forme de
silice, au niveau de I’interface métal/oxyde (Figures 82 (b) et (c)). Cette précipitation survient lorsque
I’oxygene issu de 1’atmosphére atteint 1’interface métal/oxyde aprés diffusion dans la couche d’oxyde.
Pour une interface métal/oxyde ondulée, nous supposons que la formation de la silice se déroule au
bas de I’ondulation (Figures 82 (b) et (¢)). Cette hypothése s’appuie sur des calculs numériques
(méthode par ¢léments finis), menés au laboratoire SIMaP par Guillaume Parry et Rafael Estevez. Ces
calculs, réalisés a 1’aide d’Abaqus v6.10 [91], seront présentés dans le paragraphe suivant. Nous

utilisons les conclusions de ces travaux pour appuyer notre modeéle.

Les calculs montrent que la pression hydrostatique dans la couche d’oxyde posséde un maximum au
sommet de I’ondulation et un minimum au bas de 1’ondulation [92] (c¢f. Chap. IV-111.2.2). Ce gradient
de pression est responsable de la diffusion préférentielle de I’oxygeéne vers le bas de 1’ondulation [93,
94], permettant aussi la précipitation de silice en cet endroit précis. Cette étape (Figure 82 (c)) est
illustrée par la morphologie de I’interface métal/oxyde observée aprés une oxydation de I’acier 441 de
45sa 1120°C au FASA (Figure 77 (d)).

La croissance latérale de la silice conduit & la formation de protrusions métalliques (Figure 82 (d)). A
I’heure actuelle, aucun calcul numérique ne permet de justifier cette affirmation. Nous nous appuyons
simplement sur les observations expérimentales présentées tout au long de ce chapitre, pour illustrer

I’étape de croissance latérale de la silice.

Lorsque la durée d’oxydation augmente, la couche de silice devient continue. Les protrusions sont, a
ce stade, emprisonnées dans la couche d’oxyde sous la forme d’inclusions métalliques (Figure 82 (d)).

Enfin, ces inclusions finissent par s’oxyder pour des durées d’oxydation plus élevées.

Nous venons de proposer un mécanisme décrivant I’évolution de I’interface métal/oxyde avec la durée
d’oxydation. Les étapes (c), (d), (e) et (f) du mécanisme sont toutes illustrées par des observations
expérimentales. Dans le paragraphe suivant, nous présentons brievement la méthode mise en place
pour effectuer les calculs numériques visant a justifier I’étape (b), de précipitation de la silice au bas

de I’ondulation.
111.2.2. Calculs par méthode des éléments ﬁnis9

Dans ce paragraphe, nous présentons les calculs de la pression hydrostatique dans la couche d’oxyde
qui sont utilisés par justifier notre modele. Pour cela, nous utilisons une configuration
bidimensionnelle d’un oxyde et d’un métal séparés par une interface ondulée (Figure 83). Cette

interface est caractérisée par son rapport 4/L, ou A représente I’amplitude de I’ondulation et L, la

? Calculs mis en ceuvre par Guillaume Parry et Rafael Estevez.
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longueur de la période. La déformation ¢,, associée a la couche d’oxyde, représente le changement de
volume qui s’opere lors de la transformation métal — oxyde. Ce changement de volume est caractérisé

par le rapport de Pilling et Bethworth (RPB) [60] calculé selon I’expression :

V(Mx0y)

e RPB= . V)

[IV.3]
En considérant la croissance d’une couche de chromine sur un acier Fe-20 % Cr (% massique), la
valeur du RPB est estimée a 2,01, ce qui signifie que la couche de chromine est en compression. Nous
pouvons rappeler que ces contraintes de compression n’ont pas ¢té mises en ¢évidence lors de la
caractérisation de la couche d’oxyde par diffraction des rayons X sous incidence rasante (c¢f. chap. I1I-
L.1.2).

Conditions aux limites

\périodiques \
Oxyde

- 8pb ‘ H1

02

Métal

Figure 83. Représentation schématique de la configuration de I’interface métal/oxyde.

L’oxyde est considéré comme un matériau élastique isotrope dont le module d’Young E“"* est fixé a
160 GPa pour la suite des calculs [95]. Sous I’effet des contraintes mécaniques et de la température de
recuit, nous supposons que le métal subit un fluage. La répartition de la pression hydrostatique p est
calculée pour différents niveaux de fluage du métal, c'est-a-dire pour des rapports EZYPE/EVETAL
inférieurs a 1. La Figure 84 présente la répartition de la pression hydrostatique normalisée par rapport

au module d’Young de 1’oxyde (p/E®"F) pour des rapports E“""*/EME™E de 3/4, 1/2 et 1/4.

En s’intéressant aux résultats obtenus pour E®YPF/EME™ME = 3/4  nous constatons que la pression
hydrostatique est positive dans toute la couche d’oxyde. De plus, il existe un gradient de pression le
long de I’ondulation, avec un maximum localisé au sommet de 1’ondulation et un minimum au bas.
Cette remarque est vérifiée quel que soit le niveau de fluage du métal considéré (E*"PE/EVETL = 1/2
et 1/4).
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Figure 84. Répartition de la pression hydrostatique normalisée par rapport au module d’Young de I’oxyde
(p/EOXYDE) pour différents niveaux de fluage. EMETAL/pOXIDE — 34 o1 (a), 1/2 en (b) et 1/4 en (c).

La différence entre le maximum et le minimum de pression hydrostatique normalisée par rapport au

OXYDE

module d’Young de I'oxyde, notée Ap/E , caractérise le gradient de pression le long de

I’ondulation. La Figure 85 présente la variation de ce gradient pour les différents rapports

EOXYPE/pMETAL Qg pOXYDE/pMETAL oot hroche de 1, les propriétés mécaniques du métal et de I’oxyde sont

quasiment identiques, en conséquence, Ap/E°*™*

)XYDE ;/r~METAL
EOXPE/p

est trés faible. La diminution du rapport
se traduit par un fluage du métal. Ce graphique met clairement en évidence la présence
d’un maximum du gradient de la pression hydrostatique lorsque E*"*/EM*™E = 0,25,

0’00 1 1 1 1 1 1 1 1 1
00 o1 02 03 04 05 06 07 08 09 10

EMETAL / EOXYDE

Figure 85. Variation de la différence pression hydrostatique normalisée par le module d’Young de 1’oxyde
(4p/E®"PF) en fonction du fluage du métal.

Ce maximum de gradient de la pression hydrostatique le long de I’ondulation, indique que la
combinaison des propriétés mécaniques de la couche d’oxyde et du fluage du métal est optimale pour

permettre une diffusion de I’oxygéne au bas de 1’ondulation, et donc une précipitation de la silice.
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111.2.3. Protrusions formées sur la nuance 439

La formation des protrusions sur ’acier 439, peut étre décrite par ce mécanisme a condition d’ajouter
une ¢étape de coalescence entre les stades (c) et (d). La différence de morphologie entre les protrusions
formées sur les aciers 439 et 441 ne semble pas étre liée au niobium, mais probablement a la
différence de teneur en titane entre ces deux aciers. Le titane précipite dans le substrat sous la forme de
TiO, qui est thermodynamiquement plus stable que SiO, [60]. TiO, pourrait alors empécher
localement la précipitation de SiO,. Toutefois, cette hypothése reposant sur la compétition entre TiO,

et Si0,, reste a démontrer.

Avant de conclure ce chapitre, nous allons discuter de la présence du niobium au niveau de I’interface

métal/oxyde.
II1.3. Niobium a ’interface métal/oxyde

L’interface métal/oxyde formée sur I’acier 441 est fortement enrichie en niobium. Cet enrichissement
a été préalablement mis en évidence lors de la caractérisation de la couche d’oxyde par spectroscopie a
décharge luminescente. A partir de ces données, nous pouvons déterminer la distance entre le
maximum d’enrichissement en niobium et la position de I’interface métal/oxyde. L’évolution de cette
distance avec la température de recuit est présentée sur la Figure 86. Le niobium, localisé dans le métal

pour une température de 1000°C, se décale dans la couche d’oxyde lorsque la température augmente.

Les résultats de SDL ne permettent pas de distinguer le degré d’oxydation du niobium. La localisation
de I’enrichissement en niobium au niveau de I’interface métal/oxyde est liée a la fois a la présence du
niobium en solution solide dans les protrusions et a la présence de ’oxyde NbMO, (avec M = Cr
ou Ti).

N7

50 b

40Ff ]

30 1

20 1

Distance (nm)
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Interface métal/oxyde
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-10 . L .
950 1000 1050 1100 1150

Température (°C)

Figure 86. Distance entre la position du niobium et la position de I’interface métal/oxyde déterminée a partir des
spectres SDL.
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IV. Conclusion

Dans ce chapitre nous avons, dans un premier temps, caractérisé¢ les protrusions formées a I’interface
métal/oxyde aprés recuit au FTC. La caractérisation a ét¢ menée avec des outils avancés tels que le
microscope a effet de champ couplé a la sonde ionique focalisée. Les protrusions ont également été
mises en évidence dans des conditions proches de celles du recuit industriel, c'est-a-dire aprés
oxydation au FASA.

La durée d’oxydation a une influence sur la morphologie de I’interface métal/oxyde formée a 1060°C.
Des protrusions sont observées entre 60 et 180 s. A partir de 900 s, la couche de silice est continue, il

en résulte la présence d’inclusions métalliques dans la couche d’oxyde riche en chrome.

La température de recuit a une influence sur la présence des protrusions. Contrairement aux
protrusions formées sur 1’acier 439, qui sont observées dans toute la gamme de températures étudiées
(980-1150°C), les protrusions formées sur I’acier 441 ne sont mises en évidence que pour des
températures supérieures a 1010°C.

La présence de niobium n’a pas d’impact sur la formation des protrusions. Les protrusions sont aussi
bien observées sur 1’acier 441 (Ti, Nb) que 439 (Ti). L’enrichissement en niobium est di a la
croissance de I’oxyde NbMO, au niveau de l’interface métal/oxyde. L’effet du titane sur les
protrusions, reste quant a lui, objet a la discussion. Le silicium, en précipitant a I’interface métal/oxyde

sous forme de silice semble jouer un réle important dans la formation des protrusions.

Suite a cette étude, un mécanisme a pu étre établi. Ce mécanisme s’appuie sur une ondulation de
I’interface métal/oxyde et la précipitation de la silice au bas de 1’ondulation.
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CHAPITRE V. QUALITE DE SURFACE DE L’ACIER APRES
RECUIT ET DECAPAGE

Dans ce chapitre, nous nous intéressons a 1’effet du décapage sur la qualité de surface du produit fini.
Dans un premier temps, nous nous proposons d’examiner les défauts de surface engendrant la perte de
brillance. Pour ce faire, nous étudierons I’effet de la température de recuit sur la qualité de surface
apres décapage de la nuance 441. Le comportement de cette nuance sera comparé¢ a celui de I’acier
439. Dans un second temps, nous tenterons d’identifier les phénomenes a I’origine de la perte de

qualité du produit. Nous nous focaliserons uniquement sur la nuance 441.

L’effet du décapage sur la qualité de surface est réalisé sur des échantillons d’aciers inoxydables

ferritiques préalablement oxydés au FASA.
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I. Etude de la surface en fin de décapage

Les surfaces des nuances d’aciers inoxydables ferritiques 441 et 439 sont ¢tudiées apres des recuits
effectués a différentes températures au FASA. Suite aux traitements thermiques, les échantillons sont
décapés suivant le méme mode opératoire quelles que soient la température de recuit et la nuance. La
séquence de décapage est gardée comme paramétre fixe. Nous choisissons la procédure de décapage
adaptée a 1’¢limination des couches d’oxyde formées lors du recuit de la nuance 441 a 1070°C sur
ligne industrielle. Ce choix se justifie par le fait que I’objectif de ces travaux est d’étudier le

comportement de cet acier lors des étapes de recuit — décapage.

Les aciers 441 et 439 ont été sélectionnés, car, aprés les étapes finales de recuit et décapage sur ligne

industrielle, une seule de ces nuances, la 441 présente des problémes de qualité.
I.1. Etude de la surface de acier 441

Dans ce paragraphe, nous nous intéressons a 1’évolution de 1’état de surface de 1’acier inoxydable 441

apres recuits au FASA et décapages simulés en laboratoire.
L1.1. Qualité de surface de ’acier

Le contrdle de la « qualité » du produit apres les étapes de recuit et décapage, consiste entre autres a
mesurer la brillance de la surface a ’aide d’un brillancemétre. Le matériau écroui posséde une
brillance de 38 UB'". La brillance du produit fini est fortement affectée par les étapes de recuit et
décapage. Quelle que soit la température de recuit, les brillances mesurées sont inférieures a celle du

matériau écroul.

La Figure 87 présente I’évolution de la brillance pour les différentes températures de recuit. Cette
figure montre que la perte de brillance est d’autant plus prononcée que les températures de recuit sont
¢élevées. Entre 1000°C et 1080°C la brillance chute de 22 a 7 UB. Au-dela de 1080°C, elle se stabilise
aux alentours de 5 UB.

Pour des températures de recuit inférieures a 1020°C, la brillance mesurée est supérieure a 20 UB.
Cette valeur est définie comme la valeur critique en-dessous de laquelle la brillance est jugée
insuffisante du point de vue industriel. Lorsque la température de recuit dépasse 1020°C, la brillance

passe en-dessous de cette valeur critique.

11 "unité de brillant : UB est définie dans le chapitre IT (¢f. chap. II-IV.4.1)
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Figure 87. Valeurs de brillance de la nuance 441 aprés décapage pour les différentes températures de recuit. La
ligne en pointillés symbolise la température de recuit mise en ceuvre sur la ligne industrielle.

Il est clairement mis en évidence que la température de recuit a une influence majeure sur la brillance
mesurée apres le décapage. De plus, pour la température de recuit industriel (1070°C), la brillance est
largement inférieure a la valeur critique (20 UB). Cela signifie que la surface de I’acier ne répond plus

a I’exigence requise en terme de brillance.

Pour les températures de recuit inférieures a 1070°C, la brillance pourrait étre améliorée en adaptant la
séquence de décapage. Les décapages sont effectués avec une séquence dite « standard », c'est-a-dire
mise en ceuvre sur la ligne industrielle pour éliminer les couches d’oxyde formées lors du recuit de
I’acier 441 a 1070°C. Or, nous avons fait le choix de garder cette séquence inchangée afin qu’un seul

parametre soit variable, la température de recuit.

Nous constatons une perte de la qualité de 1’acier apres les étapes de recuit et décapage. Cette perte de
qualité se traduit par une chute de la brillance. Dans le paragraphe suivant, nous allons étudier les
répercussions que cette perte de brillance peut avoir sur la morphologie de I’acier.

I.1.2. Morphologie de surface

Intéressons-nous, dans un premier temps, a la morphologie de surface d’un échantillon possédant une
valeur de brillance tres faible, c'est-a-dire largement inférieure a la valeur critique. Nous choisissons,

pour cela, un échantillon recuit a 1150°C dont la brillance est de 5 UB.

Morphologie de surface apres recuit a 1150°C et décapage

La Figure 88 (a) présente la morphologie de [’acier apres recuit a 1150°C et décapage. Nous
constatons que 1’ensemble des grains de 1’échantillon est attaqué. L’attaque du grain prend la forme
d’un nano-feuilletage orienté suivant une méme direction, comme mis en évidence sur les Figures 88
(b) et (d). Sur I’échantillon, nous observons localement la présence de cavités de forme cubique (ou
pavé) que nous désignerons dans la suite du rapport par empreinte. Ces empreintes, observées sur les

Figures 88 (b) et (c), possédent des dimensions de I’ordre de 1 a 2 um de coté.
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L’échantillon présente donc un aspect fortement dégradé. Dans la suite du rapport, le terme de
dégradation sera utilisé a I’échelle de 1’échantillon. Le terme d’attaque sera quant a lui utilisé a

I’échelle du grain, nous parlerons de grain attaqué.

Figure 88. Morphologies observées au MEB-FEG (en électrons secondaires) de 1’échantillon recuit a 1150°C et
décapé. Vue générale de la surface en (a), agrandissement a 1’échelle de quelques grains en (b), a 1’échelle d’une
empreinte en (c) et a ’échelle du nano-feuilletage en (d).

Nous venons de mettre en évidence la morphologie particuliére de la surface d’un échantillon dont la
brillance est de 5 UB (largement inférieure a la valeur critique). Nous pouvons logiquement nous
interroger sur la morphologie de surface d’un échantillon dont la brillance est supérieure a la valeur
critique. Pour cela, dans le paragraphe suivant nous présenterons la surface d’un échantillon recuit a

plus basse température : 1010°C.

Morphologie de surface apres recuit a 1010°C et décapage

La Figure 89 présente la morphologie de surface d’un échantillon recuit a 1010°C et décapé. 11 est
intéressant de noter que certains grains sont attaqués, d’autres pas. De plus, des empreintes, réparties
sur tout I’échantillon, sont également observées. A la différence de 1’échantillon recuit a 1150°C seule

une partie des grains de 1’échantillon est attaquée.
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Figure 89. Morphologie surface observée au MEB (en ¢électrons secondaires) d’un échantillon recuit a 1010°C et
décapé.

Morphologie de surface apres recuits aux températures intermédiaires et décapage

Pour les températures intermédiaires entre 1010 et 1150°C (micrographies non présentées dans ce
manuscrit), la proportion de grains attaqués'' augmente avec la température de recuit. Les grains
attaqués se répandent a I’ensemble de la surface de 1’échantillon, pour des températures de recuit
supérieures a 1080°C. En plus de grains attaqués des empreintes dispersées sur la surface sont

observées quelle que soit la température de recuit.
Bilan

Tout d’abord, il apparait clairement que la température de recuit a une influence sur la morphologie de
I’échantillon apres décapage. Des empreintes sont observées quelle que soit la température de recuit,
alors que la proportion de grains attaqués augmente avec la température. Nous pouvons
raisonnablement envisager que 1’attaque des grains est responsable de la perte de brillance. Le nano-
feuilletage des grains entraine une réflexion de la lumiére selon différentes directions ce qui se traduit

par une perte de la brillance.

Pour poursuivre 1’étude de ce faciés typique de dégradation, nous nous intéressons dans le paragraphe

suivant a I’étude de la topographie de surface.
L.1.3. Topographie de la surface dégradée

L’¢étude topographique de la surface est mise en ceuvre a 1’aide du profilometre optique. Nous
distinguerons la topographie a différentes échelles, la premicre, a I’échelle de la dégradation des grains
(submicrométrique), la seconde, a I’échelle des empreintes (micrométrique) et la dernicre, a 1’échelle

du laminage (millimétrique).

' Cette grandeur n’a pas été quantifiée.
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[’ chelle submicrométrigue

A T’échelle de la dégradation du grain, nous ne sommes pas en mesure d’étudier la surface par
profilométrie optique. En effet, le plus grand objectif dont nous disposons au laboratoire permet
d’analyser une aire de 140 x 110 pm®, or la taille des grains varie en fonction de la température entre
20 et 50 um (¢f. Chap. II-11.2.2.).

A’ chelle microm trique

La Figure 90 présente les profils topographiques pour des échantillons recuits a 1010 et 1150°C. Ces

profils sont enregistrés sur une longueur 150 um, suivant une direction normale au sens de laminage.

L’échantillon recuit a 1010°C (Figure 90 (a)) présente une surface avec des reliefs sous forme de
plateaux et de vallées. L’amplitude entre le bas d’une vallée et le sommet du plus haut plateau est de
I’ordre de grandeur du micromeétre. Les plateaux sont séparés par des marches de quelques centaines
de nanométres de haut. La rugosité sur un méme plateau est trés faible a 1’échelle de 1’observation. Les
plateaux posse¢dent des longueurs comprises entre 20 et 40 um, c'est-a-dire de I’ordre de grandeur de la
taille des grains pour cette température de recuit (¢f. Chap. II-11.2.2.). La présence de marches séparant
les plateaux est due a I’attaque de certains grains lors du décapage. Les vallées possedent des largeurs
de quelques micrométres et des profondeurs inférieures au micrométre. Ces vallées semblent
correspondre aux empreintes. L’écart moyen quadratique de rugosité (Ra) mesuré sur ce profil est de
270 um.

L’échantillon recuit a 1150°C (Figure 90 (b)) présente un profil trés perturbé. Il n’est pas possible de
distinguer les grains du métal par la présence de plateaux. Une vallée de grande dimension, 1,8 pm de

profondeur pour 5 um de large, est observée. La rugosité mesurée sur le profil est de 366 pm.

Hauteur (pm)

Hauteur (pm)

-1+ (a) .
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Figure 90. Profils topographiques enregistrés sur une distance de 150 pm sur des échantillons recuits décapés.
Echantillon recuit a 1010°C en (a) et a 1150°C en (b).
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[’ chelle millim trigue

La Figure 91 présente des cartes topographiques de la surface décapée aprés recuit a 1010°C et
1150°C. Cette figure met en évidence la présence de reliefs et de vallées a la surface des échantillons.
Il semble que les reliefs et les vallées soient orientés suivant une direction particuliére, longitudinale
pour I’échantillon recuit a 1010°C (Figure 91 (a)), et transversale pour 1’échantillon recuit a 1150°C
(Figure 91 (b)). Cette orientation s’explique probablement par le sens de laminage de 1’acier. La
surface de I’échantillon recuit a 1010°C semble moins perturbée que celle de I’échantillon recuit a
1150°C. Cette constatation se retrouve sur les valeurs de la rugosité (Ra) de la surface étudiée (350 x

260 um?®) qui sont de 240 et 294 nm pour les échantillons recuits respectivement & 1010 et 1150°C.

Hm
+1.54024

Figure 91. Cartes de la topographie de surface d'échantillons recuits et décapés. Echantillon recuit & 1010°C en
(a) et 4 1150°C en (b). L aire observée est de 350 x 260 um” pour les deux figures. La couleur rouge symbolise
les reliefs et le bleu, les vallées. Les fleches blanches représentent la direction de laminage notée DL.

Comparaison des rugosités (Ra) aux différentes échelles

Les rugosités des échantillons recuits a 1150°C, sont supérieures a celles des échantillons a 1010°C
quelle que soit 1’échelle considérée. Pour une méme température de recuit, les rugosités mesurées a
I’échelle micrométrique (sur les profils) sont supérieures a celles mesurées a 1’échelle millimétrique

(sur les cartes) (Tableau 15).

Tableau 15. Valeurs de rugosité (Ra) pour les recuits de 1010°C et 1150°C.

Echelle Raj10°c (nm) Raj50°c (nm)
Submicronique - -
Micrométrique 270 366
Millimétrique 240 294

Les rugosités mesurées a 1’échelle micrométrique (des empreintes) et a [’échelle millimétrique (du
laminage) ne semblent pas étre responsables de la perte de brillance de I’acier. Il est regrettable de ne
pas avoir de valeurs de rugosité a 1’échelle submicronique (du nano-feuilletage). En effet, nous

attribuons a ce nano-feuilletage des grains la perte de brillance.
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1.1.4. Analyse structurale des échantillons aprés décapage

Apres la séquence compléte de décapage, des échantillons sont analysés par DRX sous incidence
rasante. La Figure 92 présente le diffractogramme enregistré sur un échantillon recuit a 1150°C et
décapé. Il apparait clairement que seuls les pics du substrat sont détectés, aucun résidu d’oxyde et
aucune phase nouvelle ne sont mis en évidence. De plus, la position des pics du substrat n’est pas
décalée par rapport a leur position de référence (JCPDS n°34-0396). Le décapage permet une
¢limination complete de la couche d’oxyde formée lors du recuit, sans affecter la nature physico-

chimique de I’acier.
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Figure 92. Diffractogramme enregistré sur un échantillon recuit a 1150°C et décapé.

1.1.5. Bilan

Les étapes de recuit et décapage de la nuance 441 entrainent une perte de la brillance de surface par
rapport au matériau écroui. Cette perte de brillance est d’autant plus prononcée que la température de
recuit est élevée. Nous venons d’étudier 1’acier 441, dont la surface est dégradée aprés les étapes de
recuit et décapage sur la ligne industrielle. Dans la section suivante, nous nous intéresserons a 1’acier
439 qui n’est pas affecté par ces problémes aprés le recuit et le décapage industriel. A la différence de
I’acier 441, I’acier 439 ne contient pas de niobium.

I.2. Comparaison avec la nuance 439

1.2.1. Evolution de la brillance

La Figure 93 présente les valeurs de brillance mesurées sur les surfaces décapées pour différentes
températures de recuit. La température a une influence sur la valeur de brillance, celle-ci diminue
fortement lorsque la température augmente. En effet, la brillance, mesurée a 23 UB pour 980°C, chute
et se stabilise aux alentours de 6-7 UB a partir de 1040°C. L’évolution de la brillance de surface de
I’acier 439 avec la température suit quasiment le méme comportement que celui de I’acier 441, a

savoir, une chute et une stabilisation. Cependant, I’acier 439 présente des valeurs de brillance décalées
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vers le bas, par rapport a la nuance 441, pour une méme température de recuit. Ceci entraine, pour
I’acier 439 une stabilisation de la brillance a sa valeur la plus faible pour des températures moins

¢levées que dans le cas de I’acier 441.

Malgré ces remarques, il ne faut pas oublier que I’acier 439 n’est pas affecté par des problémes de
qualit¢ de surface. Pour la température a laquelle cette nuance est recuite dans le four industriel

(980°C) la brillance est supérieure a la valeur critique.
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Figure 93. Valeurs de brillance de la nuance 439 aprés décapage pour les différentes températures de recuit. La
ligne pointillée symbolise la température de recuit mis en ceuvre sur la ligne industrielle.

L.2.2. Morphologie de surface

Des morphologies de surface observées aprés le décapage de la nuance 439 sont présentées sur les
Figures 94 (a) et (b) pour deux températures de recuit. Nous faisons le choix de ne présenter que deux
morphologies de surface, la premiére, pour un échantillon recuit a 980°C, c'est-a-dire dont la brillance
est supérieure a la valeur critique (Figure 94 (a)). La seconde, pour un échantillon recuit a 1120°C, qui
possede une brillance largement inférieure a la valeur critique (Figure 94 (b)).

Pour un échantillon recuit a 980°C, la surface n’est que trés peu dégradée, seules des empreintes sont
mises en évidence (Figure 94 (a)). L’attaque des grains n’est pas observée pour cette température de
recuit. En revanche, les grains de 1’échantillon recuit & 1120°C sont attaqués sur I’ensemble de
I’échantillon (Figure 94 (b)).
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Figure 94. Observations MEB en électrons secondaires des morphologies de surface apres recuits a différentes
températures et décapage. Echantillon recuit a 980°C en (a), et a 1120°C en (b).

Pour les températures de recuit intermédiaires, comprises entre 980 et 1120°C, les observations au
MEB ne sont pas présentées dans le rapport. Dés 1010°C, nous constatons la présence a la fois de
grains attaqués et d’empreintes. L’attaque des grains s’étend a I’ensemble de la surface a partir de
1040°C. Pour des températures supérieures, la morphologie de surface n’évolue que tres peu et elle est

semblable a celle présentée sur la Figure 94 (b).
L.2.3. Bilan

Une perte de brillance de surface de la nuance 439 est mise en évidence, comme pour la nuance 441.
Cette perte de brillance se traduit également par une attaque de la surface. A la différence de la nuance

441, la dégradation de surface de 1’acier 439 survient a plus basse température.
1.3. Discussion

1.3.1. Effet du décapage sur la brillance

Lorsque les aciers 441 et 439 sont décapés suite au traitement thermique sous atmosphere oxydante,
une perte de brillance de la surface, par rapport a 1’acier écroui, est observée. La perte de brillance
augmente avec la température de recuit. La température a partir de laquelle la brillance chute est plus
faible pour la nuance 439 que pour la nuance 441. Cependant, lors du recuit industriel, I’acier 439 ne
subit pas de dégradation de surface. En effet, la température de recuit sur la ligne industrielle (980°C)
est inférieure a la température a partir de laquelle la brillance devient plus faible que la valeur critique.
En revanche, la nuance 441 est recuite a 1070°C sur la ligne industrielle. A cette température la

brillance est inférieure a la valeur critique.
1.3.2. Morphologie de surface

La brillance de la surface décapée est liée a la morphologie de I’échantillon. Le décapage entraine une
dégradation de la surface d’autant plus prononcée que la température a laquelle les échantillons sont
recuits est ¢levée. La dégradation prend la forme d’une attaque de certains grains. La proportion de
grains attaqués augmente avec la température de recuit et s’étend a I’ensemble de la surface pour des
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recuits supérieurs a 1080°C pour la nuance 441, et supérieurs a 1040°C pour la nuance 439. Les facics
de dégradation observés pour les hautes températures de recuit sont similaires a ceux observés lors de
la dissolution anodique d’aciers ferritiques (26 % Cr) apres traitement en milieu acide sulfurique [96].
Les morphologies de surface, a I’issue du décapage des nuances ferritiques 441 et 439, ne présentent
pas des joints de grains gravés comme observés par certains auteurs sur la nuance austénitique 304
[97-99].

La dégradation de surface pourrait étre liée a un sur-décapage de 1’acier. Si tel était le cas, il serait plus
probable que les échantillons recuits a plus basse température (possédant les couches d’oxyde les plus
fines) soient les plus affectés. Or, nos résultats montrent clairement que la dégradation de surface est

d’autant plus marquée lorsque la température de recuit est élevée.

Dans cette partie, nous avons constaté que les étapes de recuit et décapage, entrainent une dégradation
de surface des aciers. La dégradation se traduit par une morphologie particuliere a 1’échelle
submicrométrique, marquée par un nano-feuilletage des grains attaqués. Cette morphologic est
responsable de la perte de brillance. Dans la suite du chapitre, nous allons nous attacher a comprendre
cette dégradation de surface. Dans la partie suivante, nous nous proposons d’étudier deux aspects
susceptibles d’étre a ’origine de la dégradation : la métallurgie d’une part, et ’oxydation d’autre part.
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II. Origine de la dégradation de surface

Cette partie est consacrée a I’identification de 1’origine de la dégradation de surface. La dégradation se
traduit par une attaque hétérogéne des grains du métal observée sur les deux nuances : 441 et 439.

Nous faisons le choix de nous consacrer uniquement a I’étude de la nuance 441.
I1.1. Influence de la métallurgie

Nous nous proposons de mettre en évidence une éventuelle influence de ’orientation des grains du
substrat sur la dégradation de surface. L’objectif est de déterminer si la dégradation est liée a cet

aspect purement métallurgique.
1I.1.1. Mode opératoire

Des échantillons sont recuits a basses et hautes températures. Nous désignons par basses températures
les températures pour lesquelles la surface ne subit qu'une faible dégradation apres décapage, c'est-a-
dire une surface possédant une brillance aux alentours de 20 UB. De méme, nous désignons par hautes
températures les températures pour lesquelles la surface est fortement dégradée apres décapage, avec
une brillance de I’ordre de 5 UB. Les recuits sont mis en ceuvre a 980 et 1120°C. Une fois le recuit
effectué au FASA dans les conditions standard (45 s sous O,/CO,/H,O/N,), les échantillons subissent
la séquence de décapage classique. Les morphologies de surface sont alors observées au microscope
optique pour constater la présence du facieés de dégradation. Les échantillons sont légérement polis sur
papier SiC 2400, afin d’éliminer la partie dégradée. Les pertes de masse engendrées par le polissage
sont déterminées par pesée, afin d’évaluer 1’épaisseur de couche éliminée. Les épaisseurs sont
estimées a 0,7 et 0,8 pm pour les échantillons recuits, respectivement, a 1120 et 980°C. A la suite du
polissage, la morphologie de surface est contrélée au microscope optique. Enfin, les échantillons
subissent une nouvelle séquence de décapage, avant d’étre, une nouvelle fois, observés au microscope

optique.
11.1.2. Morphologie de surface

La Figure 95 présente les morphologies de surface observées apres la premicre séquence de décapage
(a et b), apres le polissage (c et d) et enfin, aprés la seconde séquence de décapage (e et f).
L’échantillon préalablement recuit a 980°C, et décapé (Figure 95 (a)), présente une surface peu
dégradée malgré 1’observation de grains attaqués et d’empreintes. En effet, d’'une part, une faible
proportion de grains est attaquée et d’autre part, la surface ne comporte qu’une faible densité
d’empreintes. Sur I’échantillon recuit a 1120°C (Figure 95 (b)), ’attaque des grains est étendue a toute
la surface, et une forte densité d’empreintes est observée. Aprés polissage, les surfaces des
échantillons ne présentent plus le faciés de dégradation (Figures 95 (c) et (d)). L’¢limination par
polissage d’une couche de métal d’épaisseur inférieure au micrometre permet de retirer toute la partie
de I’échantillon affectée par la dégradation lors du décapage. Les surfaces présentent seulement
quelques rayures et arrachements de matiére résultant du polissage sur le papier SiC 2400. Lorsque les

échantillons subissent une séquence de décapage apres polissage, les morphologies de surface sont
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identiques quelle que soit la température de recuit (Figures 95 (e) et (f)). Les grains ne sont pas

attaqués, seules quelques empreintes sont observées sur la surface.

100 pm 100 pm

Figure 95. Morphologies de surface observées au microscope optique aprés décapage (a) et (b), aprés polissage
(c) et (d) et aprés la seconde séquence de décapage (e) et (f). Les clichés (a), (¢) et (e) correspondent a
I’échantillon préalablement recuit a 980°C. Les clichés (b), (d) et (f) se référent a 1’échantillon recuit a 1120°C.

De cette étude, nous pouvons tirer plusieurs conclusions, tout d’abord, I’épaisseur du métal affectée
par la dégradation est inférieure au micromeétre, il s’agit donc d’un phénomene d’extréme surface.
L’épaisseur de la zone affectée par la dégradation est inférieure a la taille du grain. Ensuite, cela nous
permet de dissocier l’attaque des grains et la présence d’empreintes. Les grains sont attaqués
uniquement aprés décapage de la couche d’oxyde. Aprés les éliminations successives de la couche
d’oxyde et de la couche dégradée, les grains ne sont pas attaqués lorsqu’il est soumis a une nouvelle

séquence de décapage. La présence d’empreintes est pour sa part observée a la fois aprés décapage de
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la couche d’oxyde, ainsi qu’aprés les opérations de polissage et seconde séquence de décapage.
L’oxyde formé lors du recuit semble avoir un réle prépondérant pour comprendre la dégradation de la

surface.

I1.2. Effet de ’oxydation sur le métal

L’étude des produits d’oxydation formés lors de traitements thermiques au FASA a permis de mettre
en évidence un enrichissement en chrome de la couche d’oxyde avec la température de recuit (cf.
Chap. III-1.3). Nous nous proposons dans ce paragraphe de vérifier si cet enrichissement en chrome de
la couche d’oxyde a des conséquences sur la concentration en chrome dans le métal. Nous choisissons
des échantillons d’acier 441 recuits au FASA a différentes températures (1010, 1075 et 1110°C). La
couche d’oxyde est alors ¢liminée par traitement ¢électrolytique au sulfate de sodium. Les échantillons
sont par la suite caractérisés par SDL afin de mettre en évidence la concentration du chrome dans le

meétal.
11.2.1. Recherche du chrome dans le substrat

La Figure 96 présente le profil de concentration du chrome dans le métal. L’évolution du profil de
concentration du chrome est identique quelle que soit la température du recuit. Pour de faibles
profondeurs d’érosion (inférieure a 20 nm), le signal du chrome présente un pic lié aux résidus de la
couche d’oxyde non éliminés par le décapage au sulfate de sodium. A plus grande profondeur, un
minimum de concentration correspondant au niveau de la couche de silice (le profil du silicium n’est
pas représenté sur la figure). L’interface métal/silice est schématisée par la présence d’une fleche pour
la température de 1010°C. La teneur en chrome augmente en se décalant dans le substrat, et se
stabilise a 17,8 % massique (taux de chrome dans 1’acier 441). Les seules distinctions établies entre les
différentes températures de recuit concernent d’une part, la valeur de la concentration en chrome au
niveau de I’interface métal/silice et d’autre part, la profondeur a partir de laquelle la teneur en chrome
atteint la valeur de sa teneur massique de ’acier 441.

20 . . . . .
@ 18}
g
2 6L —— 1010°C
g —— 1075°C
— 1110°C
S 14
S
O 12
c
(-}
5 10
[)
G
2 8
6 1 1 1 1 1
0 1 2 3 4 5 6

Distance (um)

Figure 96. Profils SDL du chrome des échantillons recuits a 1010, 1075 et 1100°C et décapés par voie
¢lectrolytique en milieu sulfate de sodium. La fléche rouge marque 1’interface métal/silice pour 1010°C, cette
interface correspond a I’intersection entre les signaux du silicium et du chrome.
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Ces analyses SDL mettent clairement en évidence la présence d’une zone déchromée dans le substrat.
La teneur en chrome interfaciale diminue et 1’épaisseur de la couche déchromée augmentent avec la
température de recuit. Ces valeurs sont listées dans le Tableau 16. L’augmentation de 100°C de la
température de recuit entraine quasiment un doublement de 1’épaisseur de la zone affectée par la

déchromisation.

Tableau 16. Teneurs en Cr mesurées a I’interface métal/silice et épaisseur de la zone déchromée pour
différentes températures.

, o Teneur en Cr (% Epaisseur de la zone
Température (°C) massique) déchromée (um)

1010 13,7 2,6

1075 12,8 3

1110 10 5,1

11.2.2. Discussion

La croissance de la couche d’oxyde, engendrée par le recuit de 45 s a haute température, entraine une
déchromisation du substrat. Ce phénomeéne a déja été mis en €vidence sur des aciers ferritiques oxydés
a 950°C pendant plus d’une heure [100], mais également, aprés des recuits de courtes durées 50-60 s, a
1100°C sur I’acier austénitique 304 [101]. L apparition d’une zone déchromée signifie que la vitesse
de consommation du chrome est supérieure a la vitesse de son approvisionnement au niveau de
I’interface métal/oxyde. Dans le cas d’un recuit de courte durée, la température influe a la fois sur la
concentration en chrome a I’interface métal/oxyde ainsi que sur 1’épaisseur de la couche déchromée

dans le substrat.
I1.3. Bilan

Dans ce paragraphe, nous avons établi que dans les conditions de décapage, la dégradation de surface
n’est pas liée a une orientation des grains du métal. La croissance de la couche d’oxyde lors du recuit
semble jouer un role prépondérant. En étudiant la surface des échantillons apres décapage
¢électrolytique en milieu sulfate de sodium, nous avons mis en évidence la présence d’une zone
déchromée dans le substrat. L’épaisseur de cette zone et la concentration a I’interface métal/silice sont

d’autant plus grandes pour des températures de recuit élevées.

Dans la suite de ce chapitre, nous allons tenter de relier directement présence de la zone déchromée et
la dégradation de surface.
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III. Effet de la teneur en chrome sur la tenue au décapage

L’objectif de cette partie est de vérifier si un lien existe entre la déchromisation du substrat et la
qualité de surface de produit fini. En d’autres termes, il s’agit de déterminer si la déchromisation,
conséquence de la température de recuit, est la cause de la dégradation de surface. Ou alors, si perte de
brillance et déchromisation sont toutes deux des conséquences non liées 1'une a l'autre de la
température de recuit. Nous nous proposons d’étudier I’influence de la teneur en chrome sur la tenue

au décapage de ’acier.
I1L.1. Etude des nuances de produits finis

Dans ce paragraphe, nous étudions comment des nuances d’aciers ferritiques stabilisées Ti et/ou Nb,
contenant différentes teneurs en chrome (20, 18, 16, 15 et 11 % massique) se comportent lorsqu’elles
sont soumises au décapage en milieu UG3P (HF-H,O,-Fe’"). L’action de cette solution sera
développée dans la partie discussion. Les nuances sont choisies a 1’état fini, c'est-a-dire ayant subi les

étapes de recuit et décapage.
1I1.1.1. Mode opératoire

Des échantillons des différentes nuances ferritiques sont polis sur papier SiC jusqu’au grade 2400. Le
polissage est effectué de maniére a ¢éliminer une éventuelle zone déchromée susceptible de s’étre
formée lors de I’¢élaboration de I’acier. Suite au polissage, les échantillons sont lavés a I’éthanol et sont
vieillis 24 h, sous air, pour permettre 1’établissement d’un film passif. Les échantillons sont par la suite

pesés afin de déterminer la perte de masse liée au traitement chimique.

Les échantillons n’étant pas oxydés, nous choisissons de mettre en ceuvre uniquement [’étape de
décapage par voie chimique en milieu UG3P. Le comportement des aciers dans la solution d’UG3P est
suivi par mesure du potentiel d’abandon pour une durée d’immersion de 30 s. Pour ce faire, un
montage a deux ¢€lectrodes, une de travail (échantillon) et I’autre de référence (Ag,AgCl), est utilisé.

I11.1.2. Comportement en milieu UG3P

La Figure 97 présente 1’évolution du potentiel d’abandon des différentes nuances. Intéressons-nous
dans un premier temps au comportement de 1’acier 18 % Cr. Le potentiel diminue faiblement pendant
les dix premieres secondes d’immersion, ce qui correspond a une déstabilisation du film passif. Cette
zone, dite d’activation, est suivie par une forte chute de potentiel marquant la destruction du film
passif. Le potentiel se stabilise aux alentours de —0,5 V/Ag,AgCl, jusqu’a la fin de I’expérience. Cette
zone correspond a la dissolution du métal. Avant la stabilisation a —0,5 V/Ag,AgCl, il convient
également de noter la présence d’un palier a —0,46 V/Ag,AgCl. Ce palier non observé pour les autres

aciers ne sera pas discuté par la suite.

Lorsque la teneur en chrome est supérieure a 18 % (acier 20 % Cr), le métal n’entre pas dans le
domaine de dissolution aprés 30 s d’immersion. La chute de potentiel a —0,5 V/Ag,AgCl n’est pas
observée. En revanche, lorsque la teneur en chrome est plus faible, la durée de la zone d’activation

diminue, ce qui signifie que la perte du caractére protecteur de ’acier (chute de potentiel d’abandon)
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survient de plus en plus tot. La destruction du film passif intervient aprés 11 s d’immersion dans

I’UG3P pour I’acier 18 % Cer, et elle est méme instantanée pour la nuance 11 % Cr.
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—— 15% Cr (429)
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Figure 97. Evolution du potentiel d'abandon des nuances ferritiques a différentes teneurs en chrome, avec la
durée d’immersion dans la solution d’UG3P.

L’immersion de 30 s en milieu UG3P entraine des pertes de masse spécifique, celles-ci sont présentées
sur la Figure 98. La masse perdue par ’acier 20 % Cr est trés faible, quasiment de 1’ordre de grandeur
de la barre d’erreur. Lorsque la teneur en chrome diminue, la perte de masse augmente, et atteint
1 mg.cm * pour acier 18 % Cr, avant de se stabiliser au alentour de 1,2 mg.cm > pour les nuances 16,
15, et 11 % Cr. Toutefois, les résultats des pertes de masse spécifique sont a relativiser, car des

redépositions sont susceptibles de survenir et de perturber les calculs de perte de masse.

20%Cr 18%Cr 16%Cr 15%Cr 11%Cr

o8 L ]

-Am/A (mg.cm™)

0,2? T ]
[
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00cL
Nuances d'acier

Figure 98. Perte de masse spécifique engendrée par le traitement a ’'UG3P. Les nuances sont classées selon leur
teneur en chrome décroissante.
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A I’aide des valeurs des pertes de masse spécifique mesurées lors de I’attaque chimique, nous sommes
en mesure d’évaluer la vitesse de dissolution du métal dans la solution d’UG3P. Pour cela, les pertes
de masses mesurées sont rapportées a la durée de la zone de dissolution du métal. Les vitesses de
dissolution de chacune des nuances sont présentées sur la Figure 99. L’acier 20 % Cr posséde une
vitesse de dissolution nulle. En effet, cette nuance n’entre pas dans un domaine de dissolution lors
d’une immersion de 30 s dans la solution d’UG3P. Les autres nuances se dissolvent avec des vitesses
comprises entre 40 et 50 pg.cm s '. Nous remarquons que la vitesse de dissolution diminue

légérement lorsque la teneur en chrome du métal diminue.
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Figure 99. Vitesse de dissolution du métal déduite des pertes de masse. Les nuances sont classées selon leur

teneur en chrome décroissante.

En conséquence, le chrome a un effet bénéfique sur la tenue de ’acier en milieu UG3P. Plus la teneur
en chrome est ¢levée et plus la durée d’activation est longue. En revanche, lorsque le film passif est

¢liminé, le chrome a un effet néfaste sur la vitesse de dissolution du métal.
II1.1.3. Qualité de surface apres traitement a I’UG3 P

Mesure de la brillance

Les mesures de brillance apres traitement a I’UG3P sont présentées sur la Figure 100. Ces mesures
révelent qu’une diminution de la teneur en chrome se traduit par une baisse de la brillance de surface.
D’autre part, il apparait que la valeur de brillance reste relativement élevée méme pour les plus faibles
teneurs en chrome. La brillance ne chute pas en dessous de 15 UB.
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Figure 100. Brillance de surface mesurée apres traitement en milieu UG3P. Les nuances sont classées selon leur
teneur en chrome décroissante.

Morphologie de surface

La teneur en chrome a une forte influence sur les morphologies de surface aprés traitement chimique
de 30 s en milieu UG3P. La surface de I’acier 20 % Cr ne présente pas les caractéristiques de
dégradation (Figure 101 (a)). Sur la surface de I’acier 18 % Cr, seules quelques empreintes sont
observées (Figure 101 (b)), alors que pour les teneurs en chrome de 15 et 11 %, des empreintes et des
grains attaqués sont mis en €vidence.

Les observations morphologiques de la surface des aciers sont en adéquation avec les mesures de
brillance et les pertes de masse. La dégradation de la surface est uniquement observée pour les nuances
contenant les plus faibles teneurs en chrome.
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Figure 101. Morphologies MEB (électrons secondaires) de la surface des aciers ferritiques apres traitement en
milieu UG3P. Acier 20 % Cr en (a), 18 % Cr en (b), 15 % Cren (¢) et 11 % Cr en (b).

111.1.4. Bilan

Dans ce paragraphe, nous avons montré que la teneur en chrome est un paramétre qui influe sur la
dégradation de surface engendrée par le décapage. Plus la teneur en chrome est élevée, et plus I’acier
est résistant en milieu UG3P. Cet effet bénéfique est observé sur les pertes de masse spécifique
constatées pendant 1’immersion dans la solution d’attaque, ainsi que sur les brillances et les
morphologies de surface. L’acier contenant 20 % de chrome ne subit pas de dégradation de sa surface.
Cependant, il convient de souligner que 1’effet bénéfique du chrome est a relativiser au regard des
vitesses de dissolution du métal. En effet, une fois le film passif détruit, les vitesses de dissolution du

métal sont d’autant plus grandes que la teneur en chrome de 1’acier est élevée.
I11.2. Etude de la nuance 441 aprés recuit

Pour valider les observations précédentes effectuées sur I’influence du chrome, des essais de décapage
sont mis en ceuvre sur ’acier 441 apres recuit. Des échantillons écrouis sont oxydés au FASA entre
1080 et 1120°C ; puis décapés par voie ¢lectrolytique en milieu sulfate de sodium et par voie chimique
en milieu UG3P.

139



Comportement des aciers inoxydables ferritiques stabilisés lors des étapes de recuit et décapage

111.2.1. Comportement de I’acier en milieu sulfate de sodium

Le suivi du décapage électrolytique dans la solution de sulfate de sodium est réalisé par
chronopotentiométrie a courant constant. La densité de courant appliquée est de 0,1 A.cm °. La Figure
102 présente I’allure des chronopotentiogrammes enregistrés pour les échantillons recuits aux

différentes températures.

En étudiant I’évolution du potentiel en fonction du temps de 1’échantillon recuit a 1100°C, nous
pouvons identifier trois zones. Dans la premicre zone, lors de 1’application du courant, une ¢limination
préférentielle de la couche d’oxyde riche en chrome se produit. En considérant que la couche est
composée uniquement de chromine, 1’¢élimination se déroule par oxydation de Cr(III) en Cr(VI) sous

la forme d’ions CrO,* et Cr,O-> solubles en solution [20] :

e Cr0;+5H,0 — 10H" + CrO + 6¢ [V.1]
e Cr0;+4H,0 — 8H + Cr,0;" + 6¢” [V.2]

Lorsque la chromine est remise en solution, il y a une augmentation de la surface réactive. Cette
augmentation de surface entre 1’électrolyte et la couche d’oxyde entraine une diminution de la densité
de courant réelle qui se traduit, sur le chronopotentiogramme, par une diminution du potentiel pris par
I’échantillon.

Apres une dizaine de secondes, pour 1’échantillon recuit a 1100°C, la dissolution du chrome devient
plus difficile, la majorité étant remise en solution. Une augmentation de potentiel est donc requise
pour garder la densité de courant constante. Cette augmentation de potentiel correspond a la seconde
zone du chronopotentiogramme. Dans ces deux premiéres zones, ce sont les couples CrO,* /Cr,0;

et/ou Cr2072_/Cr203 qui sont mis en jeu.

Dans la troisieme zone, le potentiel diminue 1égérement et semble atteindre un état quasi stationnaire.
Cette stabilisation se traduit au niveau de [’électrode de travail par un dégagement gazeux
correspondant a l’oxydation de I’eau sous la forme de dioxygene. Cette réaction indique que
I’élimination des oxydes de chrome est achevée. Dans les conditions de décapage mises en ceuvre
(concentration, température, pH) la silice et le substrat ne sont pas attaqués par la solution de sulfate de

sodium [20]. Le couple mis en jeu dans cette derniére zone est donc : O,/H,0.

La température de recuit affecte les durées des deux premiéres zones qui s’amoindrissent lorsque la
température diminue. La premiére zone n’est d’ailleurs pas observée pour la température de 1080°C. Il

y a deux raisons a cela, I’épaisseur de la couche et son enrichissement en chrome.
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Figure 102. Chronopotentiogrammes de 1'acier 441 recuit a 1080, 1100 et 1120°C

A partir de ces chronopotentiogrammes, nous pouvons estimer 1’épaisseur de la couche d’oxyde riche
en chrome a 1’aide de la loi de Faraday, qui s’exprime lorsque le courant est constant :

Vi
Ve—.F

o An; = .S At [V.3]
Dans cette expression, v; et ve- représente respectivement les coefficients stoechiométriques de
I’espéce i1 et des électrons mis en jeux dans la réaction, An; la variation du nombre de moles de
I’espéce i, F, la constante de Faraday, 7, la densité de courant (0,1 A.cm_z), S, la surface de I’électrode
sur laquelle se produit la réaction, et At, la durée de la réaction. En considérant que les réactions V.1 et
V.2 se déroulent, nous pouvons en déduire la variation d’épaisseur, notée Aecy,o,, de I’¢lectrode

suivant I’expression :

\Z . Mcryo

o Aecro,. =——.i.—22 At [V.4]
273 Ve_-T pCT203

Dans I’équation V.4, M¢y o, et per,o, Teprésente respectivement, la masse molaire et la masse

volumique de Cr,0s.

Les épaisseurs des couches d’oxyde calculées a 1’aide de la loi de Faraday et celles mesurées par SDL
(c¢f. Chap. III-1.3.1) sont listées dans le Tableau 17. Les pertes de masses liées au décapage sulfate
n’ont pas été mesurées pour des raisons pratiques. Nous nous limiterons donc a comparer les
épaisseurs calculées, a I’aide de la formule V.3, et mesurées, par SDL. Il convient de préciser que les
épaisseurs déterminées par SDL et lors du décapage n’ont pas été réalisées sur les mémes échantillons.
Cependant, il apparait clairement que les épaisseurs calculées lors du décapage sont inférieures a celles
mesurées par SDL. En effet, le décapage électrolytique en milieu sulfate de sodium ne permet pas un
décapage complet de toute la couche d’oxyde. Des oxydes tels que SiO, et NbMO, (M = Ti ou Cr),
identifiés lors de la caractérisation des produits d’oxydation (c¢f. Chap. III-1.3) sont insolubles par le

traitement en milieu sulfate de sodium.

141



Comportement des aciers inoxydables ferritiques stabilisés lors des étapes de recuit et décapage

Tableau 17. Comparaison des épaisseurs de couches d'oxydation formées sur des échantillons recuits au FASA.
Les valeurs sont calculées a partir de la loi de Faraday et mesurées par SDL.

Température (°C) Epaisseur (nm)
Calcul SDL
1000 - 34
1080 55 146
1100 120 193
1120 290 -

I11.2.2. Etude des échantillons aprés décapage électrolytique au sulfate de sodium

Les échantillons apres le décapage au sulfate de sodium sont analysés par SDL. L’objectif de cette
caractérisation est de mettre en évidence la présence des oxydes non ¢liminés, et de vérifier la
présence d’une zone déchromée dans le substrat. Les profils de concentration des principaux ¢léments
de I’échantillon recuit a 1120°C, sont présentés sur la Figure 103. Les spectres SDL montrent un fort
enrichissement en silicium dans la partie externe, li¢ a la couche de silice. En avant du pic du silicium,
un enrichissement en niobium, fer, chrome et titane est observé. Ces enrichissements sont attribués a la
présence des protrusions métalliques (cf- chap. IV) et probablement de I’oxyde NbMO,. Pour le signal
du titane, un enrichissement est également noté dans le substrat. La teneur massique en chrome est
uniquement de 8 % massique au niveau de ’interface silice/oxyde. En se déplagant dans le substrat, le
taux de chrome augmente et atteint environ 18 % massique pour une profondeur de 4 um.

25 T T T T
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Figure 103. Spectres SDL enregistrés apres une oxydation a 1120°C et un décapage en milieu sulfate de sodium.
La position de ’interface métal/silice est située a I’intersection des profils du silicium et du chrome.

A plus basse température de recuit (1100 et 1080°C), une zone déchromée est également observée
(spectres SDL non présentés). Les teneurs en chrome a I’interface silice/métal sont d’environ 13 et
11 % pour respectivement, les températures de 1080 et 1100°C, alors que, les ¢paisseurs des zones

déchromées sont de 2,8 et 3,4 um pour ces mémes températures.
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La présence de la zone déchromée est bien mise en évidence sur les échantillons étudiés. Connaissant
de maniere précise la teneur en chrome des échantillons, nous pouvons effectuer le traitement
chimique dans la solution d’UG3P. Le comportement des échantillons est exposé dans le paragraphe

suivant.
111.2.3. Comportement de I’acier en milieu UG3P

L’étude du comportement des échantillons en milieu UG3P est mise en ceuvre par mesure du potentiel
d’abandon. La Figure 104 présente I’évolution du potentiel d’abandon prit par les échantillons
lorsqu’ils sont immergés dans la solution d’UG3P. Quelle que soit la température de recuit, le
potentiel d’abandon chute de manicre trés rapide et se stabilise aux alentours de —0,45 V/Ag,AgCl
jusqu’a la fin de I’expérience. La durée du domaine d’activation est d’autant plus courte que la
température de recuit est ¢levée. Elle passe de 4 s pour I’échantillon recuit a 1080°C, a la seconde pour

celui recuit a 1120°C.
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Figure 104. Evolution du potentiel d'abandon des échantillons d’acier 441 avec la durée d’immersion dans la
solution d’UG3P.

Nous ne pousserons pas plus loin les investigations sur le comportement de 1’acier 441 lors du
décapage. Pour poursuivre ces investigations, il serait intéressant d’étudier le comportement
d’échantillons recuits a plus basse température (1000°C) et de suivre de maniere précise les pertes de

masses engendrées par I’immersion en milieu UG3P.
111.2.4. Bilan

L’étude du comportement de la nuance 441 lors du décapage nous a permis d’établir I’existence d’un
lien direct entre température de recuit et comportement de 1’acier dans la solution d’UG3P. Pour une
durée d’oxydation fixe, une hausse de la température de recuit entralne une augmentation de
I’épaisseur de la couche d’oxyde. La croissance de la couche d’oxyde, riche en chrome, a pour
conséquence la formation d’une zone déchromée dans le substrat. Or, il s’avere que 1’acier est d’autant

moins résistant en milieu UG3P que sa teneur en chrome est faible.
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I11.3. Discussion

111.3.1. Séquence de décapage

Pour étudier le décapage d’échantillons oxydés, nous avons fait le choix de nous focaliser uniquement
sur leurs comportements en milieu UG3P (HF-H,0,-F¢’"), aprés traitement au sulfate de sodium. Le
traitement électrolytique au sulfate de sodium est mis en place pour éliminer la chromine, en oxydant
le Cr(Ill) en Cr(VI) selon les réactions V.1 et V.2. Bien que le mécanisme demeure encore méconnu,
ce traitement permet d’éliminer en plus de la chromine, la solution solide (Fe,Cr),0;, et le spinelle
Mn; sCr; 504. Pour Hilden et al., le spinelle MnCr,O4 est mis en solution lors du traitement

¢lectrolytique au sulfate de sodium [102]. Ces auteurs proposent la réaction suivante :
e MnCr,04+ 8 H,O —2HCrO, + MnO, +14H + 11 e [V.6]

L’¢élimination des éventuels résidus d’oxyde et des oxydes insolubles au traitement électrolytique au
sulfate de sodium tel que SiO, [102], est mise en ceuvre par un traitement chimique a I’'UG3P. Cette
solution est composée d’un mélange HF-H,0,-Fe*". Parmi les réactions survenant lors de I’immersion

de I’acier dans cette solution, il convient de citer tout d’abord la réaction des protons sur le métal [20] :
e 2H +Fe—Fe* +H, [V.7]
Mais également celle des ions ferriques sur le métal [20] :
e 2Fe’ +Fe— 3 Fe* [V.8]

En plus de I’attaque directe du métal, il ne faut pas oublier I’action de 1’acide fluorhydrique sur la
silice. Plusieurs auteurs se sont intéressés a 1’attaque de la silice par 1’acide fluorhydrique [103-106].
L’acide fluorhydrique est un acide faible, peu dissocié, il se trouve, en solution, sous la forme d’HF,
H', F, HF, et H,F,. L’action de ces espéces sur la silice peut étre décrite en deux étapes. La premiére
étape constitue la protonation des groupements Si—O—X (avec X = Si ou H) a I’interface silice/solution
selon la réaction :

e Si-O-X +H — Si-O-(H)—X [V.9]

Lors de la seconde étape, les espéces HF, réagissent avec les groupements Si-OH'—X suivant la

réaction :
e Si-O—(H)—X+ HF, — Si-F + HO-X + HF [V.10]

La présence du peroxyde d’hydrogeéne dans la solution d’UG3P, permet d’éviter [’appauvrissement de
la solution en ions Fe*". En effet, H,O, est utilisé pour oxyder les ions F e?" issus de la dissolution du

métal en ions Fe*" selon la réaction [20] :
e H,0,+2Fe* +2H" — 2F¢’" + 2H,0 [V.11]

En résumé, 1’action de I’'UG3P consiste, en une réaction d’oxydoréduction sur le métal de base (fer) et

en une réaction acido-basique sur la silice.
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111.3.2. Tenue de lacier lors du décapage

L’étude de nuances a différentes teneurs en chrome a permis de mettre en évidence 1’effet du chrome
sur le comportement de I’acier dans la solution d’UG3P. Il apparait clairement que le chrome a un
double effet antagoniste sur la tenue de ’acier. Son effet est bénéfique sur la passivation du métal, il
permet le maintien du film passif. Mais il est aussi néfaste sur la vitesse de dissolution de 1’acier, une
fois le film passif détruit. Ces conclusions sont identiques a celles issues de 1’étude de nuances

ferritiques en milieu acide sulfurique [107].

En ce qui concerne les échantillons oxydés, contrairement a certains auteurs [99, 108], nous avons mis
en place un traitement en milieu sulfate de sodium afin d’¢liminer les oxydes de chrome (Cr,Os,
(Fe,Cr),05 et Mn,;sCr;50,). Suite a cette étape, la surface de 1’échantillon posséde des oxydes
résiduels tels que NbMOy et SiO,, ainsi que des protrusions métalliques (c¢f. Chap. IV). Le traitement
en milieu sulfate permet donc de limiter la durée d’immersion dans la solution d’UG3P. L’attaque du
métal de base a lieu lorsque 1’échantillon atteint sa valeur de potentiel d’abandon la plus faible, qui est
dans notre cas de —0,45 V/Ag,AgCl.

Dans la solution d’UG3P, le comportement des échantillons d’acier 441, recuits a différentes
températures, est similaire a celui observé pour les aciers contenant différentes teneurs en chrome. En
mettant en paralléle les évolutions du potentiel d’abandon de 1’acier 441 recuit a 1080 et 1120°C avec
ceux des aciers 15 et 16 % Cr massique, nous constatons des similitudes en ce qui concerne la chute
du potentiel d’abandon. La seule distinction se situe au niveau de la stabilisation du potentiel
d’abandon qui est plus ¢élevée pour I’acier 441. Cette distinction est peut étre liée a la différence de
composition chimique des aciers 15 et 16 % Cr avec la nuance 441. La Figure 105 met en avant la
correspondance constatée, au niveau de potentiel d’abandon, entre la teneur en chrome dans le substrat
et la température de recuit.
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Figure 105. Comparaison de 1’évolution des potentiels d’abandon de 1’acier 441 recuit a différentes températures
et de nuances a différentes teneurs en chrome.
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Pour résumer le comportement de I’acier 441 soumis a la solution d’UG3P apres traitement en milieu
sulfate de sodium, nous devons distinguer deux cas. Le premier, pour les recuits effectués a basse
température (1000°C environ) ; et le second, pour les recuits mis en ceuvre a haute température
(1100°C et plus).

Lors de recuit a haute température, il se forme une couche d’oxyde riche en chrome ainsi qu’un film
de silice a I'interface métal/oxyde. La croissance de cette couche entraine une déchromisation du
substrat. La concentration en chrome a I’interface métal/silice peut chuter jusqu’a 8-10 %, et la zone
déchromée peut atteindre 5 um de profondeur. Le traitement électrolytique au sulfate de sodium
permet I’élimination de la couche d’oxyde de chrome uniquement. Le décapage en milieu UG3P
permet de dissoudre la silice et d’¢liminer les oxydes mineurs ou résiduels par attaque du métal.
L’attaque du métal déchromé entraine I’apparition du faciés de dégradation avec une attaque de
I’ensemble des grains. II en résulte une surface possédant une forte rugosité et une faible brillance.

Lorsque les recuits sont menés a basse température, la couche d’oxyde est moins riche en chrome. En
conséquence la déchromisation du substrat, en termes d’épaisseur de zone déchromée et de
concentration en chrome a I’interface métal/silice, est moins importante. La tenue des échantillons en
milieu UG3P en est améliorée. Les surfaces qui en résultent sont de bien meilleures qualités avec des

rugosités plus faibles et des brillances plus élevées (20 UB).
111.3.3. Comparaison entre les nuances 441 et 439

Les valeurs de brillances des deux nuances 441 et 439 subissent une chute et une stabilisation lorsque
la température de recuit augmente, apres les étapes de recuit et décapage. La chute de brillance
survient a plus basse température pour la nuance 439. Dans ce chapitre, nous venons de relier la chute
de brillance a la déchromisation du substrat. Or, dans le chapitre III, nous avons établi que, pour une
méme température de recuit (1060°C), la cinétique d’oxydation de I’acier 439 est supérieure a celle de
I’acier 441. En conséquence, nous pouvons envisager qu’a température et durée d’oxydation égales, la
déchromisation du substrat sera plus marquée pour 1’acier 439 par rapport a ’acier 441. Cette derniére

remarque reste a vérifier d’un point de vu expérimental.
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IV. Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons étudi¢ les conséquences du décapage sur la qualité de surface du produit
fini. Des échantillons d’acier écroui: 441 et 439 ont été préalablement recuits au FASA. Les
traitements thermiques ont ét¢é mis en ceuvre pour une durée fixe de 45 s et différentes températures de
recuits (980-1150°C).

Dans un premier temps, nous avons caractérisé la surface aprés une séquence de décapage classique.
Cette séquence reproduit le décapage mis en ceuvre sur la ligne industrielle pour I’élimination de la
couche d’oxyde formée lors du recuit de la nuance 441 pendant 45 s a 1070°C. Nous avons mis en
évidence une perte de brillance de 1’échantillon. Cette perte est d’autant plus prononcée que la
température de recuit est élevée. La perte de brillance s’explique par la morphologie I’attaque des
grains. Cette attaque se présente sous la forme d’un nano-feuilletage.

Bien, que ’acier 439 subisse une perte de brillance lorsque la température de recuit augmente, cette
nuance ne pose pas de probléme de qualité contrairement a la nuance 441. A la température a laquelle
est recuite la nuance 439, la brillance aprés décapage est supérieure au seuil de brillance critique

requise industriellement.

L’origine de la dégradation s’explique par I’apparition d’une zone déchromée dans le substrat lors de
la formation de la couche d’oxyde. A 1’aide de nuances a différentes teneurs en chrome, il a pu étre

établi qu’il existait un lien entre la perte de brillance et la déchromisation du substrat.

Nous avons mis en évidence que la perte de brillance de ’acier 441 apres les étapes de recuit et
décapage est due a la croissance de la couche d’oxyde qui entraine la formation d’une zone déchromée
dans le substrat. Cependant, nous n’avons pas établi 1’origine de la morphologie nano-feuilletée des
grains attaqués. En d’autres termes, pourquoi I’attaque du métal déchromé par la solution d’UG3P
entraine 1’attaque des grains sous la forme d’un nano-feuilletage ? Cette morphologie particuliere

demeure inexpliquée.
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CHAPITRE V1. SYNTHESE DES TRAVAUX ET LEVIERS
INDUSTRIELS

Dans ce chapitre, nous présenterons une synthése des travaux menés sur le comportement des aciers
inoxydables ferritiques stabilisés et bistabilisés lors du recuit et du décapage. Dans un second temps,
nous discuterons des leviers industriels a mettre en ceuvre pour maitriser la qualité de surface du

produit fini.
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Chapitre VI. Synthese des travaux et leviers industriels

I. Comportement de ’acier lors du recuit et du
décapage

Pour résumer le comportement des aciers ferritiques inoxydables, nous distinguons les recuits
effectués a basse température (1000°C) et les recuits mis en ceuvre a haute température (1100°C) ; et

cela pour les aciers 441 et 439.

I.1. Cas de P’acier 441

L1.1. Recuit a basse température (1000°C)

Lors du recuit de 1’acier 441 a 1000°C, la couche d’oxyde formée, de fine épaisseur (30 - 40 nm), se
compose principalement de la solution solide (Fe,Cr),O; riche en fer. Des précipités de silice sont
présents au niveau de 1’interface métal/oxyde. De plus, au niveau de cette interface, aucune protrusion
n’est observée. La formation de la couche d’oxyde entraine la présence d’une zone déchromée peu
profonde dans le métal sous-jacent. Lors du décapage, le traitement électrolytique en milicu sulfate de
sodium permet d’¢liminer (Fe,Cr),0s. Le traitement par voie chimique a I’'UG3P entraine 1’attaque des
précipités de silice et du métal au niveau de la zone faiblement déchromée. Il en résulte une surface ou

seulement peu de grains sont attaqués. La brillance de I’échantillon est alors élevée.
L.1.2. Recuit a haute température (1100°C)

Pour les recuits a haute température, le comportement de I’acier lors du recuit et du décapage est
sensiblement différent. Un scénario possible de ce comportement est présenté sur la Figure 106. Le
métal écroui est recristallis€ par un recuit haute température de 45 s, sous atmosphére oxydante.
Initialement, il se forme une couche d’oxyde tres riche en fer. Le front d’oxydation a I’interface
métal/oxyde est ondulé (Figure 106 (b)). Pour cette température de recuit, la couche d’oxyde est en
compression et le métal flue. La combinaison de ces propriétés mécaniques du métal et de 1’oxyde
entraine I’apparition d’un gradient de pression hydrostatique dans la couche d’oxyde. Ce gradient de
pression favorise la diffusion de ’oxygene vers le bas de I’ondulation, permettant la formation de la
silice a cet endroit précis (Figures 106 (b) et (c)). L’augmentation de la durée d’oxydation se traduit
par la croissance latérale de la silice et par une évolution de la composition de la couche d’oxyde
(Figures 106 (c) et (d)). La couche d’oxyde s’enrichit en chrome, de plus, il y a croissance de deux
oxydes, NbMO, (M = Ti ou Nb) a I'interface métal/oxyde et Mn, sCr; 5O, en surface. En fin de recuit,
la couche d’oxyde est duplex, avec dans la partie externe la présence du spinelle Mn; sCr; 50,, et dans
la partie interne la présence de la solution solide (Fe,Cr),0; riche en chrome (Figure 106 (d)). La
formation de la couche d’oxyde riche en chrome entraine I’apparition d’une zone déchromée dans le
métal. A la différence des recuits menés a basse température, la concentration en chrome a 1’interface

métal/silice est plus faible et la zone déchromée est plus épaisse.

Le décapage de la couche d’oxyde par voie électrolytique en milieu sulfate de sodium entraine
I’¢limination de (Fe,Cr),O; riche en chrome et de Mn,;sCr; 5O, (Figure 106 (e)). Le traitement
chimique dans la solution d’UG3P permet d’attaquer la silice ainsi que le métal de base. Suite a ce
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traitement, la totalité des grains de la surface est attaquée. Les grains du métal possédent alors une
morphologie nano-feuilletée (Figure 106 (f)). La rugosité a 1’échelle du grain liée a cette morphologie
particulieére entraine une réflexion de la lumiére suivant différentes directions et donc une perte de

brillance de ’acier.

HT

Métal - 441 |

Zone déchromée

Métal- 441  Si0;
(a) (b)

Mn, sCr; 50,
Décapage
Na,S0,

Nano-feuilletage

(d)

Figure 106. Scénario du comportement de 'acier 441 lors du recuit haute température (b, ¢, d) et du décapage (e,

).

1.2. Cas de ’acier 439

Le comportement de 1’acier 439 se différencie de 1’acier 441 sur plusieurs points. Tout d’abord, la
cinétique d’oxydation de I’acier 439 est plus élevée. La couche d’oxyde formée sur 1’acier 439 sera
plus enrichie en chrome que sur I’acier 441, a durée d’oxydation équivalente. Au niveau de I’interface
métal/oxyde, des protrusions sont observées, aprés oxydation au FASA, aussi bien pour les basses que
pour les hautes températures (2 1000 et 1100°C).

Compte tenu de D’enrichissement plus précoce de la couche d’oxyde en chrome, nous pouvons
envisager que la déchromisation du métal sur I’acier 439 sera plus importante que sur 1’acier 441.
Cette hypothése explique pourquoi, la chute de brillance de 1’acier 439 est mise en évidence pour des

températures de recuit plus basses.

I.3. Lien entre les protrusions et la dégradation de surface

Au cours de ces travaux, nous n’avons pas mis en €vidence de lien direct entre les protrusions et la
dégradation de ’acier. Cependant, nous avons établi que la température de recuit a une influence sur la
dégradation de 1’acier, mais aussi sur la formation des protrusions. La dégradation provient de la

déchromisation du métal (¢f. Chap. V) ; et la formation des protrusions, de la précipitation de la silice
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(cf. Chap. IV). Est-il possible d’envisager que les protrusions aient une quelconque influence sur la

déchromisation du substrat et donc sur la dégradation de 1’acier ?

Il est difficile de répondre a cette question. Toutefois, un point particulier semble relier ces deux
phénomeénes : la présence de silice a I’interface métal/oxyde. Il est admis dans la littérature que la
couche de silice formée a I’interface métal/oxyde agit comme une barri¢re de diffusion des cations
métalliques, entrainant ainsi une diminution de la cinétique d’oxydation [1]. D’ailleurs, nous avons
verifié cet effet sur les gains de masse mesurés lors de 1’oxydation entre 60 et 250 s de coulées de
laboratoire Fe-18Cr, contenant différentes teneurs en silicium (0,3 et 0,6 % massique). Pour une durée
de 60 s, les gains de masse des deux aciers sont relativement proches (c¢f: Chap. III-11.2), lorsque la
durée augmente, le gain de masse est d’autant plus important que la teneur en silicium est faible.
Toutefois, nous devons rester prudents, car nous n’avons pas de données sur les gains de masse pour

des durées d’oxydation inférieures a 60 s c'est-a-dire, proches des recuits industriels.

Pour des oxydations de courtes durées, au niveau de I’interface métal/oxyde, la silice ne forme pas une
couche continue et des protrusions métalliques localisées dans la couche d’oxyde sont présentes. Nous
pouvons émettre 1’hypothése suivante : la présence de protrusions permet d’augmenter la surface de
contact entre le métal et 1’oxyde, ce qui facilite ainsi la déchromisation du substrat. Cette hypothése
s’appuie sur une étude menée pour le recuit industriel de ’acier austénitique 304. Cette étude montre
qu’une augmentation de la teneur en silicium entraine une déchromisation plus importante du métal
[101].
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II. Leviers industriels

Comment limiter la perte de brillance de I’acier apres les étapes de recuit et décapage ? Dans ce
paragraphe, nous nous proposons de discuter des possibilités dont nous disposons pour maitriser les
propriétés esthétiques de I’acier (limiter la perte de brillance). Suite aux travaux menés au cours de
cette these, il apparait que maintenir une brillance élevée aprés décapage nécessite de limiter la
déchromisation du métal sous-jacent a la couche d’oxyde. Pour cela, nous pouvons jouer sur les
paramétres du recuit, ou sur la composition de I’acier. L’influence de ces paramétres est discutée dans

la suite de cette partie.
II.1. Parametres du recuit de type industriel

I1.1.1. Température du recuit

Nous avons établi que, dans les conditions du recuit industriel, la température influait sur la
déchromisation du métal et en conséquence, sur la brillance du produit fini. Plus la température de
recuit est élevée et plus la brillance de I’acier est faible. Cette remarque n’est valable que pour des
températures inférieures a 1080°C pour I’acier 441, et a 1040°C pour I’acier 439. En effet, au-dela de
ces températures, les brillances se stabilisent aux alentours de valeurs faibles, comprises entre 5 et 7
UB. A la température de recuit industriel de ’acier 441, la brillance est inférieure a la valeur critique
(20 UB), ce qui n’est pas le cas de 1’acier 439. L’acier 441 est recuit a 1070°C alors que, 1’acier 439,
n’est recuit qu’a 980°C. Une diminution de la température de recuit de I’acier 441 n’est cependant pas
envisageable d’un point de vue industriel. La température de 1070°C est imposée par des criteres

purement métallurgiques : taille de grain, précipitation dans 1’acier...
11.1.2. Atmosphére du recuit

Nous avons vu que 1I’atmosphére pouvait avoir une influence sur la composition de la couche d’oxyde
et plus particulierement sur 1’enrichissement en chrome de la solution solide (Fe,Cr),Os. Les travaux
menés au FTC ont montré qu’a durée et température égales, la présence de vapeur d’eau dans
I’atmosphére (O,/H,0O/CO,/N, ou H,O/N,) entraine la formation d’une couche d’oxyde riche en fer.
Alors que, pour I’atmospheére séche (O,/Ny), la couche d’oxyde est riche en chrome. Ces remarques ne
sont valables que pour les plus courtes durées d’oxydation (30-45 s). Ces observations laissent penser
que pour limiter la déchromisation du métal, il suffit d’augmenter la teneur en vapeur d’eau dans
I’atmospheére. Cette remarque est a relativiser, car, au FASA, aucun test n’a été effectué¢ sur 1’effet de
I’atmospheére, dans le but de confirmer que la couche d’oxyde est plus riche en fer lorsque la vapeur
d’eau est présente. De plus, nous n’avons pas étudi¢ I’influence du taux d’aération sur la composition
de la couche d’oxyde et sur la déchromisation du métal. Le taux d’aération permet de faire varier la
composition de I’atmosphére en modifiant le rapport O,/H,O. Une diminution du taux d’aération, fixé
a 1,2 pour ces travaux, permettrait d’augmenter la teneur en vapeur d’eau dans I’atmospheére au
détriment du dioxygeéne (cf- Chap. [-11.2.1). Cependant, faire varier le taux d’aération ne nous offre que
peu de possibilités, car celui-ci doit toujours étre strictement supérieur a un, afin d’éviter la présence

de monoxyde de carbone.
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I1.2. Composition de ’acier

Plusieurs possibilités s’offrent a nous pour jouer sur la composition de ’acier. Nous pouvons

envisager de faire varier soit la teneur en chrome, soit la teneur en silicium.
11.2.1. Teneur en chrome

Nous avons mis en évidence que la formation de la couche d’oxyde entraine 1’apparition d’une zone
déchromée dans le métal. Cette zone déchromée est responsable de la mauvaise tenue de 1’acier en
milieu UG3P. Il est donc nécessaire que la teneur en chrome reste suffisamment élevée dans la partie
déchromée du métal pour assurer une bonne tenue de 1’acier lors du décapage. Une augmentation de la
teneur en chrome dans I’acier permettrait de maintenir une teneur en chrome suffisamment élevée, au

niveau de I’interface métal/silice, malgré la déchromisation du métal.

Cette possibilité reste a discuter en termes de colits de production de la nuance. La seconde possibilité

consiste a faire varier la teneur en silicium.
I1.2.2. Teneur en silicium

En considérant que dans les conditions du recuit industriel, I’interface métal/oxyde est composée
d’une couche discontinue de silice et de protrusions, nous pouvons envisager que pour une méme
température et une méme durée d’oxydation, plus la teneur en silicium est élevée, et plus les
protrusions se trouvent a un stade avancé. Si nous supposons que notre hypothése émise, concernant
un lien éventuel entre les protrusions et la déchromisation du métal, est vérifiée. Alors, une diminution
de la teneur en silicium dans 1’acier permettrait d’améliorer la brillance en limitant la déchromisation
du métal. Ce scénario, sur ’effet du silicium, est illustré par la Figure 107. Nous devons fortement
insister sur le caractere hypothétique de ce scénario, qui pour 1’heure n’a pas été vérifié.

Tt-

Zone déchromée

(a)

Figure 107. Scénario possible de I'effet du silicium sur I’interface métal/oxyde formé a température et durée
d’oxydation égales. Acier a faible teneur en silicium en (a), et a forte teneur en silicium en (b).
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II1. Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons fait le point sur le mécanisme survenant lors du recuit et du décapage qui
conduisent a une perte de brillance de 1’acier. Plusieurs leviers industriels ont été proposés avec pour
objectif de maitriser la qualité de ’acier. Ces leviers : composition de I’atmosphere, diminution de la

teneur en silicium ne restent que des hypothéses qui mériteraient d’étre approfondies.
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CONCLUSION GENERALE ET PERSPECTIVES

Ces travaux de thése menés au laboratoire SIMaP a Grenoble en collaboration avec le centre de
recherche d’Aperam a Isbergues ont été consacrés a 1’étude du comportement d’aciers inoxydables
ferritiques stabilisés ou bistabilisés lors du procédé de fabrication. Nous nous sommes intéressés aux
étapes de recuit et de décapage mises en ceuvre aprés le laminage a froid. Contrairement a la plupart
des études menées sur ’oxydation a haute température des aciers, il ne s’agissait pas d’¢tudier la
durabilité de ces matériaux dans leurs environnements d’utilisation, mais d’optimiser leur fabrication
sur la ligne industrielle. L’optimisation des étapes de recuit et de décapage est indispensable pour
maitriser la qualit¢é de surface du produit fini. Dans cette thése, nous nous sommes attachés a
comprendre quelles étaient les conséquences du recuit et du décapage sur la qualité de surface des

aciers inoxydables ferritiques.

Ces travaux nous ont permis d’avancer sur des points techniques et scientifiques aussi bien au

laboratoire SIMaP qu’au centre de recherche d’Aperam.

Concernant les points techniques chez Aperam, nous pouvons mentionner qu’au cours de cette thése,
nous avons notamment optimisé un four a lampe (FASA) dans les conditions du recuit industriel. Il
nous a été possible, a 1’aide de ce four, de reproduire les vitesses de montée en température de I’acier
sur la ligne industrielle, ce qui constitue une avancée considérable. Au laboratoire SIMaP, en lien avec
le CMTC'", I’innovation technique principale de ce travail de thése correspond sans doute a la
possibilit¢ nouvelle d’effectuer des reconstructions tridimensionnelles de I’interface métal/oxyde
d’aciers oxydés. Ces reconstructions ont été rendues possibles par la maitrise d’un nouveau
microscope électronique a balayage équipé d’une colonne a effet de champ, couplé a une sonde

ionique focalisée.

En termes de résultats scientifiques, ces travaux ont permis pour Aperam, de compléter la base de
connaissances du comportement des aciers inoxydables ferritiques stabilisés lors du recuit oxydant et
lors du décapage. Ainsi, nous avons déterminé 1’origine de la dégradation de la qualité de surface et
proposé une série de leviers industriels afin d’éviter ce phénoméne. Ces propositions devront
cependant étre validées par des travaux futurs que nous mentionnerons par la suite. Pour le laboratoire
SIMaP, en ce qui concerne les résultats scientifiques, nous avons approfondi les connaissances déja
acquises sur I’oxydation des aciers inoxydables ferritiques lors de théses antérieures, en nous
intéressant aux trés courtes durées d’oxydation, et a ’influence des stabilisants : titane et niobium.
D’autre part, nous avons étudié la morphologie originale de I’interface métal/oxyde formée dans les
conditions du recuit industriel. Cette morphologie se caractérise par la présence de protrusions
métalliques localisées dans la couche d’oxyde riche en chrome. Pour I’étude de ce phénomeéne, nous

avons initi¢ au sein du laboratoire, une collaboration avec les mécaniciens spécialistes des interfaces.

'> Consortium des Moyens Technologiques Communs
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L’objectif est ici, par des calculs numériques et la modé¢lisation, d’appuyer nos observations

expérimentales, et de proposer un mécanisme de formation des protrusions.

A P’issue de cette thése, plusieurs points pourraient étre approfondis et complétés. Tout d’abord, nous
avons mis en évidence que la perte de qualité de surface de 1’acier était liée a une morphologie nano-
feuilletée des grains du métal qui entraine une rugosité. Des questions demeurent sur cette
morphologie. Nous avons établi que la déchromisation du substrat, lors de I’immersion de

I’¢échantillon en milieu UG3P, est a I’origine de cette morphologie.

De plus, pour I’étude du décapage, nous nous sommes focalisés sur le comportement d’aciers a
différentes teneurs en chrome dans la solution d’UG3P. Il pourrait étre judicieux de compléter ces

travaux en étudiant le comportement de ces mémes aciers, en milieu acide sulfurique.

Enfin, I’hypothése émise sur le lien entre la formation des protrusions et la déchromisation du métal
reste a valider. Pour cela, une investigation de I’effet du silicium pourrait étre menée pour les courtes
durées d’oxydation. Il s’agirait d’étudier des aciers ferritiques a différentes teneurs en silicium et de
caractériser apres des recuits de type industriel, la croissance de la couche de silice a I’interface
métal/oxyde. Deux techniques, a disposition au laboratoire SIMaP, pourraient étre mises en ceuvre

pour cette étude : la photoélectrochimie et de la reconstruction tridimensionnelle par MEB-FEG/FIB.
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A. Cycle thermique au FASA

Les cycles thermiques mis en ceuvre au FASA se composent de quatre segments de montée en
température et un dernier segment pour la redescente a température ambiante. Le Tableau 18 répertorie

les températures de consigne et les vitesses de montée en température pour les recuits de 1’acier 439 a
980, 1070 et 1115°C.

Tableau 18. Températures de consigne et vitesses de montée en température pour les recuits de 1’acier 439 a
980, 1070 et 1115°C.

Recuit a 980°C Recuit a 1070°C Recuit a 1115°C
Temps (s) | Température Vitesse Température Vitesse Température Vitesse
°C) (°C.s™) °C) (°C:s™) °O) (°C.s™)
0 20 - 20 - 20 -
20 540 26 600 29 630 30,5
30 740 20 810 21 855 22,5
41 930 17,3 1010 18,2 1060 18,6
45 975 11,25 1070 15 1130 17,5
46 20 - 20 - 20 -

Les évolutions de la température en fonction du temps, pour ces différents cycles, sont reportées sur
les Figures 108, 109 et 110. La température mesurée en début de recuit correspond a la température de
I’échantillon placé dans le four, avant le démarrage des lampes IR, soit 80°C (température du caisson
chauffant).
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Figure 108. Température d'un échantillon d'acier 439 recuit au FASA a 980°C.
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Figure 109. Température d'un échantillon d'acier 439 recuit au FASA a 1070°C.
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Figure 110. Température d'un échantillon d'acier 439 recuit au FASA a 1115°C.
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B. Calculd’ quivalence : gain de masse - paisseur

Pour déterminer 1’épaisseur de la couche d’oxyde a partir de la valeur du gain de masse, nous
considérons que cette couche est composée d’un seul oxyde, la chromine dans le cas présent. La

formation de la chromine s’écrit suivant la réaction :
o 2Cr+3/2 02—)Cf203 [Bl]

L’¢épaisseur de la couche de chromine e(Cr,0;) est déterminée a 1’aide de 1’expression :

m(Cr,03)

e ¢e(Cr03) = A.p(Cry03)

[B.2]
Dans cette expression, m(Cr,0j3) représente la masse de la chromine, p(Cr,0;), sa masse volumique et

A, I’aire de 1’échantillon.

Le gain de masse mesur¢ (4m/A) engendré par la formation de la chromine correspond a
I’incorporation de I’oxygeéne dans 1’oxyde. Nous pouvons donc écrire :
Am m(0;) _ n(03).M(03)

* 72T T4 T A [B.3]

Dans cette expression, seul le nombre de moles de dioxygéne 1n(0,) est inconnu. Or d’apreés 1’équation

de formation de la chromine, nous en déduisons :
3
o n(Oz) = E.n(Cr203) [B4]

En remplacant I’expression B.4 dans 1’expression B.3, il vient :

. Am — 3.n(Cr,03).M(0;) [BS]
A 2.A

Le gain de masse peut étre exprimé en fonction de la masse de chromine nous obtenons :

Am _ 3.m(Cr,03).M(03)
® AT T M(cro0pa [B.6]

Nous pouvons ainsi combiner les expressions B.2 et B.6, nous obtenons alors :

M(CTZ 03)

Am 2
o elln0s) = 3 oMoy

[B.7]
A partir du gain de masse mesuré, nous avons acces a I’épaisseur théorique de la couche de chromine.
De la méme maniére, nous pouvons calculer 1’épaisseur de la couche d’oxyde en considérant que seule
de I’hématite (e(Fe,0;)) se forme suivant I’expression B.7. Il suffit de remplacer la masse molaire et la
masse volumique par les grandeurs désirées. En généralisant, I’épaisseur de la couche d’oxyde

(e(oxyde)) en fonction du gain de masse s’écrit :

A
e e(oxyde) = Tm.Koxyde [B.8]
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Dans I’expression B.8, K, représente une constante qui dépend de 1’oxyde considéré. Pour la
34

chromine et I’hématite, nous obtenons les valeurs suivantes :

o Kcro, = 0,608 cm3. g7 [B.9]
o Kpe,0, = 0,632cm?. g7t [B.10]

A partir de ces valeurs de constante, nous pouvons tracer I’évolution de 1’épaisseur de la couche
d’oxyde pour des gains de masse compris entre 0 et 200 ug.cm ° (Figure 111). Ce graphique nous
permet d’avoir une estimation de I’épaisseur de la couche d’oxyde, a partir de la mesure d’un gain de
masse. Les épaisseurs calculées en considérant uniquement I’hématite d’une part, et uniquement la

chromine d’autre part, sont relativement proches.

I e
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Figure 111. Evolution de I'épaisseur de la couche d'oxyde en fonction du gain de masse.
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C. Pertedemasseli e 1" vaporation dela chromine

Nous présentons dans cette annexe les calculs de pertes de masses maximales liées a I’évaporation de
la chromine sous la forme de CrO; (g). Pour cela nous déterminons le flux maximal, notée F (en
mg.cm™.s™), d’évaporation de CrOs (g) & 1’aide de la formule C.1 provenant de la méthode d’effusion
de Knudsen [72]. L’expression de flux maximal s’écrit :

_ M(Cro3)
o Fy=P. /MIR‘T [C.1]

Dans cette expression, P représente la pression d’équilibre en Pa, M(Cr03), la masse molaire de

I’espéce volatile CrOs soit 0,1 kg.mol™' R, la constante des gaz parfaits et 7, la température 1333 K.
Aprés applications numériques, il vient : Fx = 4,43.10* mg.cm >.s™'. A partir du flux maximal, nous
pouvons déterminons la masse maximale formée de CrO; par unité d’aire (m(Cr03)/A), pour chaque

durée d’oxydation (t,,), par la relation suivante :

m(Cr0s) _

09 _ [ty [C2]

En considérant la formation de CrOjs selon la réaction :

o 5 Cr0;(s)+% 0, (g)=CrOs (g) [C.3]
Nous en déduisons ainsi que :

o n(Cry05) = % n(Cros) [C.4]

Il est alors possible d’exprimer la masse maximale de Cr,O; par unité d’aire (m(Cr,03)/A)

s’évaporant lors de I’oxydation :

m(CT203) _ 1 M(CT203) m(CT03)
A T2 T M(cros) A

[C.5]
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Lors de I’élaboration des aciers plats inoxydables, un recuit haute température de courte durée (60 s
environ), sous atmosphére oxydante (O,/H,O/CO,/N;) est mis en place aprés laminage a froid. Ce
recuit entraine la formation d’une couche d’oxyde de faible épaisseur qui est ¢liminée par un
décapage. Ces étapes de recuit et décapage peuvent entrainer une perte de qualité du produit fini, se
traduisant par une perte de brillance. L’acier bistabilisé Ti, Nb (AISI 441) est sensible a la dégradation
de surface. L objectif de la thése est d’identifier les phénomenes a 1’origine de la perte de brillance.
Les travaux menés consistent a ¢tudier les couches d’oxyde et le comportement de 1’acier lors du
décapage. Une morphologie originale de I’interface interne avec la présence de protrusions métalliques
a ¢té observée. L’étude des protrusions par la microscopie électronique a balayage couplée a une
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formation. Ce mécanisme s’appuie sur la précipitation de la silice qui semble également étre un
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During the industrial processing line of stainless steel flat products, a short annealing (60 s) at high
temperature in a gas furnace-oxidizing atmosphere (O,/H,O/CO,/N,) takes place after cold rolling.
This annealing leads to the formation of a thin oxide film which is then removed by a pickling step at
the end of the process. The annealing and pickling stages may cause a loss of gloss, resulting in a loss
of product quality. The steel bistabilizied Ti, Nb (AISI 441) is sensitive to this surface degradation.
The aim of this thesis is to identify the phenomena leading to the loss of gloss. Our work consists in
studying the oxide layers and the behavior of steel during pickling. A peculiar morphology of the
internal interface with the presence of metallic protrusions was observed. The protrusions
investigation using a scanning electron microscopy coupled with a focused ion beam: MEB-FEG/FIB,
allowed us to propose a mechanism of their formation. This mechanism is based on the precipitation
of silica which also appears to be a key point to understand the surface degradation. A link between
the loss of gloss and the chromium content in the substrate was established and the chromium
depletion related to the annealing is likely to be facilitated by protrusions.
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