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Résumeé

Optimisation d’interconnecteurs métalliques pour laproduction d’hydrogene par
électrolyse de la vapeur d’eau a haute température&{yHT)

La technologie de I'électrolyse de la vapeur d'@hbaute température (EVHT) est une
solution alternative a la production d’hydrogéne. frincipe est inversé a celui d’'une pile a
combustible de type SOFC : on utilise la vapeund’et de I'électricité afin de produire de
I’hydrogene. Une difficulté technique majeure repssir la mise au point d’interconnecteurs
fonctionnant efficacement sur le long terme. Suplien électrique, l'interconnecteur doit
présenter une valeur de résistance de contact laattagles la plus faible possible, car elle
affecte directement le rendement de conversiortréldimique (eau en hydrogene) et peut
pénaliser le procédé. Il ne doit donc pas présemtercinétique d’oxydation élevée ni former
des oxydes isolants électriquement. Sur le plamicfuie, I'interconnecteur doit étre résistant
a l'oxydation sous atmosphére riche en oxygéne afdtxle et riche en vapeur d’eau coté
cathode. De plus, le probléme de la volatilisaties oxydes de chrome, qui peuvent diffuser
et empoisonner les électrodes, déterminant airesréatuction de I'activité électrochimique et
des performances du « stack » sur des longuessddeéonctionnement, doit étre réduit. La
température de fonctionnement comprise entre 7009@D°C permet Iutilisation
d’interconnecteurs métalliques, qui présentent héage d’'une mise en ceuvre plus facile et
d’un co0t plus faible par rapport aux interconnecdecéramiques.

Dans cette étude, deux matériaux ont été testégrmnqgu’interconnecteurs pour les
systemes EVHT : un acier ferritique chromino-formé#1X et un alliage Fe-Ni-Co ne
contenant pas de chrome. Le comportement envecsrtasion a haute température et la
conductivité électriqgue des deux alliages ont e#mu&s a 800°C sous un meélange 95%0
5%H,0O, pour le c6té anodique, et 10%8D%H,0, pour le cbété cathodique. Pour I'alliage
K41X, l'effet de I'état initial de la surface deshantillons sur la nature des oxydes formés a
haute température sous mélangeHiO a été pris en compte, a travers une comparaisen d
alliages bruts de laminage avec des surfaces pailiesr. L'effet d’'une pré-oxydation de
courte durée a 800°C sur le comportement & haotpéeture de l'alliage K41X brut de
réception sous atmospherg-H,O a également été évalué. Mais, le travail le phiginal de
cette étude a consisté a effectuer des essais dpiaga a I'or et des marquages isotopiques
sous mélange #PO-H,**0, HD,O et D-H,O. Ces tests ont permis d'étudier les
mécanismes responsables de la croissance de laecdacorrosion de I'alliage K41X brut de
réception et poli miroir a 800°C sous atmosphesdHbO et d’évaluer le réle de la vapeur
d’eau et de I'hydrogene dans le mécanisme d’oxgdati

Mots clés: vapeur d’eau, électrolyse de la vapeéigau a haute température,
interconnecteurs métalliques, corrosion haute teatpee, ASR, marquage isotopique



Abstract

Optimisation of metallic interconnects for hydrogenproduction by high temperature
water vapour electrolysis (HTVE)

The high temperature water vapour electrolysis reff@ promising method for highly
efficient hydrogen production. It works as an irseesolid oxide fuel cell, using water vapour
and electricity in order to produce hydrogen. A onaechnical difficulty related to high
temperature water vapour electrolysis (HTVE) is dewelopment of interconnects working
efficiently on a long period. From the electricalirgoof view, the interconnect must have a
low contact resistance with the electrodes. Indeedijrectly affects the electrochemical
conversion efficiency (water into hydrogen) andah penalize the process. The interconnect
must present a slow oxidation kinetics and formless as possible electrical insulating
oxides. From the chemical point of view, the intgmgect has to be resistant against oxidation
in an oxygen rich atmosphere (anode side) and wafaour rich atmosphere (cathode side).
Moreover, the problem of the volatility of chromiumwide species, which might migrate and
poison the electrodes, leading to a decrease indhextrochemical activity and degradation
of stack performance, over long-term operation,dee¢o be reduced. The operating
temperature between 700°C and 900°C allows theofiggetallic interconnects, which have
higher electrical and thermal conductivities, eask@ping and lower cost, with respect to the
ceramic materials.

In this study, two materials were tested as intemeots for the HTVE systems: a ferritic
chromia-forming alloy, the K41X, and a Fe-Ni-Coogll which does not contain chromium.
High temperature corrosion behaviour and electrecaiductivity were tested in both anode
(95%O-5%H,0) and cathode (10%+90%H,0O) atmospheres at 800°C. Moreover, for the
K41X alloy, the effect of the initial surface statbthe samples on the chemical nature of the
oxides formed at 800°C inH,O atmosphere was evaluated, by comparing as retaive
mirror polished surfaces. The effect of a shomntexir preoxidation at 800°C on the high
temperature behaviour of the K41X as received samplH-H,O atmosphere was tested.
The most original part of this study consistedhia investigation of the oxidation mechanisms
of both as received and mirror polished K41X sam@e800°C in BH,O atmosphere by
means of marking experiments using Au and isotqpes0-H,'®0O mixture). Moreover,
marking tests using +D,0 and B-H,O were carried out, in order to further investigtte
role of hydrogen and water vapour in the oxidatieechanism.

Key words : water vapour, high temperature watepoua electrolysis, metallic
interconnect, high temperature corrosion, ASR, imagrkexperiments
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Introduction

Introduction

Dans le contexte actuel, 90% de la consommationdiatinen énergie est basé sur des
ressources non renouvelables, telles que le péteotdarbon ou le gaz naturel. Ces énergies
fossiles ne sont pas inépuisables et leur utibsata des conséquences néfastes sur
I'environnement. Afin de limiter ces deux problemiesdéveloppement de nouvelles sources
d’énergie s’avere nécessaire. Dans ce contextgrbigene a été identifié comme le vecteur
énergétique du futur. Parmi les voies de productityydrogéne, I'électrolyse de la vapeur
d’eau a haute température (EVHT) représente leéd@de plus intéressant, a la fois en
termes de rendement et de codts. Le principe deidmmement d’'une cellule EVHT est
linverse de celui d’'une pile & combustible a oxysidide. Dans le cas de la technologie
EVHT, il y a réduction de I'eau en hydrogene duécéathodique et oxydation des ions
oxygene du cbté anodique. L'électrolyse nécessite amurce primaire d’énergie électrique
pour fonctionner. Dans le cas de I'électrolyseadeabpeur d’eau a haute température, I'apport
en électricité et en chaleur est garanti par leplame de I'électrolyseur avec un réacteur
nucléaire.

Une seule cellule pour I'électrolyse ne peut pas étilisée toute seule, elle ne produirait
pas assez d’hydrogéne. Pour augmenter le rendesnet@rme de production d’hydrogéne,
plusieurs cellules sont superposées les unes suauliges, en formant un dispositif appelé
« stack ». Dans un stack, les cellules sont sépgareune piece nommée « interconnecteur »,
qui relie la cathode d'une cellule a l'anode de siaivante. Sur le plan électrique,
l'interconnecteur doit présenter une valeur destasce de contact aux électrodes la plus
faible possible, car elle affecte directement ledement de la conversion électrochimique
(eau en hydrogene) et peut pénaliser le procédé Hoit donc pas présenter une cinétique
d’'oxydation élevée, ni former des oxydes isolariectéquement. Sur le plan chimique,
I'interconnecteur doit étre résistant a I'oxydatisous atmospheére riche en oxygéne coté
anode et riche en vapeur d’'eau c6té cathode. D= plme doit pas émettre de composés
susceptibles de polluer les électrodes (espécesméms notamment).

La température visée actuellement pour le fonctiorerg des systemes EVHT (800°C)
permet l'utilisation des matériaux métalliques emtt qu’interconnecteurs. Les alliages
chromino-formeurs s’averent étre parmi les meiecandidats, car ils représentent un bon
compromis entre la résistance a la corrosion ebfaluctivité électrique. Un des problemes
majeurs liés a leur utilisation est le phénomengvaboration des especes chromées, qui
augmente en présence de vapeur d’eau dans l'atéresjle réaction. Afin de limiter ce
probleme, de nouveaux alliages basés sur le sydteani-Co, ne contenant pas de chrome
ou en le contenant en faible quantité, sont déyeset testés depuis quelques années, dans la
technologie des piles a combustibles a oxyde s¢@8@#-C).

Dans la technologie EVHT, une difficulté majeurgpage donc sur la mise au point
d’interconnecteurs métalliques fonctionnant efferaent sur le long terme (environ 40000
heures, qui représente la durée de vie prévue ljEectrolyseur). Cette problématique fait
I'objet du projet ANR ICARE 08-PANH-009 (InterCorcteurs en Alliage REvVétu), dont le
Laboratoire Interdisciplinaire Carnot de Bourgogst partenaire et qui a cofinancé avec le
Conseil Régional de Bourgogne ce travail de thBs@s le cadre de ce projet, deux alliages
ont été choisis et testés afin de développer descoinnecteurs facilement utilisables lors de
la fabrication a I'échelle industrielle de I'élemtyseur. Il s’agit de l'alliage commercial
ferritique chromino-formeur K41X et d’'un alliage-Re-Co ne contenant pas de chrome. La
tenue a la corrosion et la conductivité électriges deux matériaux ont été testées a 800°C
dans les deux atmosphéres représentatives detd@dseur : 95%@5%H,O pour le coté
anodique et 10%#H90%H0 pour le c6té cathodique. Des traitements de cmirfant
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également été mis au point et évalués, dans leseméanditions, mais les résultats ne seront
pas présentés dans ce manuscrit pour des raisaosfigentialite.

Le projet ICARE est coordonné par le Commissaridergie Atomique et aux Energies
Alternatives (CEA) de Grenoble (responsable ausdadmise au point des revétements par
sérigraphie et des tests des stacks). Les autreshpaies sont Aperam Isbergues (responsable
de la fabrication et de la fourniture de I'alliad1X), Aperam Imphy (responsable de la
fabrication et de la fourniture de I'alliage Fe-8le), PVDco Baccarat (responsable de la mise
au point des dépots réalisés par technique PVD)aberatoire SIMaP/ Grenoble INP
(responsable de I'évaluation de la tenue enveroiesion des matériaux sous atmospheéere
0O,-H,0) et le CEA de Saclay (responsable de I'évaluates propriétés électriques des
matériaux bruts de réception et revétus sous atreospgh-H,O). Le rdle du Laboratoire
Interdisciplinaire Carnot de Bourgogne a été d'égala tenue a la corrosion des matériaux
sous atmospheéreHH,O et leurs propriétés électriques sous atmosphetid,O. Afin de
vérifier la reproductibilité des résultats obteraus SIMaP/ Grenoble INP et au CEA de
Saclay, la tenue envers la corrosion des matérsaxs atmosphere ,@,0 et leur
conductivité électrique sous atmosphéereH4O, ont également été testés, pour des durées
d’exposition de 100 heures.

Dans ce manuscrit de thése, le comportement desalleages, K41X et Fe-Ni-Co, a I'état
brut de réception, dans les deux atmosphéres myedves de I'électrolyseur, sera présenté.
De plus, pour l'alliage K41X, nous avons étudi@flience de I'état de surface sur la nature
chimique des oxydes formés sous atmosphere catlodimélange KHH,O) et les
mécanismes d’oxydation responsables de la croissaeda couche de corrosion sous cette
atmosphere.

Dans le chapitre |, sont exposés le contexte gEmkral’étude et les propriétés des
matériaux choisis, du point de vue de la tenue@teosion et de la conductivité électrique.
Les effets de la vapeur d’eau et de I'hydrogeneleswwomportement de ces matériaux sont
également présentés.

Le chapitre Il décrit les alliages étudiés et diétdes techniques expérimentales utilisées
pour leur évaluation et caractérisation.

Le chapitre lll illustre les résultats obtenus pbacier ferritique chromino-formeur K41X
dans les deux atmospheres représentatives detiaieseur.

L’influence de I'état initial de surface de l'alja K41X sur son comportement sous
atmospheére HH,0 a été évaluée. Ces résultats sont exposés delmagdire 1V.

Dans le chapitre V, nous nous sommes intéressés maézanismes d’oxydation
responsables de la croissance des couches d’oxgdeuéface de I'acier K41X a 800°C sous
mélange HH,0. Des essais de marquage a I'or et de marquagmigoe sous H°0/H,*0
ont été réalisés. Des tests de marquage isotomque H/D,O et D/H,O ont permis
d’évaluer le réle de la vapeur d’eau et de I'hydnog dans le mécanisme d’oxydation.

Dans le chapitre VI, sont présentés les résultaisnab pour I'alliage Fe-Ni-Co a 800°C
dans les deux atmosphéresy-HpO et Q-H,O. La tenue a la corrosion et la conductivité
électrique de I'alliage a I'état brut de réceptmn été évaluées.

En conclusion, seront présentées une synthesésidsats et les perspectives de ce travail.

14



Chapitre |
Revue Bibliographique

15




16



Chapitre I. Revue Bibliographique

Chapitre I. Revue Bibliographique 19

[.1. L’hydrogéne, le vecteur énergétique de demain 19

[.2. La production d’hydrogene 21
[.2.1. L’électrolyse de la vapeur d’eau a hautep@mature 22
[.2.2. Les interconnecteurs 24

[.3. L'oxydation des matériaux a haute température rappels théoriques 25

[.3.1. Théorie générale de I'oxydation 25
[.3.2. Aspects thermodynamiques 26
[.3.3. Cinétiques d’oxydation 27
1.3.4. Mécanismes de croissance des couches d’sxsaies oxygene 29

l.4. Les alliages métalliques utilisés comme inteotinecteurs 30
I.4.1. Les aciers ferritiques inoxydables 33
1.4.2. Développement d’alliages sans chrome 34

[.5. Oxydation des alliages en milieu agressif a hige température :

phénomeénes de dégradation 35
[.5.1. Réle des éléments d’addition sur I'oxydatitas alliages 35
[.5.2. Phénoméne de « breakaway » 37
[.5.3. Formation d’oxydes volatils 37
1.5.4. Déformations et contraintes induites paxyaation 39

[.6. Conductivité électrique 40
1.6.1. Conductivité électrique de la chromine 40
[.6.2. Conductivité électrique des oxydes spindil@se Fe 42
1.6.3. Conductivité électrique d’interconnecteurstatliques 42

1.6.3.1. Calcul du parametre ASR 45

[.7. Influence de la vapeur d’eau sur I'oxydation €la conductivité

électrique des alliages 46
[.7.1. Cinétique d’oxydation 47
[.7.2. Morphologie des couches d’oxydes 49
[.7.3. Influence sur la conductivité électrique desches d’oxydes 51

[.8. Influence des revétements sur I'oxydation el conductivité électrique

des couches d’oxydes 52

1.9. Références 54

17



Chapitre I. Revue Bibliographique

18



Chapitre I. Revue Bibliographique

Chapitre I. Revue Bibliographique

[.1. L’hydrogéne, le vecteur énergétique de demain

Depuis toujours, 'lhomme a eu besoin d'énergie pdaure. A 'aube du XXM siécle, il
s’avere nécessaire de faire face a de nombreuxéonels, comme I'épuisement de certaines
sources d’approvisionnement et la préservationetwironnement.

D’'un point de vue énergétique, ce siécle sera shmge un siécle de transition. La
situation actuelle est marquée par quatre granis :dé

. La consommation énergétique mondiale ne pourraugm@nter pour deux
raisons : lI'une est I'accroissement de la popufgtigui devrait atteindre 8
milliards d’individus en 2050, l'autre réside dales fait que les pays en
développement ne peuvent élever leur niveau de quen augmentant
notablement leur consommation énergétique. D'dprésénario de référence
de I'AIE (Agence Internationale de I'Energie), &nthnde mondiale en énergie
primaire devrait croitre de 40 % entre 2007 et 2@8@ un taux moyen annuel
de 1,5 % Figure 1.]). Les pays en développement en Asie, suivis pax de
Moyen-Orient, sont les principaux moteurs de cetttéssance [1].

g 18 000 Other renewables
16000 77 B Siomas
o, B Hydro
i Huclear
10 000 B G
8000 1

B Gi
B Coal

6 000
4000
200G

]
1980 1990 2000 010 020 030

=+ WEQ-2008 total

Figure 1.1 : Demande mondiale en énergie primairequr la période 1980-2030 [2].

. Plus de 80% de la production mondiale d’énergieesgite ['utilisation de
combustibles fossiles. Si la source nucléaire jesitée, 90% de la production
mondiale d’énergie primaire repose sur des resssunon renouvelables [3].
Cependant ces ressources en énergies ne sont gmssaides. Le calcul
simple, qui consiste a évaluer le ratio R/P (résemrouvées/consommation
constatée), conduit a un chiffre qui caractérisedbrtance des réserves. En ce
qui concerne les hydrocarbures, les minéraux sol{dearbon, bitumineux et
lignite) et le gaz naturel, la situation est résardéns Ierableau 1.1.

. Dans le domaine nucléaire, avec les technologieléséats aujourd’hui
(réacteurs a eau PWR ou EPR et BWR) et sans egtraitt des combustibles,
les réserves prouvées d’uranium 2007 sont de 333&é qui conduit a un
ratio R/P de 84 années [4].
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Réserves mondiales R/P
prouvées (au rythme actuel de la consommation)
(Gtepl) (années)
Pétrole 181,7 45,7
Gaz naturel 187,5 63
Minéraux solides 826 119

Tableau 1.1 : Réserves d’énergies primaires fossilébase 2009) [4].

" Le réchauffement climatique, lié a 'émission deg @ effet de serre (tels que
CQO,), semble entrainer une hausse moyenne des teomedrabelon le GIEC
(Groupe d’experts Intergouvernemental sur I'Evanti du Climat), la
température de la terre augmentera de 1,8°C (jwévien cas de réduction
drastique des émissions de gaz a effet de sea diéx activités humaines) a
4°C (sans mesures de réduction) d'ici 2100.

Face a ces défis, il devient urgent, apres la mgleseonscience de Kyoto en 1997 [5], de
développer des sources d’énergie plus respectugasesl’environnement et économes en
termes de ressources naturelles. Un regain d’'int€st manifesté pour les énergies
renouvelables (hydraulique, biomasse, solaireggpljéothermie, ....n priori inépuisables,
et perturbant moins I'environnement que les énsrfgissiles. Toutefois, ces formes d’énergie
ne sont pas toujours disponibles et, pour la plypass toujours compétitives dans la majorité
des situations. Seule I'hydraulique, qui permetotBair de I'électricité bon marché mais au
prix de colteux investissements, est utilisée adgachelle.

Parmi les moyens « propres » de production d’éaglgs piles a combustibles s’averent la
technologie la plus prometteuse, dans une perspedg développement durable : elles
présentent des rendements de conversion intéressaniparés a ceux des générateurs
thermiques et, d’'un point de vue environnementaly impact est assez réduit (trés faible
emission de polluants et de gaz a effet de sdbe)plus, elles sont silencieuses et faciles a
entretenir. Ces piles utilisent 'nydrogene comrmmbustible.

L’hydrogene n’est ni polluant, ni toxique et sa dmstion dans I'air ne génére que de
'eau. Cependant, I'hydrogene n’est pas une éngmgieaire, mais un vecteur d’énergie. Le
codt associé a sa production, son stockage, sébdigin et son utilisation s’avere donc de la
plus grande importance. Il doit étre quantifié, paglement d’un point de vue économique,
mais aussi en termes d’'impact environnemental eludabilité. L'investissement énergétique
lié a la production d’hydrogene devra étre le paisle possible et la durée de vie du procédé
la plus longue. Avant que I'hydrogéene puisse ébresiéré comme le vecteur énergétique du
futur, le probléme lié a sa production se pose.

Un autre verrou technique lié a l'utilisation dieyidrogéene est représenté par son stockage.
L’hydrogéne est un gaz inflammable et explosif aiteé situation confinée (lorsqu’il est
emprisonné avec de l'air dans un volume fermé) pEavérer dangereuse. Pour que
I’hydrogéne puisse réellement devenir le vecteurgimue de demain, il faut gu'il soit
disponible a tout moment et en tout point du teigt Mettre au point des modes de
transport, de stockage et de distribution siréfieaees représente donc un enjeu crucial.

! Tep: Tonne d’équivalent pétrole. C’est une unité é¥gie utilisée dans le monde économique et indastri
Elle vaut, par définition, 41,868 GJoules, ce dquirespond au pouvoir calorifique d’une tonne degiét
Tep = Toe (tonne of oil equivalent).
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|.2. La production d’hydrogene

Les deux filieres actuelles de production d’hydregsont le reformage du méthane assisté
par la vapeur (Steam Methane Reforming, SMR) etfagen plus discréte, I'électrolyse
alcaline de I'eau. Le SMR présente I'inconvénientdnsommer des ressources fossiles, dont
le colt augmente de facon importante, et d’émettreCQ, ce qui n'est pas le cas de
I'électrolyse [6,7].

Toutefois, I'électrolyse nécessite une source prienad’énergie €lectrique pour
fonctionner. Dans le cas de I'électrolyse de laeuapl’eau a haute température (EVHT ou
HTE, acronyme anglais de High Temperature watenowatlectrolysis), le couplage de
I'électrolyseur avec une chaudiere nucléaire, solau géothermique, ne produisant pas de
gaz a effet de serre, est envisagé [8,9]. Danadeprésenté dansfagure 1.2 I'électricité et
I'énergie a haute température (800-900°C) sontiesrdirectement par un réacteur nucléaire
haute température de nouvelle génération.

électricité fournie
au réseau

électricité pour U'électrolyse

séparateur HyH,0

échangeur
de chaleur He

turbine

h .
récuperateur

e B
5=
- [y
] e[umtély échangeur 'E.:E
"électrolyse de chaleur de chaleur =
a vapeur a haute primaire ‘E g
haute température =
température

compresseur Ccompresseur
haute pression basse pression

Figure 1.2 : Couplage d’un électrolyseur avec un axteur nucléaire de type HTGR
(High-temperature gas-cooled reactojl0].

L’électrolyse a haute température s’avere plusatie que I'électrolyse alcaline a basse
température pour deux raisons principales : toalbafd une partie de I'énergie nécessaire a la
réaction peut étre apportée par la chaleur (mdwsecque I'électricité) et, en deuxiéme lieu,
I'activation de la réaction est plus efficace a @aeimpérature (meilleur rendement) [5,11].

L’apport énergétique total est décrit p&duation 1.1

AH =AG + TAS Equation 1.1

ou AH est la variation d'enthalpie de réaction (quiresgpond a I'opposé de la chaleur de
combustion de I'hydrogéne)G I'énergie libre de Gibbs\S la variation d'entropie et T la
température de réaction. Le term@ représente la demande en énergie électriquet@inte
TAS la demande en énergie thermique. L'électrolysad@apeur d’eau a haute température
s’avere plus intéressante que ['électrolyse alcabndasse température, en raison des
conditions thermodynamiques plus favorables. Ef) Rivaleur de I'énergie libre de Gibbs
(AG) passe déll,23 eV (237 kJ.md) & température ambiante[A,95 eV (183 kJ.md) a
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900°C, tandis que I'enthalpie molaire de la réacfitH) reste essentiellement la mémé @3
eV ou 249 kJ.mal) [12].

Les premiéres évaluations technico-économiques a@enbnun prix du kilogramme
d’hydrogene produit par EVHT en dessous de 2 €, [&8htre 3,5 €/kg pour I'hydrogene
produit par électrolyse a basse température [14EVHT est donc potentiellement
compétitive par rapport a I'électrolyse traditiohee Cependant, pour rendre le procéde
rentable, des réductions en termes de colts ddcddibn sont encore nécessaires.
L’électrolyseur construit devra étre performantcessiter peu d’énergie pour sa mise en

ceuvre et durer longtemps.

1.2.1. L'électrolyse de la vapeur d’eau a haute tengrature

Le principe de fonctionnement d’une cellule poétdttrolyse de la vapeur d’eau a haute
température est exactement I'inverse de celui des picombustibles de type SOFC (Solide
Oxyde Fuel Cell) [6,7,11,15]. Une cellule pour élelyse, comme celle présentée
schématiquement sur Figure 1.3 se compose de trois parties : la cathode, I'ébde et
'anode.

Entrée H,0 Sortie H,

cathode

électrolyte

anode

Sortie O,

Figure 1.3 : Principe de fonctionnement d'une cellie pour I'électrolyse a haute température.

La cathode poreuse est alimentée en vapeur d’aduesy dissociée grace a l'apport
d’électricité. Ainsi, du dihydrogene est produit ddté cathodiqueHguation 1.2. Les ions
O” résultant de cette réaction diffusent a travegkettrolyte et ils se recombinent ensuite
pour former du dioxygéene du coté anodigbguation 1.3. La réaction de réduction nécessite
deux électrons. La réaction globale, qui corresppraddécomposition de I'eau en hydrogene
et oxygene, est décrite paEtuation 1.4

-cathode: HO + 2é — Hy+ O% Equation 1.2
-anode: @ - % O, + 2¢ Equation 1.3
-générale: HO - H, + %2 G Equation 1.4
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Une cellule ne peut pas étre utilisée seule ;ra@l@roduirait pas assez d’hydrogene. Pour
augmenter le rendement en terme de production digghe, plusieurs cellules sont
superposées les unes sur les autres, en formatispwsitif appelé « stack ». Dans un stack,
les cellules sont séparées par une piece nommatereannecteur », qui relie la cathode
d’'une cellule a I'anode de la suivantégure 1.4. Par le passé, différentes architectures de
« stack » ont été testées. Une des premieres &udd&VHT, démarrée par Dornier-Lurgi
dans les années 1970, envisageait une architesdtutrygpe tubulaire [16]. Cependant c’est la
technologie planaire qui s’avéere la plus perforraattla plus prometteuse pour I'avenir [17].

Interconnecteur

J H; + H,0

Cathode - Electrode & Hy
Electrolyte

Anode - Electrode & 0,

Interconnecteur

Cathode - Electrode & Hy

Figure 1.4 : Schéma d’'un « stack » planaire [18].

La température de fonctionnement des systemes E&4tigéneralement comprise entre
700 et 1000°C [10]. Contrairement a I'électrolysaditionnelle, 'TEVHT nécessite des
composants (anode, électrolyte, cathode, interacxteng trés résistants a ces conditions
séveéres. Les matériaux conventionnellement utilisést un oxyde de type pérovskite
(généralement un manganite de lanthane dopé stnontia SKMnOz) comme anode, un
cermet Ni/YSZ comme cathode et de la zircone sl yttrine (¥03-ZrO;) comme
électrolyte [6,7].

Des améliorations concernant les propriétés degrimak utilisés comme électrodes et
électrolyte [6] ont permis [utilisation de temptrmees inférieures a 1000°C. Une des
premiéres avancées a été lintroduction de nouwelézhniques de mise en forme de
I'électrolyte, permettant son amincissement a ¢esséeurs de I'ordre de la centaine de pm
[19,20], engendrant ainsi une diminution des temupées de fonctionnement autour de
800°C. Actuellement, YSZ semble étre le meilleutériau d’électrolyte car il présente une
bonne conductivité ionique et un faible colt [6]n EEe qui concerne les matériaux
d’électrodes, des études ont démontré que la pétevia gSihFeQ; semble étre un
matériau d’anode meilleur que le manganite de &rghdopé strontium k@St MnO;
communément utilisé [21]. Actuellement, de nouvematériaux, tels que les nickelates de
lanthane et néodyme (kMiO4.5 et NaNiO4.45) sont a I'étude ; ils s’aveérent assez prometteurs,
surtout pour des températures de fonctionnemeagtiéuires a 800°C [22]. Des recherches
ultérieures s’averent nécessaires afin d’évaluercdanpatibilité du systeme électrode-
électrolyte et les réactions électrochimiques gatnent en jeu.

Les conditions de fonctionnement dans la technel&)YHT sont tres proches de celles
d’'une pile a combustible a oxyde solide (SOFC). teieres de choix de l'interconnecteur,
ainsi que les verrous technologiques a lever, sdahs les deux cas, trés similaires.
Cependant, la sollicitation des matériaux en EVHffee du cas des piles a combustibles
pour plusieurs raisons :
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. Les atmosphéres aux bornes de la cellule sont déeer pour les deux
procédés. Les meécanismes d’oxydation, leur cinétigueles propriétés
électrigues des couches d’oxydes peuvent donc iffiEectites.

. La polarité dans le cas du procédé EVHT est ineeps# rapport a une pile a
combustible €f. Figure 1.3.

. Le taux de vapeur d’eau est plus éleve dans léerags EVHT.

. Les durées de vie ciblées en technologie EVHT e¥gunt un taux de
dégradation des performances inférieur a 0,1% pa@® b@ures, ce qui est trés
exigeant par rapport & ce qui est obtenu actuetienpeur les piles a
combustible [13].

. La présence du coté anodique de la cellule EVHT di¢lange d’oxygéne et
de vapeur d’eau, cette derniere pouvant étre étdemme gaz vecteur pour
évacuer I'oxygéne produit ou étant générée paedambinaison kO, dans le
cas de non étanchéité de la cellule.

[.2.2. Les interconnecteurs

Dans le cas du procédé EVHT, linterconnecteur r@sqlusieurs fonctions, dont les
principales sont :

. le transport de courant électrique entre deux @slabjacentes ;

. la distribution et I'évacuation des gaz aux éleatsop

. le rdle de séparation physique entre les atmospleg anodique (oxygéne)
et c6té cathodique (vapeur d’eau + hydrogene) ;

. la répartition homogéne de la chaleur.

L’interconnecteur joue ainsi un role important ddamgonctionnement de I'électrolyseur.
Son évolution dans le temps peut influencer de enartonséquente I'efficacité du systéme.
Il doit donc répondre, pour remplir ses fonctions des durées de plusieurs dizaines de
milliers d’heures, a de nombreux critéeres [20,23]:

. bonne résistance a l'oxydation dans les milieuxhadigues (mélange
d’hydrogéne et de vapeur d’eau) et anodique (oxggienmélange d’oxygene
et de vapeur deau) sur des temps longs (durée idepkévue pour
I'électrolyseur 40000 heures) ;

. bonne conductivité électrique soug/ld0O et sous WH,O avec une valeur du
parametre ASR (Area Specific Resistance ou ResistaBarfacique
Spécifique) inférieure & 0,D2.cn? en fin de vie et bonne conductivité
thermique : 5 W.il.K* est le minimum ;

. bonne stabilité chimique, microstructurale et mégpa@idans les conditions
rencontrées (haute température et atmospheres@ou H/H0) ;

. impermeéabilité aux gaz afin d’éviter le mélange legip entre l'air et le
dihydrogéne a haute température ;
. la différence de coefficient d’expansion thermiq(iEEC pour Thermal

Expansion Coefficient) entre l'interconnecteur € matériaux de la cellule
doit étre la plus faible possible (proche de 1B&1L0°K™, si des matériaux
classiques sont utilisés) ;

. inertie chimique envers les autres composantsatictrolyseur ;

. résistance au fluage, a la déformation mécaniquardée poids du stack ;

. facilité de mise en ceuvre ;

. faible codt.
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Ces criteres imposent des restrictions dans lexathes matériaux. Les conditions requises
par la technologie EVHT sont encore plus séveresngBOFC, a cause de la présence des
teneurs plus fortes en vapeur d’eau.

Deux types de matériaux ont été développés, sulaaempeérature de travail du coeur de
la cellule : les matériaux céramiques et les maté&rmétalliques.

Les céramiques, tels que les chromites de lanthdomés (LaxCacCrO;), étaient
considérés comme les matériaux les plus promettqaoar étre utilisés comme
interconnecteurs, quand les températures de fometioant étaient élevées, autour de 1000°C
[23,24,25,26]. Cependant, plusieurs problemes dBt rdis en évidence: une faible
conductivité thermique (inférieure a 5 W), un coefficient d’expansion thermique qui
est fonction de la pression partielle en oxygéneZR27], une mise en forme difficile, des
propriétés mécaniques et électriques mediocres e @urimportant.

La diminution de la température de fonctionnemeB®0fC) a permis d’envisager
I'utilisation de nouveaux matériaux en tant qu'nctennecteurs et, notamment, les matériaux
métalliques. lls présentent des avantages en tedmesit, de mise en ceuvre, de propriétés
meécaniques et surtout de conductivités électriqukeezmique [28,29,30,31]. Néanmoins, ces
matériaux présentent d’autres problemes, qui détrigancipalement des sévéeres conditions
d’utilisation auxquelles ils sont soumis et quicsdrexposeées plus en détail par la suite.

|.3. L'oxydation des matériaux a haute température rappels théoriques

1.3.1. Théorie générale de I'oxydation

Les métaux purs ou les éléments métalliques caastiles alliages ne sont pas stables en
présence d’'une atmosphére gazeuse réactive @)\ CO,, H,O, S, SQ, NaCl...) a une
température élevée (supérieure a 500°C). Ainsiprsiconsidére que l'agent corrosif est
'oxygéne, un métal puvl se transforme en oxydé,Oy,, selon la réaction [32,33,34,35,36] :

2a 2
FM(S) + Oy O - b MaOgys) Equation 1.5

avecM I'atome métallique e, Oy I'oxyde correspondant.

L’oxydation a haute température d’'un métal par un gaydant tel que I'oxygene peut
donc apparaitre tres simple. Cependant, le mécaniéattionnel passe par la décomposition
de la réaction en étapes, souvent qualifiées d@maires et aujourd’hui parfaitement
connues Figure 1.5 [34]. Pendant I'étape initiale, les moléculesdiexygéne se lient au
métal par adsorption et se dissocient (1). Ensigteatomes d’oxygéne réagissent avec le
métal pour former des germes d’oxyde qui vont ceditéralement (2) jusqu’a la formation
d’un film compact et adhérent, dont I'épaississenesttassuré par la diffusion des espéces
(cations métalliques et/ou anions) a travers lackeud’oxyde (3). Suite a cette étape,
I'apparition de fissures ou micro-fissures danmkgal et/ou dans la couche d’oxyde peut étre
observée (4). Ces fissures peuvent se propagarerface métal/oxyde, provoquant ainsi le
décollement de la couche protectrice et altéranptepriétés de I'alliage (5).
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Figure 1.5 : Schématisation des étapes de la réamii métal-oxygéne a haute température [34].

1.3.2. Aspects thermodynamiques

La stabilité thermodynamique d’'un oxyleO,, qui se forme suite a la réaction décrite par
I'Equation 1.5est exprimée par I'enthalpie libre de réactio?-$3l] :

G = A4G+RT InK Equation 1.6

%

M aob

avecK = la constante d'équilibrea, o I'activité de I'oxyde, a,, I'activité du metal),

2
aM% po2
G, I'enthalpie libre en J.md| AG° la variation d’enthalpie libre standard de réactem
J.mol*, R = 8,31 J.mot.Kla constante des gaz parfaits.
Si 'oxyde ne présente pas d’écart a la stoechioenétrsi le métal et 'oxyde ne sont pas
miscibles, leur activité est unitaire. A I'équildorthermodynamique, lorsqué;, = 0, on
obtient :

AG’=-RTInK=RT Inp,. Equation 1.7

L’ Equation 1.7permet de relier la température d’oxydation arespion d’oxygene ; ce
sont les courbes d’Ellinghanfriure 1.9 ; en abscisse sont portées les températures et en

ordonnée, les valeurs d&G° (ou RTINDg,). Les diagrammes d’Ellingham permettent de

comparer la stabilité relative de deux oxydes déameédifférents. Leur utilisation est trés
importante dans le cas de l'oxydation des alliagestenant plusieurs éléments, car ils
permettent de connaitre lesquels de ces élémemitsfooner les oxydes les plus stables
thermodynamiquement.

Cependant, les courbes dEllingham présentent deste$. En fait, I'approche
thermodynamique nécessite que le systéme soit mafitimms d’équilibre, rarement vérifiees
dans le cas de la réactivité a haute température.
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Figure 1.6 : Diagramme d’Ellingham pour les oxydesnétalliques [37].

1.3.3. Cinétiques d’oxydation

L'étude de la cinétique renseigne sur la vitesseatesion d’'un métal ou d’'un alliage et
elle s’avere complémentaire a I'approche thermonygae. Deux cas limites peuvent étre
décrits dans le cas d'une symétrie plane: le réglméaire et le régime parabolique

[33,38,39].

Le régime linéaire est caractérisé par la croissatiagne couche d’'oxyde poreuse pour
laquelle le transport d’espéces est assure paffisidin a I'état gazeux. La réaction chimique
d’'oxydation a l'une des interfaces (gaz-oxyde etfoyde-métal) est I'étape limitante du
processus d’oxydation. La relation entre la prige masse de I'échantillon et le temps

d’exposition est :
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Am _
(E) =k xt Equation 1.8

avec Am la prise de masse de I'échantillon en g, S lfasarde I'échantillon en cmt le
temps d’exposition en s, ka constante de vitesse linéaire en ¢fah

Le régime parabolique est caractérisé par la @o@ss d’une couche d’'oxyde dense pour
laquelle le transport d’especes est assuré pafflsidn a I'état solide. L'étape limitante de la
réaction de corrosion est la diffusion des especesein de la couche de croissance. Ce
régime correspond a une bonne protection vis-alei$oxydation. Dans ce cas, la relation
entre la prise de masse de I'’échantillon et le tedfggoosition devient :

Am)? .
(?j = kp X t Equation 1.9

avec k la constante de vitesse parabolique ong*.s™.
Dans la pratique, les constantes de vitesse Imétiparabolique définies ci-dessus, sont
déterminées a partir des pentes des courbesafpat le€quations 1.8et 1.9. Cependant,

Pieraggi [40] a montré que dans le cas d'un régmaebolique la courbéA—Sm] = f(ﬁ)

permet une meilleure approximation pour la déterttonade la constante de vitesse
parabolique, | pour la plupart des alliages résistant a la cworoa haute température, le
régime paraboliqgue s’établit aprés des stadesainitide croissance rapide d'un oxyde
transitoire.

Dans la réalité, pendant la réactivité a haute &atpre d’'un matériau métallique, des
anomalies peuvent résulter d’'une modification stnade de la couche en cours de formation,
voire de la variation de sa composition dans ledeaboxydation de métaux impurs et, a plus
forte raison, d’alliages. De nombreuses déviatmmsainsi pu étre observées par rapport aux
comportements cinétiques « idéaux » décrits juspréaent. L'utilisation d’une loi compléte,
qui corresponda une combinaison de lois cinétiques simpks, souvent plus appropriée
[41,42] :

_ 1) (am) (1) (am)? .
t= cnste+(k—|] X(?) +[E] X(?) Equation 1.10

La croissance de la couche d’oxyde serait doncr@léet par un phénomeéene mixte : une
réaction chimique, décrite par le terme linéair)la I'interface interne (métal/oxyde) et/ou
externe (oxyde/gaz) et un phénomeéne de diffusiéaiitdpar le terme parabolique (Jyk

Dans certains cas, I'un des deux mécanismes préeonhirant les premiers instants
d’oxydation et I'autre devient I'étape limitanteeavle temps de réaction. Enfin, sous certaines
conditions, il est possible d'observer une pertendsse de I'échantillon, correspondant a une
évaporation (ou fusion) de la couche d’oxyde. Lesgpaux comportements cinétiques sont
résumes dans Rigure 1.7
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Figure 1.7 : Représentation sché-matique des divetgpes de lois cinétiques observables en corrosion a
haute température [43].

[.3.4. Mécanismes de croissance des couches d’oxydeus oxygene

Lors de la mise en contact d’'un matériau ou alliag&talligue avec une atmosphere
oxydante a haute température, la formation et &nfaiicroissance de la couche d’oxyde sont
assurées par la diffusion des especes présentes lelangtal et dans l'atmosphere
environnante.

Les espéces concernées par la croissance de laecac corrosion sont les cations
métalliques et les anions (Met ). La croissance de la couche d’oxyde peut se predui
selon les processus diffusionnels impliqués, sdiinterface métal/oxyde, soit a l'interface
oxyde/gaz, soit dans la couche d’oxyde elle-ménaediffusion des especes est assurée par la
présence de défauts ponctuels (lacunes et intelstiet/ou étendus (fréquemment appelés
courts circuits de diffusion : joints de graingletlocations) du réseau cristallin [33-35].

Lorsque la croissance de la couche d'oxyde se pgradlinterface oxyde/gaz, ce sont
majoritairement les cations métalliques™Myui diffusent vers I'extérieur. Deux mécanismes
peuvent étre identifieg-{gure 1.9 :

» Le dioxygene se réduit a la surface de I'oxydeestdtomes d’oxygene se lient aux
ions métalliques de l'oxyde. Des lacunes et desstrdélectrons apparaitront a
l'interface oxyde/gaz et diffuseront a travers lauche d’oxyde en direction de
I'interface métal/oxyde. A cette interface, les &z du métal captent les trous
d’électrons et s’oxydent, pour devenifMLes cations ainsi formés migrent a travers
I'oxyde et forment des lacunes a I'interface métajtie.

» Des atomes du métal migrent vers I'extérieur agrala couche d’oxyde, via les sites
interstitiels, et réagissent avec le dioxygenesulface de I'oxyde. Une telle diffusion
engendre une distorsion du réseau cristallin [44].

Dans les deux cas, la présence de lacunes a féoéemeétal/oxyde peut entrainer la
formation de pores (coalescence des lacunes),iqegtiprovoquer le décollement partiel ou
total de la couche d’oxyde.

Lorsque la croissance de la couche d'oxyde a lidiinterface métal/oxyde, ce sont
majoritairement les anions?Oqui diffusent vers l'intérieur. Un seul mécanismeut étre
considéré Figure 1.89. A l'interface métal/oxyde, les cations métalligugagissent avec les
anions G de l'oxyde : cette réaction entraine I'apparitimlacunes et d’électrons libres qui
vont diffuser en direction de l'interface oxyde/gdg cette interface, les molécules de gaz
captent les électrons et se réduisent, pour dedesianions ©et migrer & travers I'oxyde.
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Figure 1.8 : Mécanisme de diffusion dans une couclioxyde [45].

Un dernier cas, qui résulte de la combinaison désamsmes décrits précédemment, doit
étre considéré : la diffusion mixte des cations afligues M* et des anions © Ce
mécanisme entraine la formation du nouvel oxydeeau du film d’oxyde préexistant.

l.4. Les alliages métalliques utilisés comme inteotinecteurs

D’un point de vue cinétique, les cas pour lesquels bonne protection vis-a-vis de
'oxydation a haute température est assurée comegmb au régime parabolique, comme
expliqué dans legparagraphe 1.3.3 C’est une des raisons pour laquelle les couches de
chromine et d’alumine sont les plus intéressantesst important de remarquer que les
constantes paraboliqgues de vitesse d’oxydation alkésges alumino-formeurs sont plus

faibles (et donc les oxydations plus lentes) qulkesees alliages chromino-formeurs, comme
lindique laFigure 1.9
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Figure 1.9 : Gamme de valeurs des constantes deeste parabolique établies dans le cas de la fornati
de couches de chromine et d'alumine [46].

30



Chapitre I. Revue Bibliographique

Si la résistance a la corrosion a haute tempéraitai considérée comme le critére
primordial, les alliages alumino-formeurs seraiséliectionnés [34]. Cependant, ces alliages
forment des oxydes trés protecteurs mais trés ef@ibht conducteurs [20,23], ce qui
augmente de facon importante la résistance sudfadi§SR) méme pour de fines épaisseurs
d’'oxyde. De la méme maniére, les matériaux formar@ couche de silice continue sur la
surface présentent une trés bonne résistance dantogrosion, mais la résistance électrique
de la silice est tres élevée [20,23].

En raison de la conductivité électrique supériaeada chromine, par rapport a celles de
lalumine et de la silice, les alliages chrominanfeurs s’averent parmi les meilleurs
candidats pour les interconnecteurs métalliques3[l8-Cependant, l'utilisation de ces
alliages présente des désavantages.

Les trés nombreuses études menées sur les altlhgeaino-formeurs ont permis d’établir
la nature des especes diffusantes au sein de toheale GOz au cours de sa croissance. |l
apparait que les cations*Cmigrent depuis le métal vers l'interface gazeusegerment les
nouveaux grains d’oxyde [34,47,48,49,50,51,52],nt@phologie généralement colonnaire
avec l'axe ¢ de la maille gD; (type corindon) parallele a la direction de craigse des
grains [53] Figure 1.10. La diffusion des cations vers linterface oxyghk, conduit a la
formation de lacunes de métal et a leur coalescaniiaterface couche/métal [54,55]. Ce
phénomeéne peut provoquer la formation de cavitémtetduire ainsi une fragilité de la
couche protectrice, qui peut entrainer son décelienpartiel ou total Kigure 1.13, en
particulier lorsque les aciers sont soumis a detesythermiques. Celle-ci perd alors tout
caractére protecteur.

voids oxide scale

alloy

Figure 1.10 : Fractographie MEB montrant des grainscolonnaires de chromine formés & 1000°C sur un
acier Fe-30Cr [56].

Figure 1.11 : Coupe transverse observée au MEB maat la formation de cavités a I'interface couche d
chromine/métal lors de I'oxydation d’un acier Fe-3@r a 800°C [57].
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Les données thermodynamiques indiguent qu®©{est un oxyde stable : son enthalpie
libre de formation est de -780 kJ.nic 1000°C [58]. Cependant, lorsqu'il est utiliséles
températures supérieures a 1000°C sous de fortessipns partielles d’oxygene, il se
transforme en CrOqui est volatil [59]. Dans le cas des alliagesoafino-formeurs, la
formation d’espéces volatiles de Cr(VI) (telles @ires), peut inhiber I'effet protecteur de la
couche de chromine [57,60]. De plus, il est conne, glans les piles a combustibles, il peut se
produire un phénomeéne appelé « empoisonnementrameh», qui résulte de la formation
d’oxydes riches en chrome aux points triples cathédeetrolyte/gaz et dans la cathode elle-
méme, ce qui dégrade les propriétés électrochimigecla cellule [61,62]. Ces oxydes sont
formés a partir de l'interconnecteur par des méraes d’évaporation et de transport en
phase gazeuse.

Afin de réduire le probléeme de I'évaporation depéegs chromées, des alliages qui ne
contiennent pas de chrome ou en contiennent dedaimurcentages sont a I'étude pour des
applications en tant qu’interconnecteurs [63,64§. forment des couches d’oxydes assez
conductrices et non « empoisonnantes ». Malheunmeerse ces nouveaux alliages ne sont pas
protégés contre la corrosion pour des températsupgrieures a 600°C. Leur utilisation
demande donc la réalisation de traitements decuegfdaptes.

Enfin, la solution qui consisterait a choisir degtaux nobles (platine, or), permettant de
s’affranchir de tous les problemes décrits jusquésent, est a exclure pour des raisons de
codt.

Cet ensemble de contradictions est illustré stiidare 1.12et constitue le coeur du projet
ANR ICARE qui a cofinancé ce travail.

/| [Résistance &) | 3 Alyining
T \ Powydation JJ N MHTIHIE
'  formeurs

.|ll

dempaisonne| /
|
ment Cr

p— s~ /

J_—_|_ —s

Alllages non inoxydables

Figure 1.12 : Propriétés ciblées des interconnecteuet limitations des différents types de matériaux
métalliques [13].

Si on considere la résistance a I'oxydation etdadeictivité électrique comme étant les
deux caractéristiques les plus importantes, lesgaé chromino formeurs (contenant au
moins 12% de Cr en masse) s'averent les plus pteorst Les aciers inoxydables ferritiques
ont fait I'objet d’études approfondies. Si, par tenle probleme de I'émission des especes
chromées risque d’en limiter I'utilisation, desiadles a faible taux de Cr sont a prendre en
compte. Dans ce contexte, des alliages basés systeéme Fe-Ni-Co, a faible coefficient de
dilatation, sont a I'étude. Ces alliages représgntme innovation pour l'application en
électrolyse a haute température, dans la mesuteuvoicomptabilité thermomécanique avec
les matériaux de cellule est meilleure que cellg agers ferritiques inoxydables. Compte
tenu de ces compromis, deux matériaux ont été ishmisir étre testés dans le projet ICARE :
un alliage commercial ferritique chromino-formelerK41X, fourni par Aperam Isbergues et,
en paralléle, un alliage Fe-Ni-Co ne contenantdeashrome, fourni par Aperam Imphy.
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1.4.1. Les aciers ferritiques inoxydables

Les aciers ferritiques riches en chrome, appelési aumoxydables », semblent étre les
matériaux les plus prometteurs pour étre utilisésiroe interconnecteurs [26,30,65], en
raison d’'une bonne résistance contre la corroséf6[/,68,69,70,71], et d’'un coefficient
d’expansion thermique proche de celui des autr@sposants du stackl§bleau 1.2; de
plus, ces alliages sont facilement usinables etgmtént un colt accessible [26,29,30].

Coefficient d’Expansion Thermique

Materiaux (TEC) (25-1000°C) (10°° K*)
Sio, 0,5 7 10°a 600°C
Al,0; 8 510°a 700°C
Cr,0; 9,6 10" 2 800°C
NiO 14 5-7 2 900°C
CoO - 1a950°C
MgO 15,6 1,8 10 & 800°C
TiO, 7-8 10° 2 900°C
YSZ 10,5 19 &4 800°C
Ni-YSZ 11-12 -
2,9 a 1000°C
LaCrO; 9,5 1 3700°C
(La,Sr)MnG 11-14 0,07 a 1000°C
AlSI 304 (acier austenitique) 18,7 7,2 10° & 800°C
Crofer 22APU (acier ferritique) 12,2 5 10° & 800°C
Cr sMn; 50, 7,5 20 a4 800°C
K41X (acier ferritique) 11-12 (entre 100 et 800°C) 8 10° & 20°C
FeNiCo (alliage sans chrome) 10,5-13,5 (entre 100 et 800°C) -

Tableau 1.2 : Propriétés des matériaux en vue deabplication dans I'électrolyse a haute température
[19,23,33,72]

La résistance a la corrosion augmente avec la teapuchrome [73] qui se situe
généralement entre 7 et 28% [30]. L'établissemenhel’couche protectrice de chromine,
Cr,0Os3, est garanti lorsque lalliage contient au moirg%l en masse de chrome [33].
Cependant, pour garantir la formation d’'une cowtbgyde dense et compacte, une teneur en
chrome au minimum de 17 a 20% en masse est requisg des teneurs inférieures a 17% en
masse, la couche de corrosion est généralementosgémpd’'un mélange de chromine et
d’'oxyde spinelle de type Fefd,. Cette valeur minimale dépend fortement de la taatpre
et de la présence d’éléments d’addition.

Afin de stabiliser la phase ferrite (structure cula centrée) de la température ambiante
jusqu'a la température de fusion, une teneur eonslrsupérieure a 12% en masse dans
l'alliage est nécessairgrigure 1.13. Pour des teneurs inférieures en chrome, la phase
austénite (structure cubique faces centrées) metdraner a des températures supérieures a
851°C, modifiant ainsi la résistance a la corrosies propriétés mécaniques, et le coefficient
d’expansion thermique.

33



Chapitre I. Revue Bibliographique

198

2| aa

Temperature o

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Fe Weight Percent Chromium Cr
Figure 1.13 : Diagramme de phase Fe-Cr [74].

Pour des températures inférieures a 800°C, legsataeritiques inoxydables contenant
beaucoup de chrome sont susceptibles de formerpbasec (Figure 1.13, qui est un
composeé intermétallique binaire Fe-Cr, qui peut adger une fragilité mécanique et une
accélération de la vitesse d’oxydation de l'alli§®®@,74,75,76]. La présence de Mo et Si dans
I'alliage, ainsi que I'exposition a une atmosphicie en vapeur d’eau, semblent favoriser la
formation de la phase, comme il a été mis en évidence par Hammer ¢74].et Tetsui et
al. [77].

1.4.2. Développement d’'alliages sans chrome

Afin de résoudre le probléme de I'évaporation depeees chromées dans les aciers
ferritiques inoxydables, des alliages basés suwsylkéme Fe-Ni-Co sont actuellement en
développement [63, 64 ,79]. Ces alliages ne coméienpas de chrome (ou le contiennent en
faible quantité). De plus, leur faible coefficiede dilatation conduit & une meilleure
compatibilité thermomécanique avec les matériauladeellule. Suite a I'oxydation a haute
température, un oxyde de type spinellg@zequi peut étre dopé en Co et/ou Ni, se forme
typiqguement sur la surface ; le chrome, quandtilpedsent, forme une couche de chromine
pres de l'interface métal/oxyde. Afin d’améliorex tésistance a l'oxydation, de petites
quantités de Si sont ajoutées a l'alliage, caelihent semble favoriser I'oxydation sélective
du chrome. Le Nb est aussi souvent ajouté, afirbtditr un coefficient de dilatation
thermique proche de celui des autres composantsailule [79]. Si d'un point de vue de la
conductivité électrique, les résultats sont soupenimetteurs, malheureusement, la plupart de
ces nouveaux alliages présente une mauvaise remséal’'oxydation pour des températures
supérieures a 600°C [63, 64, 78]. Des résultat®eageants en termes de conductivité
électriqgue, mais aussi de résistance a la corrositrgté observés par Geng et al. [79] sur un
alliage contenant 6% en masse de chrome (Fe-30Cp&5MN6Nb-1,5Si-0,1Y) ; cette valeur
n'est pas suffisante pour former une couche extetaechromine et le phénomene
d’évaporation des espéces chromées est ainsi éeitéhrome s’oxyde a l'intérieur, prés de
I'interface métal/oxyde, ou la couche de chromindagmation joue son réle protecteur vis-a-
vis de l'oxydation a haute température. Cette neapcésente aussi une trés bonne
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compatibilité chimique avec kgSr MnO3 (LSM), souvent utilisée comme matériau d’anode
dans le cas de I'électrolyse.

D’autres nuances d’acier contenant, a la place lwwnte, de faibles pourcentages
d’aluminium (Fe-18Co0-45Ni-3Nb-1,5Ti-6Al et Fe-31G8Ni-3Nb-0,6Ti-5,3Al) ont été
testées par Zhu et al. [64]. Les résultats en terdeeconductivité électrique et de tenue a la
corrosion sont prometteurs. Comme dans le cas dume) I'aluminium s’oxyde prés de
l'interface métal/oxyde. Cependant, la formatigmes une longue période d’exposition a une
atmosphére oxydante a haute température, d’'unéhearantinue et isolante d'/AD; prés de
l'interface interne, peut engendrer une forte duttion de la conductivité électrique de
l'interconnecteur.

|.5. Oxydation des alliages en milieu agressif a h& température :
phénomeénes de dégradation

Dans la technologie EVHT, la gamme de températ(if66-900°C) et les atmospheéres
oxydantes (@ produit c6té anode, J@ injectée c6té cathode, conduisant a un mélange
H,O/H, lors du fonctionnement de [I'électrolyseur) impdsedes conditions de
fonctionnement tres agressives et conduisent a pieblemes de corrosion a haute
température sur les interconnecteurs métalliques.

1.5.1. Réle des éléments d’addition sur I'oxydationles alliages

Les alliages industriels contiennent souvent désmeéhts d’addition, qui sont ajoutés pour
optimiser leurs propriétés, qu’elles soient mécaesget/ou anticorrosion. Cependant, leur
présence influence la cinétique, la morphologieiajns les mécanismes de croissance et la
tenue mécanique des couches d'oxydes [23,28-30]383. aciers commerciaux peuvent
contenir les éléments Mn, Ti, Al, Si, Nb, Mo, V... lpaésence de ces éléments, méme en
faible quantité, influence fortement le comportemgmtces aciers en conditions oxydantes a
haute température, en ségrégeant, par exempleleklapsoduits de corrosion ou en formant
des oxydes mixtes [33].

Le manganése, en concentration de quelques dixidmpsurcent, présente une mauvaise
solubilité dans la chromine et forme des oxydedyge spinelle (Cr,MnO, dans la partie
externe de la couche d’oxyde [30,80]. La diffusioas rapide du Mn au sein de la couche de
croissance permet d’expliquer cette localisatite coefficient de diffusion de Mn est 100
fois plus grand que celui du chrome dans les caideeCsO; [81] et dépend directement de
la pression partielle en oxygef82]. Zurek et al. [83] ont observé que I'ajoute dans un
alliage Ni-25Cr se traduit par une augmentatiotad@tesse de corrosion, quand l'alliage est
oxydé dans une atmosphére contenant une pressitallpaen oxygéneélevée. Le méme
phénomene a été observé par Quadakkers et al.nfjgd§ sur un alliage base fer. Ce
phénomene s’explique par le fait qua des pressipadielles en oxygeneélevées, la
formation de I'oxyde de type spinelle Cr-Mn esté&écée. En général, la formation de ce type
d’'oxyde permet de réduire la vaporisation des espéchromées et d'améliorer le
comportement électrique, la conductivité de ceslexgyspinelle étant plus élevée que celle de
la chromine Tableau 1.2[85,86].

Le titane est souvent présent sous la forme depitéx de TiQ a I'interface oxyde/métal,
ou ils jouent un réle bénéfique sur la tenue mépande la couche d’oxyde [30,87]. A faible
pression partielle en oxygene (dans la partie metele la couche de chromine ou de I'oxyde
spinelle Cr-Mn), le titane peut se dissoudre darshfomine [88], tandis que, a forte pression
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partielle en oxygene (a linterface gaz/couche ¢d®), le titane précipite sous forme de
rutile, TiO, [89]. Bien que la résistivité électrique du rutdeit du méme ordre de grandeur
gue celle de la chromine a 900°Cableau 1.2, la chromine dopée par le titane présente une
conductivité électrique supérieure a celle de tarine pure [90]. Cependant, comme dans le
cas du Mn, la présence de Ti dans l'alliage serabfgmenter la cinétique d’oxydation [91].
Dans les aciers ferritiques inoxydables, I'ajouttitene cause la précipitation du nitrure TiN,
qui est tres stable [92]. Le Ti joue, dans ce t@msple d’élément stabilisant, en limitant la
précipitation des composés riches en chrome (teds@psCs et CeN), responsables de la
corrosion intergranulaire.

L’aluminium et le silicium forment des oxydes themlynamiquement plus stables que la
chromine. Si leur teneur est inférieure a 1%, désipités d’alumine et de silice peuvent se
former prés de l'interface interne. Pour des temeupérieures a 1%, I'aluminium et/ou le
silicium forment une couche d’oxyde externe, corgiml protectrice, qui se traduit par une
nette diminution de la vitesse d’oxydation [30,32¢pendant, quand l'alliage doit étre utilisé
comme interconnecteur, la formation de ces oxydest pas souhaitable, en raison de leur
nature isolanteTableau 1.2 De plus, une couche de silice amorphe peut seeiopres de
linterface métal/oxyde, en dessous de la couchecldemmine [93]. Son coefficient
d’expansion thermique est beaucoup plus faiblecglig de la chromineT@bleau 1.2 : cette
différence se traduit par la génération de formstraintes mécaniques au sein de la couche
d’'oxyde. Donc, la présence de silice s’avere néfasur la tenue mécanique de la couche
d’oxyde lors du refroidissement pendant les cythesmiques [94].

En général, le niobium, le tungstene et le molyledsamt ajoutés a 'alliage pour améliorer
les propriétés mécaniques (notamment la résistancluage) [95] et afin de rendre le
coefficient d’expansion thermique proche de ceks dutres composants de la cellule [30,79].
L’ajout de Nb dans les aciers Fe-Cr amene a ladtaon des phases de Laves {fig), qui
précipitent dans la matrice, typiquement aux jomsgrains [87]. Ces phases piégent une
partie du silicium contenu dans l'alliage, en liamt ainsi la formation de la couche isolante
de silice pres de l'interface métal/oxyde. Ce pmé&ioe se traduit par une amélioration des
propriétés électriques de I'interconnecteur [96,Z@pendant Mougin et al. [87] ont observé
gue, quand la nuance d’acier contient aussi dogjtta présence de phases de LavehllF-e
s’avere néfaste pour la tenue mécanique de la cadiolgde. En présence de carbone ou
d’azote, le niobium peut former le carbure NbC euitrure NbN. Cependant, les structures
cristallographiques des composés NbC et NbN sa@st proches et forment une solution
solide : ainsi, dans les aciers inoxydables au niabides carbonitrures de niobium Nb(C, N)
sont généralement observés plutét que des carbtides nitrures distincts [98]. En raison de
cette propriété, le Nb est donc utilisé, commeileeh tant qu’élément stabilisant, dans les
aciers ferritiques inoxydables. En ce qui concévioeet W, des teneurs trop importantes sont
déconseillées, afin d’éviter la formations de cosgsovolatils tels que Wou MoQ; a
800°C qui peuvent polluer le coeur de la cellule.

L’effet le plus spectaculaire est observé en présef&éments dits réactifs, tels que les
terres rares (yttrium, lanthane, néodyme...) qusdaiils sont introduits en faibles quantités
dans les matériaux métalliques, diminuent la viedes croissance des couches d’oxyde mais
surtout augmentent considérablement leur adhérancsubstrat sous-jacent [33]. L’effet
barriére inhérent a la couche d'oxyde est alorsnteau méme lors de chocs thermiques
répétés, garantissant une excellente longévitéatariau en conditions de cyclage thermique.
Les éléments les plus utilisés, dont I'effet bémédi est connu depuis soixante-quinze ans
[99,100], sont le hafnium, le zirconium, I'yttriuet les lanthanides. Les raisons d’'une telle
efficacité semblent extrémement complexes. De neusws hypothéses ont été formulées
afin d’expliquer le role des éléments réactifs maisqu’a aujourd’hui, aucun modéle simple
ne permet de comprendre completement leur effastlidonc possible de constater dans la
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littérature que I'ajout d’éléments réactifs peutét’'une trés grande efficacité sur I'oxydation
de certains matériaux et que leur nature et/ou heotle d’introduction peuvent avoir une
influence dramatique sur d’autres matériaux [101,1@2]. Parallélement a la diminution des
vitesses d’oxydation et a 'augmentation de I'aéhée des couches d’oxyde, la présence
d’éléments réactifs permet de favoriser la gernmagt la croissance des couches d’oxydes
protectrices [104,105,106] et de diminuer la tailéss grains d’oxyde dans la couche (et donc
d’améliorer ses propriétés mécaniques) [107]. Des,plls diminuent I'action néfaste du
soufre [108] qui, suite a I'oxydation a haute tenapdre, ségrége a l'interface interne entre
'oxyde et le métal, provoquant une nette diminuitite I'adhérence de la couche. Le role joué
par les éléments réactifs sur le ralentissementidésiques d’oxydation des alliages n’est pas
clairement établi. Deux théories sont proposées thangtérature. Selon la premiere, les
éléments réactifs limitent la diffusion cationigeseterne (C¥) responsable de la croissance
des couches de chromine sur des aciers chrominmefos, en inhibant la montée de
dislocations dans le métal (modéle de linterfacepeisonnée) [109,110]. La deuxieme
théorie explique la réduction de la cinétique deissance de la couche de chromine par un
ralentissement de la diffusion du chrome au niveas joints de grains, ou ségréegent
majoritairement les éléments réactifs en raisorlede faible solubilité dans la chromine
[111].

1.5.2. Phénomene de « breakaway »

Le phénoméne appelé « breakaway », qui peut surlaside I'exposition plus ou moins
longue d’'un l'alliage a haute température et dasabnditions agressives, se manifeste avec
un changement de nature chimique de la couche dé&xyi croit a la surface du métaf.(
courbe 2, Figure 1)7: d’'un oxyde protecteur, tel que la chromine,passe a un oxyde non
protecteur, comme l'oxyde de fer [112,113,114]. @@&nomene engendre une accélération
cinétique qui peut étre attribuée a I'épuisementctitome dans l'alliage, mais qui peut
également dériver de la formation d’oxydes poreld5], comme les oxydes riches en fer,
non protecteurs et peu adhérents au substrat [@ubtendent possible I'accés direct du gaz
jusqu’au métal.

1.5.3. Formation d’oxydes volatils

Pendant I'exposition a haute température de latede chromine peuvent se former des
especes volatiles de Cr(VI), qui sont responsatieta perte de son caractere protecteur et
qui peuvent dégrader les propriétés électrochinsigde la cellule [59]. La réaction
d’oxydation est décrite parHguation 1.11

Cry04(s) + 3/2 Q(g) - 2Cr0s(g) Equation 1.11
2
avec kg = Lof’y la constante d’équilibre de la réaction Equation 1.12
aCr203 poz2

Cette réaction est importante a des températigslevées et a des fortes pressions partielles
en oxygeneRigure 1.14 [117].
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Figure 1.14 : Dépendance de la température des esp8 gazeuses Cr-O-H sous air enrichi en vapeur
d'eau (p02 =0,21 atm,p, , = 0,04 atm) [118].

L’ Equation 1.12met en évidence qua pression partielle e@rO; est directement corrélée
a l'activité de CsOs. Certains auteurslL9 ont montré que la présencee@ments d’addition,
comme le manganése, qui conduit a la formationyalex de type spinelle (Cr,My0,4 dans
la partie externe de la couche d’oxyde, peut couéni a la diminution de I'activité chimique
de la chromine et donc a la réduction du phénoniédeaporation des oxydes de chrome
[120]. Cependant, la formation de l'oxyde (Cr,MD) peut seulement limiter et non
supprimer ce phénomeéne [121]; dans la plupart ades la réalisation d’'un revétement
protecteur s’avere nécessaire.

La présence simultanée d’'oxygene et de vapeur astla situation la plus défavorable a
la résistance a la corrosion car elle permet lm#&dion d’oxo-hydroxydes de chrome volatils.
En présence de vapeur d'eau et d'oxygene dansd&ihere de réaction, une réaction
simultanée d’oxydation et d’hydratation a lieu [11122] :

Y2 CrOs(s) + HO(g) + ¥ G(g) —» CrOx(OH)(g) Equation 1.13
Cry04(s) + HO(g) + Ox(g) —» 2CrO,(OH)(9) Equation 1.14

La formation d’oxy-hydroxydes de chrome augmentersatérablement le phénomene
d’évaporation des espéces chromées. Les pressididlps de CrQ et de CrQ(OH), sont
respectivement indépendante et dépendante de $aiqgmepartielle en vapeur d’eau dans
'atmosphére de réaction. La formation de €3t prédominante a des températures trés
élevées et faibles teneurs en vapeur d’eau [60, B3 que CrgfOH), est I'espece la plus
abondante dans tous les autres cas [121,124].

Une des conséquences reliee au phénomene d'évapodds especes chromées est
I'épuisement du réservoir de chrome contenu dailalje qui se traduit, en pratique, par la
perte du caractére protecteur de la couche d'ox¥d8]. Dans les piles a combustible a
oxyde solide, un autre probléme est représentégmarition du phénomeéne d’évaporation
et re-condensation du chrome a la cathode. Dansysésmes, en général, a l'interface triple
électrolyte/cathode/gaz, les especes gazeuses (W)Bont réduites électrochimiguement en
chromine qui, réagissant avec la cathode, inhibbédaction de I'oxygéne gazeux en anions
0% [125,126,127]. Il ny a aucun doute sur la posiéd’'un phénomeéne similaire & I'anode
dans les cellules EVHT. En effet, aprés un essatydlation a haute température, du chrome
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a été retrouvé dans tout le volume de I'électratbnuis sa surface et jusqu'a l'interface
électrode/électrolyte<jgure 1.15.

Figure 1.15 : Mise en évidence de spinelles Mor 3,04 sur une électrode LSM en EVHT. Observation en
surface (a gauche) et en coupe (a droite) (sourcd&& Liten (2008)).

1.5.4. Déformations et contraintes induites par I'aydation

Les contraintes engendrées dans la couche d’oxydie enétal sous-jacent durant
I'oxydation peuvent provoquer des fissures dansolache, des phénomeénes de stratification
et I'écaillage de celle-ci. Il en résulte une pedies propriétés protectrices des couches
d'oxydes et une augmentation conséquente de |ssetale corrosion (phénoméne du
breakaway). De plus, I'écaillage introduit une sépan physique entre le métal et la couche
d’'oxyde, constituant une résistance électriqueasiéf pour la conductivité électrique de
l'interconnecteur. Ces contraintes peuvent étredsorigine interne (croissance de la couche)
soit d'origine externe (contraintes mécaniquesuetiiermiques) [35].

Les contraintes de croissance se développent peladarvissance isotherme de la couche
d’'oxyde. Parmi les parameétres ayant une influengaortante sur la nature et la valeur des
contraintes de croissance, la différence entrgdegnes molaires de I'oxyde et du métal joue
un réle fondamental [34,38]. Cette différence estsumée par le rapport de Pilling et
Bedworth, qui est égal au rapport du volume d’oxfatené sur le volume de métal lui ayant
donné naissance. Dans le cas d'un rapport de PiinBedworth inférieur a 1, le film
d’oxyde sera poreux, car le volume du métal consémiest pas totalement compensé par le
volume d’oxyde formé. Cette situation n’est végfigue pour les alcalins et le magnésium.
En revanche, la formation d’'un film d’'oxyde compaésulte généralement d’'un rapport de
Pilling et Bedworth supérieur a l'unité, ce quirsfee que I'oxyde formé occupe un volume
plus important que le métal qui lui a donné naissarCette situation est typique pour les
métaux usuels : dans ce cas, les contraintes généens I'oxyde sont des contraintes de
compression. C’est le cas par exemple des oxydg3sCAl,O; et NiO. Cependant, dans les
systemes base Ni, Cr, Al, les contraintes de anoiss sont négligeables vis-a-vis des
contraintes thermiques [128].

Les contraintes thermiques apparaissent généralenoest du refroidissement des
échantillons ayant été oxydés a haute tempéra88k Elles résultent de la différence de
coefficient de dilatation thermique entre I'oxydele métal lui ayant donné naissance. Les
meétaux ayant, généralement, un coefficient dealitat plus élevé que les oxyddsableau
1.2), une couche de corrosion formée en conditionthésmes est portée en traction au
chauffage et en compression lors du refroidissent@msque la vitesse de refroidissement est
importante, les contraintes ne peuvent pas étexéek et une fissuration ou un décollement
sont observés [35].
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Les contraintes meécaniques compressives sont respl@s également de plusieurs
phénomenes de dégradation, tels que la fissuratide décollement de la couche d’oxyde
(phénoménes de « buckling ») [12%idure 1.16, la déformation plastique de I'oxyde et
éventuellement du substrat métallique [35].

10 um

Figure 1.16 : Image MEB d'une fissuration par "bucKing" d'une couche de chromine formée sur l'alliage
Fe-30 wt%Cr [54].

|.6. Conductivité électrique

Le transport du courant électrique entre deux adliddjacentes est une des fonctions
principales de l'interconnecteur pour EVHT. La caissance du comportement électrique des
couches d’'oxydes se formant a la surface des omnaexrteurs métalliques est donc un
paramétre fondamental. Par ailleurs, les mesuresmguctivité électrique peuvent étre mises
en relation avec les défauts structurels des ceudlmxyde, permettant ainsi d’obtenir des
informations sur les mécanismes de transport diffiesion a la base de la formation des
couches.

1.6.1. Conductivité électrique de la chromine

Comme mentionné auparavant, les alliages chrondmodurs, qui sont considérés comme
les plus prometteurs pour l'utilisation en tantigtérconnecteurs, sont protégés contre la
corrosion par formation a la surface d'une couchehdemine. En fonction de la température,
la chromine peut présenter deux comportementsréliffé. Pour des températures supérieures
a 1000°C, la chromine est un semi-conducteur isggoe de type p. Dans ce domaine de
température, sa conductivité électrique ne dépemsddpala pression partielle en oxygéne
[130,131]. Son énergie d’activationgjest de I'ordre de 180 kJ/mol [131].

Pour des températures inférieures a 1000°C, la cdheonest un semi-conducteur
extrinseque avec une conductivité électrique dépenadie la pression partielle en oxygéne et
contrdlée par la présence d’'impuretés ou de dophigtsergie d'activation est de I'ordre de
20kJ/mol. Dans ce segment de températures, souséaange HH,O, la conductivité
électrigue de la chromine est affectée par la psee protons et diminue considérablement
[132].

L’effet de certains dopants sur la conductivitéc&lgque de la chromine dans le domaine
de températures comprises entre 400 et 1000°C etwdé& par Holt et al. [133,134]. Quand
la chromine est dopée par MgO, sa conductivitétidgre augmente. Dans ce cas, I'oxyde
présente une semi-conductivité de type p, quasiineBpendante de la pression partielle en
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oxygeéene. Les auteurs ont remarqué que cette canidéictcomme dans le cas de la chromine
pure, est affectée par la présence d’hydrogenel@ddnmsosphére oxydante. En revanche, dans
le cas d’'un dopage par TiOaucune influence de I'hydrogéne n'a été détedtéetype de
conductivité électrique de la chromine dopée p&;,Est fortement dépendant de la pression
partielle en oxygéne : elle présente un comporterdensemi-conducteur de type p a des
pressions partielles en oxygene élevées et un caoempent de semi-conducteur de type n a
des faibles pressions partielles en oxygene. Neal. [135,136,137] ont remarqué que le
dopage par ¥O; et LaO3 augmentait la conductivité électrique de la chremimais que cet
effet était trés faible pour des températuresétegées (supérieures a 1000°C). L'effet le plus
important sur 'amélioration de la conductivitédlgque de la chromine, indépendamment de
la pression partielle en oxygéne, a été obsenté auidopage avec NiO. Enfin, le dopage par
CeQ et FeO; améliore tres légerement la conductivité électrigie I'oxyde de chrome.
L’effet des différents dopants sur la conductiétéctrique de la chromine est réesumé dans la
Figure 1.17
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Figure 1.17 : Effet de différents dopants sur la auductivité électrique de la chromine en fonction déa
température [131-137].
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Les résultats exposés jusqu’a présent se réferenthromine de synthése. La situation
change lorsqu’on s’intéresse a la chromine quitciofa surface d'un alliage chromino-
formeur. La couche d’'oxyde se formant a la surfdce acier suite a I'exposition a haute
température contient toujours des impuretés etématks : la chromine est donc, dans ce cas,
un semi-conducteur extrinseque [138] et I'énerdgaxtivation, de I'ordre de 90 kJ/mol, est
inférieure a celle de la chromine de synthése [68ti explique l'intérét de I'ajout de certains
éléments d’addition tels que Mn, Ti ou La dans adilages chromino-formeurs [30]. La
formation d’'un oxyde de type spinelle (Cr,M0) au-dessus de la couche de chromine
permet d’améliorer le comportement électrique dedache d’oxyde ; la conductivité des
oxydes de type spinelle étant plus élevée que delléa chromine [85,86]. Le titane peut
doper la couche de chromine, en augmentant la senductivité [90]. Enfin, I'ajout
d’élements réactifs (RE) tels que le lanthane, emrella conductivité électrique de la
chromine car, a haute température en milieu oxydanioxyde de type pérovskite REGrO
peut se former, de conductivité électrique plusvéde que celle de la chromine
[30,57,67,139,140,141].
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1.6.2. Conductivité électrique des oxydes spinelldmse Fe

Dans le cas des alliages ne contenant pas de choomene le matériau Fe-Ni-Co, un
oxyde de fer de type magnétite;6g, dopée en Co et/ou en Ni, est susceptible derseefca
la surface. La magnétite est un conducteur de typavec une conductivité électrique
guasiment indépendante de la température [142¢fteh, sa conductivité électrique prés du
point de fusion [1600°C) est presque la méme qu'a température ateb{@R00 S.cr).
Cette valeur est la plus élevée de tous les oxggewrlles [143]. A titre d’exemple, cette
valeur est plusieurs ordres de grandeur plus élguéeelle de la chromine € 0,01 S.crit &
800° [23]).Wagner et al. [144] ont observé qu'a AW la conductivité électrique de la
magnétite varie tres peu avec la pression pareellexygene.

Dans la réalité, suite a la présence d’élémentdditian et/ou de dopants, I'oxyde de type
magnétite F¢O, qui se forme a la surface des alliages Fe-Ni-Cotieot toujours un certain
pourcentage de Co et/ou de Ni. A 800°C, les condtés électrique des oxydes spinelles
CoFeO, et NiFeO, sont égales respectivement & 0,8 S.diw5] et 0,26 S.cih & 800°C
[143]. Ces valeurs sont d'un ordre de grandeur pllevées que celles des spinelles
(Cr,Mn)0, (0,061 S.crit pour Mn sCry §O, [146]).

D’un point de vue général, la conductivité électeéqles oxydes spinelles base fer est plus
élevée que celle des oxydes spinelles base chra®#4i3,146]. Cependant, cette propriétés
trés intéressante pour les applications d’interecteur, s’accompagne d’'une mauvaise tenue
contre la corrosion a haute température. L'ajoutthleme dans l'alliage, méme en faible
guantité, semble donc étre indispensable. Une alternative consiste dans la mise au point
de traitements de surface adaptés, afin d’améliareésistance contre la corrosion, tout en
gardant une bonne conductivité électrique.

1.6.3. Conductivité électrique d’interconnecteurs nétalliques

Afin d’évaluer les propriétés électriques d’'une dwmiad’oxyde en croissance sur un
interconnecteur meétallique exposé a une atmospbryelante a haute température, le
parameétre ASR (Area Specific Resistance ou Résist8arfacique Spécifique) est determiné
[64,79,147,148,149,150]. Ce parameétre est le ptoeloire la résistivité électrique de la
couche d’'oxyde et son épaisseur. Le paramétre ASRJ@nc a la fois I'expression des
propriétés électriques de la couche d’oxyde etadeirsétique de croissance. Ce concept est
illustré par laFigure 1.18 qui montre I'évolution du paramétre ASR de plussealliages
base nickel chromino-formeurs en fonction de lanecarrée du temps. L’évolution non
linéaire du parametre ASR indique qu'il n'est paam@ement contrélé par I'épaississement
de la couche d’oxyde, mais aussi par une moditinatie sa composition au cours du temps,
comme suggeré par England et Virkar [151].
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Figure 1.18 : Evolution du paramétre ASR avec le taps d'alliages base nickel chromino-formeurs a
800°C sous air [151].
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La Figure 1.19illustre I'évolution du paramétre ASR de quelquesers inoxydables
ferritiques oxydés sous air a 800°C. Les alliagegenant de I'aluminium, comme l'alliage
1,4742 (Fel8CrlAl) et I'alliage 1,4724 (Fel3CrlAlésentent la plus mauvaise conductivité
électrique, due a la formation d’'une couche d’ahamisolante au-dessus d’'une couche de
chromine. La formation d’'une couche isolante de,@i®Qinterface métal/couche de chromine
est également nuisible pour la conductivité élgai comme observé sur les alliages ZMG
232 et AISI446. La résistance électrique des akagijminue avec la diminution de la teneur
en aluminium et 'augmentation conséquente denaueen chrome. Les alliages contenant
du Mn ou du Ti présentent les valeurs les plus éaililu paramétre ASR, confirmant I'effet
bénéfique de ces éléments d’addition sur la condtéc€lectrique de la couche de chromine.
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Figure 1.19 : Evolution du paramétre ASR avec le taps de différents alliages inoxydables ferritiques
a 800°C sous air [28].

La Figure 1.20compare les parametres ASR mesurés en fonctida wenpérature pour
un alliage inoxydable ferritique contenant 22% dd@ofer 22APU) et un alliage basé sur le
systeme Fe-Ni-Co contenant 6% de Cr. Le comporteréketrique différent est lié a la
nature chimique de la couche d’oxyde qui se formiesa I'oxydation a haute température :
une double couche (Cr,My94/Cr,O3; dans le cas du Crofer 22APU [152] et une couche
externe de (Fe,Co,Nip, sur une fine sous-couche de@y dans le cas de l'alliage Fe-Ni-Co
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a faible teneur en chrome [79]. La conductivitéctlque de (Fe,Co,NiD, est largement
supérieure a celle de (Cr,M@Qk et de CsO3 [145,152]. De plus, la sous-couche de chromine
formée est plus fine dans le cas de l'alliage F&blique pour le Crofer 22APU [79].
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Figure 1.20 : Evolution en température du parametreASR d’un alliage Fe-Ni-Co contenant 6% de Cr
et d'un alliage ferritique inoxydable & 800°C sousir [79].

Le comportement électrique des alliages basésessydteme Fe-Ni-Co ne contenant pas
de chrome (Three-Phase et EXP 4005) et contengpécvement 2,0 et 5,5% de Cr (HRA
292C et Thermo-Span) a été évalué par Zhu et 4]. 66 comparé avec celui du Crofer
22APU (Figure 1.21.
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Figure 1.21 : Evolution du paramétre ASR avec la tmpérature d'alliages Fe-Ni-Co et d’'un alliage
ferritique inoxydables & 800°C sous air [64].

Dans l'intervalle de températures 500-800°C, kajé Crofer 22APU présente le meilleur
comportement en termes de tenue contre la corrosiais le plus mauvais parametre ASR.
La chromine et I'oxyde spinelle Cr-Mn qui se formant surface ont des conductivités plus
faibles que celles des oxydes;Bg et/ou CoFgD, et/ou CgO,, se formant a la surface des
alliages Fe-Ni-Co [79].

Dans le cas idéal, I'interconnecteur métallique dedévelopper une couche d’oxyde tres
conductrice et a croissance tres lente. Cependast,deux propriétés sont assez souvent
contradictoires [20,28] : si d'un c6té 'augmematidu mouvement et du nombre de porteurs
de charges dans la couche d’oxyde est responsablauwbgmentation de la conductivité
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électrigue de la couche méme, il engendre, en mémps, une augmentation de la vitesse de
croissance de l'oxyde.

L'’ensemble de tous ces facteurs rend complexeetimétation du paramétre ASR et
imprécise toute estimation : a titre d’exemple allimage qui présente une valeur intéressante
du paramétre ASR apres 100 heures, peut ne plesa@impté aprés 40000 heures de
vieillissement (durée de vie prévue pour I'élegtselur), comme il a été mis en évidence par
Fontana et al. [141,153] pour certains alliage®mimo-formeurs. Ce constat démontre qu’a
I'heure actuelle aucun alliage chromino-formeurseenble étre susceptible de satisfaire aux
valeurs requises pour la conductivité électriquendinterconnecteur. Il s’avére donc
nécessaire de développer de nouveaux matériawesuraitements de surface permettant
d’améliorer les propriétés électriques des alliagéalliques existants.

1.6.3.1. Calcul du parametre ASR

La résistance électrique d’'un matériau massif éBhi@ par la relation suivant&quation
1.15:

R= L_EE Equation 1.15
—pS—UQ quation 1.

avec R la résistance électrique @np la résistivité électrique ef2.cm, o la conductivité
élne12ctrique en S.cth L la longueur de I'échantillon en cm et S la Eetde I'échantillon en
cm’.

La conductivité électrique, dans le cas des cnstaniques non stoechiométriques tels que
la chromine, est la somme de deux contributionse: eontribution ioniqued(oniqud, due a la
mobilité des anions et des cations et une contabuélectronique dgiectroniqud, due a la
mobilité des porteurs de charge électronique, daks les électrons et les trous d’électrons
[32]. La conductivité électrique peut donc s’expeimde la maniére suivantéquation 1.1%:

O = Oionique T Oélectroniqu Equation 1.16

Dans le cas de la chromine, la mobilité des paostélectroniques étant beaucoup plus élevée
gue celle des porteurs ioniques, la conductivitéctéhhue est donc essentiellement
électronique. Cette caractéristique est fondamemtal, afin d’éviter un court-circuit ionique
du stack, la conductivité ionique de I'interconmertdoit étre la plus faible possible.

L’étude des matériaux métalliques utilisés commeraonnecteurs pour EVHT nécessite
I'évaluation de la résistance électrique apportéelgp@ouche d’oxyde en croissance sur la
surface du matériau, pendant le vieillissementwiehtempérature. Dans le cadre des études
sur piles SOFC, le parametre utilisé pour évalettecpropriété est la résistance surfacique
spécifigue, ASR. Pour ces dispositifs, il est étaple la valeur du parametre ASR de
linterconnecteur doit étre inférieure a OLcnt aprés 40000 heures de fonctionnement
[20,23,28-30]. Cette valeur limite a été adoptéessaudans le cadre des études
d’interconnecteurs pour EVHT. Le paramétre ASR egbrimé par la relation suivante
(Equation 1.1Y[20] :

ASR = Rhterconnecter ! Snterconnecter = Palliage ! €alliage 2poxyde 1 Eoxydt Equation 1.17

avec ASR la résistance surfacique spécifiqu@em?, Ruwerconecteudd résistance électrique
mesurée de l'interconnecteur N Sinerconnecteul@ SeCtion de l'interconnecteur en Tiiage
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la résistivité de I'alliage ef2.cm, poxyge la résistivité de I'oxyde efd.cm, jiage '€paisseur de
l'alliage en cm, gyde I'épaisseur de I'oxyde en cm. Un facteur 2 est@ldevant le terme
concernant I'oxyde car, au cours du vieillissemeng couche d’oxyde croit des deux cotés
de l'interconnecteur.

La mesure du parametre ASR est donc la somme desibcions de l'alliage et de
'oxyde formé a haute température. Il est génératlgradmis que la résistivité de l'alliage est
négligeable par rapport a la résistivité de la beud’'oxyde en croissanc&dbleau 1.2[68].

Le parametre ASR reflete a la fois la résistivitéconique et I'épaisseur de la couche
d’oxyde et son expression devient ainsi la suiv@atpiation 1.13:

Il est clair gu’'une couche d’oxyde poreuse ou léspnce de fractures dans la couche ou a
I'interface oxyde/métal sont responsables d’'unevamation du paramétre ASR.

Dans leurs travaux, Zhu et Deevi [19] exprimenvdl@tion du paramétre ASR d’'un
alliage sur lequel croit un oxyde suivant un régmaeabolique, en fonction du temps de la
maniere suivantequation 1.19:

(yE +E
ASR= 2 Tex 2/ 7O 7¢O

)

Equation 1.19

avec ks la constante de vitesse paraboliqugle terme pré-exponentiel lie a la conductivité et
considéré constant, T la température en kK, Eenergie d’activation du phénomene
d’'oxydation en kJ, & I'énergie d’activation du phénomene de conductmnkJ et k la
constante de Boltzmann.

L’Equation 1.19est le produit d’une fonction exponentielle, qui rmergue le phénomene
est thermiquement activé, et d'un facteur pré-erptiel, qui dépend du temps. Cette
équation montre que I'évolution du parametre ASReawrs du temps pour une température
fixée est d’allure parabolique. En trac&8R/T = f (1/T)en échelle logarithmique, I'énergie
d’activation englobant la contribution de I'oxydati et du phénoméne de conduction peut
étre déterminée. Dans cette étude, seule I'évoldioparametre ASR en fonction du temps a
été tracee.

|.7. Influence de la vapeur d'eau sur l'oxydation & la conductivité
électrique des alliages

En 1988, Kofstad [34] affirme que « la cinétiquexd/dation de la plupart des aciers
commerciaux est accelérée en présence de vapeau,dieais que les raisons de ce
phénomeéne ne sont pas assez claires ». Dans léssasmivantes et jusqu’a I'heure actuelle,
des progres considérables ont été realisés, ma@miaréhension de I'ensemble des effets de
la vapeur d’eau sur la tenue a la corrosion desumédt alliages n’est pas encore totalement
maitrisée. La littérature montre que la présenceageur d’eau dans I'atmosphere de réaction
a un effet considérable sur la cinétigue d’oxydatitmm morphologie et les propriétés
électriques des principales couches d’oxyde prnotest
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1.7.1. Cinétique d’oxydation

Les comportements cinétiques observés pour lesyabi métalliques sont différents selon
'atmosphére de réaction 8 ou mélange @H,0 ou H-H0.

En présence de vapeur d'eau a haute températuee,accélération de la cinétique
d’'oxydation des alliages Fe-Cr [110,154,155,156,159,159,160] et Ni-Cr [83] est
remarquée, avec une perte conséquente du carpobéeeteur de la couche d’oxydeidures

1.22 et 1.2B

mass change, mg/cm."

25

= 2vol.%H;0
—&— Ivol.%H,0
—— Bvol.%H,0
—o— |0vol.%H;0

Fe-15Cr

900 'C

time, h.

Figure 1.22 : Cinétiques d’'oxydation d'un alliage E-15Cr a 900°C sous &@H,0 [154].

A des pressions partielles en oxygene élevées (sousélange @H,0), la présence de
vapeur d’eau détermine une augmentation du phémerdenvolatilisation des oxydes de
chrome [161], ayant comme conséquence directe Bépuent du réservoir de chrome
contenu dans l'alliage. Dans ces conditions, apres exposition plus ou moins longue a
haute température, le phénomene de « breakawayt s@eéclencheF{gure 1.23.

per unit area

Weight gain

breakaway

H,0,

5 10 5
Time (h)

20 25

Figure 1.23 : Comparaison des cinétiques d'oxydatio d’'un alliage Fe-15Cr-0,5Si-0,2Ti a 900°C sous @t
sous Q/H,0 [150].

Sous un mélange JHH,0, la compréhension des différences de cinétiqusydation
s’avere plus délicate et complexe, car il y a dola variation de la pression partielle en
vapeur d’eau et variation de la pression partieeoxygene. La complexité du probléme est
bien mise en évidence par les travaux de Hansal Et62]. A 1000°C et a des pressions
partielles en oxygene élevées, les cinétiques diatign du chrome pur et d'un alliage base
chrome (Cr-5Fe-1X0s3) ne sont pas influencées par la présence de vapEau (jusqu’'a 8%).
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Au contraire, a des faibles pressions partiellesxgmene, la présence de vapeur d’eau accroit
fortement les cinétiques d’oxydation (jusqu’a 50%gxplication proposée par les auteurs se
base sur le fait que JHet HO injectent des protons dans la chromine, qui arftusur le
mécanisme de formation de I'oxyde et donc sur teét@ue d’oxydation. Le dopage de la
couche d’oxyde par les protons (issus de I'hydregetrde la vapeur d’eau) et leur effet sur la
cinétique d’oxydation a été également observé jgartrees auteurs [163,164,165,166].

L’hydrogéne peut se dissoudre dans les oxydes imé&ed comme proton interstitieH()

(Equation 1.20 et 1.91ou s’associer a un atome d’'oxygéne de I'oxyde goumer un ion
hydroxyle (HO ) (Equation 1.22 et 1.33162,163,167,168]

% H, I H +e Equation 1.20
VHOM H +10,+e Equation 1.21
1H,+05 M. OH +e Equation 1.22
1H,0+05 M OHy +30, +e Equation 1.23

En outre, I'hydrogene dissous peut se déplacersautant » d’un ion oxygene a un autre ion
oxygene, selon le mécanisme de diffusion de Gradtfil®9,170] Figure 1.24) De facon a
préserver I'électroneutralité de la couche, la eomt@tion de lacunes cationiques augmente.
En considérant la prédominance de lacunes de Cr kangle (cas de fortes pressions
partielles en oxygene [34]) et la formation d’esgetiydroxylesio, Hansel et al. [162]

parviennent a expliquer la majorité de leurs r@ssilexpérimentaux.

& ; ff/
e S

Figure 1.24 : Mécanisme de diffusion de Grotthussl[f0].

Cependant, ce mode de croissance de la couched#axgxplique pas I'accélération de la
cinétique observée quand la pression partielleyeinogene augmente a pression partielle en
vapeur d’eau fixée. A de faibles pressions paesetl’oxygene, les défauts prédominants de
'oxyde sontCr™ [34]. Puisque K et HO peuvent influencer la cinétique d’oxydation, ces
espéeces doivent pénétrer dans la couche pour efflectréaction de formation des défauts
Cr™ a linterface métal/oxyde. Bien que le mode dexgpmrt dans la couche ne soit pas

assez clair, il a été démontré expérimentalemérit][gue la chromine formée a des faibles
pressions partielles en oxygene est perméable auxinsel et al. [162] proposent donc que
la pénétration de Het HO dans la couche d’oxyde conduit a la formationnd'wespéece
chargée négativement :

%Hz +e [ H, Equation 1.24

48



Chapitre I. Revue Bibliographique

L’hypothése de défaut€r™ et H. explique I'accélération de la cinétique d’oxydatio

uniquement dans le cas des pressions partielles dmissantes a pression degCHconstante,
mais pas dans toutes les autres situations.

En conclusion, aucun modeéle simple de défauts pelxche peut expliquer la croissance
de CrO3 a haute température dans toute la gamaiid 0.

La coexistence des deux types de défauts décritessius refléte I'équilibre intrinséque
des défauts de Frenkel :

Crg =Cr™” +V Equation 1.25
et la dissolution de I'’hydrogéne :
Of+H, M OH; +H, Equation 1.26

Il est possible de supposer que, en raison depletite taille, les molécules de ideuvent
pénétrer la couche d’oxyde et affecter I'équiliBr¢interface métal/oxyde en se dissolvant
ensuite dans la couche d'oxyde. Les molécules d’'palaires et de plus grande taille,
pénétreraient plus difficilement et réagiraientsgide préférence, a l'interface gaz/oxyde.

1.7.2. Morphologie des couches d’oxydes

La pression partielle en oxygéne n’'influence pasgeseent la cinétique d’oxydation, mais
aussi la morphologie des couches d’oxyde. Suitéegpdsition a de faibles pressions
partielles en oxygene (meélanges/tO et CO/CQ), des aiguilles et des plaquettes sont
souvent observées a la surface des alliages choeimimeurs [163,171,172F{gure 1.25.

Raynaud et Rapp [173] ont proposé un mécanismdgeolt la formation d’aiguilles
d’oxyde de nickel sur la surface d’'un échantill@nrickel pur. lls ont montré I'existence d’'un
canal et d’une dislocation vis le long de I'axe dexiilles et des plaquettes : leur croissance
serait donc due a la diffusion surfacique des catimétalliques le long du canal central
jusqu'au sommet. L'étape limitante de ce proces$eiscroissance est représentée par la
dissociation de la molécule de gaz oxydant, cadithocation vis centrale permet une
diffusion trés rapide des cations jusqu’a la poiRReur de faibles pressions partielles en
oxygene, la dissociation des molécules d'eau datys@e a la pointe des aiguilles, favorisant
ainsi leur croissance. Ce mécanisme de formatienattpuilles d’'oxyde de nickel peut étre
transposé au mécanisme de formation des aigudlehibmine, si le transport du chrome est
suffisamment rapide. En revanche, a des pressiar®lfes en oxygene élevées, la couche
d’'oxyde est plus lisse et homogéne, puisque I'orgg&absorbe sans préférence sur toute la
surface de I'échantillon.
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25KV X2000 8372 16.8U UT'8s8

Figure 1.25 : Formation d’aiguilles de chromine surun échantillon de chrome pur aprés exposition a
H./H,0 a 900°C [72].

La présence de vapeur d’eau dans I'atmosphereagéae se traduit, généralement, par la
formation d’'une couche d’oxyde plus épaisse, maisn€me temps plus compacte et plus
adhérente au substrat, par rapport a celle forroée air. [83,174,175]. Des pores sont
distribués dans toute I'épaisseur de la coucheoetpas localisés a l'interface métal/oxyde,
comme souvent observé pour les alliages chrominmodars aprés oxydation sous air
[83,176,177] Figure 1.26)

(Mn,Cr)s04 {

[} (Mn,Cr)304

Cr,03

Ar—4%H2—-2%H20

Figure 1.26 : Coupe transversale de I'acier Crofe22APU aprés 1000h a 800 sous air (gauche) et sous
Ar-H »-H,0 (droite) [170].

Rahmel et Tobolski [178] expliquent la formation jpleres sous atmospheres humides a
travers un mécanisme appelé #H3O bridge » : ils supposent que la vapeur d’eau peut
pénétrer dans la couche d’oxyde via des nano-Bsser atteindre le métal, en formant ainsi
I'oxyde et en produisant de I'hydrogéne. En mémmap® I'hydrogéne présent dans le pore,
va pouvoir réduire I'oxyde en produisant a nouvelaula vapeur d’eauF{gure 1.273. Ce
mécanisme conduit alors a la migration externe pees (de l'interface métal/oxyde vers
I'interface oxyde/gaz) et a I'augmentation de [Hudion anionique interne, permettant une
amélioration de I'adhérence de la couche d'oxydeung et al. [179] ont montré que ce
mécanisme, initialement proposé pour la croissatese couches d’'oxyde de fer, peut étre
transposé au cas de la chromine.
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)
0,/H,0 0

oxide scale

Figure 1.27 : Représentation du mécanisme de Rahmetl Tobolski sous Q/H,0 [163].

La taille des grains est également influencée @grésence de la vapeur d’eau. Dans le
cas de la chromine, elle semble plus faible que siug177,180]. Ce phénomene, pour
lequel aucune explication claire n’existe, se tradar une augmentation de la plasticité de la
couche d’oxyde et donc de sa résistance mécanique.

En présence de vapeur d'eau, dans le cas desealllegrCr contenant de 10 a 20% de
chrome, certains auteurs [113,165,181] ont misvadeéce la tendance du chrome a s’oxyder
a l'interface avec le métal, plutdt que de formee gouche externe protectrice. Cet effet, qui
a pour conséquence la perte du caractére protedtelar couche d’oxyde, semble étre di a
une modification du mécanisme de transport descespehimiques au sein de la couche
d’'oxyde et dans l'alliage.

Enfin, certains parametres expérimentaux, commeélat de gaz, semblent avoir une
influence sur la morphologie de la couche de carymsAsteman et al. [182] observent des
différences morphologiques importantes lors deyitation a 600°C sous un mélanggtO
de trois alliages chromino-formeurs (X20-11%Cr, [308%Cr et 310-25%Cr), en faisant
varier simplement la vitesse du gaz. Pour les teflimges, une augmentation du débit
engendre la perte de tout caractére protecteur.

1.7.3. Influence sur la conductivité électrique desouches d’oxydes

Les études concernant I'évaluation du comportergédtrique des couches d’oxydes en
présence de vapeur d’eau sont assez limitées adittgdature. Cependant, elles montrent des
différences importantes par rapport au comporterseuns air.

England et Virkar [151,183] ont mesuré, en fonctilenla température, le parameétre ASR
de I'alliage base nickel Haynes 230 sous air et sogélange HH,O. lls ont mis en évidence
gue, pour des temps d’exposition comparables, leuvabtenue sousHH,0 est beaucoup
plus importante que celle mesurée sous ai{bht aprés 500 heures et respectivement 0,03
Q.cnt aprés 600 heures).

Cette tendance est confirmée par Brylewski et@f],[dans le cas d’'un acier ferritique
inoxydable contenant 16% de chrome (SUS430). Apo@®h a 800°C, le paramétre ASR est
plus élevé sous mélange/H,O (0,6Q.cnT) que sous air (0,2.cnv).

Guillou et al. [184] ont comparé les valeurs ASR'diiage base nickel Haynes 230 et de
I'acier ferritique inoxydable K41X (Fe-18wt%Cr) soair et sous pH,O a 800°C : pour les
deux alliages, une forte augmentation du paraniediR est observée sous/H0.
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Holt and Kofstad [132] ont étudié le comportemdettique de la chromine entre 440 et
1000°C sous différents mélangeg/HbO. lls ont remarqué que la conductivité électrigee
la couche d’oxyde diminue lorsque la pression pbetien hydrogéne augmente. Pour une
température donnée, la conductiviiéest directement liée a la concentration des defaut
présents dans un matériau [34]. Il est raisonndblesupposer que la pression partielle en
hydrogene, a travers le défau;t lduisse engendrer une modification de la conceotrales

défauts au sein de la couche d’oxyde.

Larring et al. [165] ont mesuré la conductivitél@diage Plansee Ducrolloy (Cr-5wt%Fe-
1wt%Y,03) sous air enrichi en vapeur d'eau a differenteaptratures. Leurs résultats
montrent que la conductivité augmente avec la fmegsartielle en vapeur d’eadrigure
1.28. La présence de la vapeur d’eau, a températleeses et fortes pressions partielles en
oxygeéene, augmente fortement le phénomene de I'éatipo des oxydes de chrome. Dans le
cas des alliages chromino-formeurs, I'évaporationigiee de la chromine pourrait donc se
traduire par une augmentation de la conductivieetéhue, expliquant ainsi les différences
observées en termes de parametre ASR.

O —
20% H,0
= 2=
£
Q
7]
— -4 -
o)
(=]
S
-6 —
8 =

0.8 1.0 1.2 1.4 1.6 1.8 2.0x10°

1T (1K)
Figure 1.28 : Conductivité en fonction de la tempéature de I'alliage Plansee Ducrolloy sous air enrfd en
vapeur d’eau [165].

Parmi les hypotheses qui ont été avancées pouyezsdaxpliquer ces différences, un
changement du mécanisme de croissance de la cdimtyele sous vapeur d’eau semble étre
I'explication la plus probable [113,165,181].

1.8. Influence des revétements sur I'oxydation etal conductivité électrique
des couches d'oxydes

L’application de revétements sur la surface de€n@atx métalliques, a travers différentes
techniques FVD, sol-gel, sérigraphie, CVD, implantation ionéqu), permet de leur conférer
des propriétés spécifigues, notamment vis-a-videde résistance a la corrosion a haute
température et de leur conductivité électrique 18Q,185,186,187]. La présence d'un
revétement peut également diminuer le phénomeneapigation du chrome sous forme
d’espéces volatiles [188] et renforcer I'adhérethes couches d’oxydes [143].

Parmi les différents types de revétements, leselips (Co,Mn)O, et les pérovskites
La;xSrMnO3 s’avérent tres intéressants, surtout d’'un pointvde de la conductivité
électrique et en termes de compatibilité (mécanejuehimique) avec le substrat. Ces oxydes
ont fait lI'objet d'étude quant a leur applicatiomrsles interconnecteurs pour piles a
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combustible a oxyde solide. Cependant, I'évaluatienl’efficacité de ces dépbts dans la
technologie EVHT n’est pas ou trés peu reportéas thahttérature.

Les résultats issus de la littérature SOFC mettantévidence que la présence d’'un dépot
d’'oxyde de type spinelle (Co,Mi®),, améliore généralement la conductivité électri¢ere
terme de parametre ASR) [189,190,191,192,193,10d]type de revétement s’avere aussi
efficace contre la migration des espéces volatiesshrome [192,198,195,196,197,198] et
joue un role bénéfique en termes de résistanaexgdation [200,199,200]. Un dopage par le
fer [201] ou par le cuivre [202] améliore égalem&atonductivité électrique.

La pérovskite La,SKMnO3.5 (avec x variant selon les auteurs entre 0,1 &)0u8ilisée en
tant que revétement protecteur sur des acierdideres inoxydables, forme une barriére plus
ou moins efficace contre le chrome, mais n'empépgas complétement I'oxydation du
substrat [203,204]. De plus, le Mn contenu dans L3&be facilement le Cr(VI), formant
ainsi la phase (Cr,MgQ,, qui diminue la conductivité électrique de la péiite LSM. [205].

Ce phénomene est, bien sir, accru sous air emmchapeur d’eau [206].

Plusieurs auteurs ont mis en évidence que les amstits constitués par des oxydes
d’éléments réactifs (L®s, Y203, NbOs...) améliorent la cinétique d’oxydation [41,185,207]
et la conductivité électrigue des couches d'oxydeans le cas spécifigue des alliages
chromino-formeurs, a haute température en miligdant, la couche de chromine peut réagir
avec les éléments réactifs pour former un oxydetyie pérovskite RECrE) dont la
conductivité électrique est plus élevée que celladbromine [29,56,74,139-141].

Enfin, au cours des derniéres années, des revétematoubles » ont été développés.
Balland et al. [208], par exemple, ont combiné yd& de lantane, L&; avec un oxyde de
type spinelle Co-Mn. Ce double revétement, réadige l'alliage Crofer 22APU, améliore
considérablement les propriétés de I'interconnecterts d’'une exposition a 800°C sous air et
en atmosphere duale (exposition simultanée a I'spin@re anodique et cathodique). Son effet
sur la conductivité électrique reste cependansi@teGannon et al. [190] ont démontré que la
conductivité électrique et la résistance a I'oxjmtatdes aciers Crofer 22APU et 430SS sont
ameliorées par I'application d'un double revétenfentné par une sous-couche d’oxyde de
CrAlYO (Cr 6,5 at%, Al 30 at%, Y 0,15 at%, O 63,884) et une surcouche d’oxyde de type
spinelle Cr-Mn. lls ont observé que la sous-couminéliore I'adhérence du dépot de spinelle.
En outre, ce double revétement réduit significatigat I'évaporation des espéces volatiles de
chrome, bien que la couche de spinelle soit fine.
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II.1. Présentation des alliages étudiés

Deux alliages ont été choisis dans le cadre dee ca&tide pour évaluation de leurs
propriétés de résistance a la corrosion et de aivité électrique en tant qu’interconnecteurs
dans la technologie EVHT. Un acier ferritique chimooaformeur, le K41X, a été considéré
pour sa bonne résistance a la corrosion. En pkralla alliage basé sur le systéme Fe-Ni-Co
a éeté pris en compte pour sa bonne conductivitdriae.

[1.1.1. L'acier K41X

L’alliage K41X a été fourni par Aperam Isberguesj tg produit et le commercialise
actuellement pour la fabrication de collecteursch&ppement d’automobiles. Ce matériau,
souvent trouvé dans la littérature sous I'appe@iatie F17TNb, F18TNb ou AISI 441, est un
acier ferritique chromino-formeur a basse teneucambone. La composition de I'alliage est
donnée dans [€ableau 2.1.

N, | C
ppm | ppm

Elément Fe Cr Si Mn | Nb Ti Ni \/ Cu P Co Mo Sn

Certificat de
réception (% B 17,51| 0,58 0,2% 0,52 0,14 0,14 0,12 0,065 0,02€2D 0,015 0,009 247 100
massique)

Tableau 2.1 : Composition de I'alliage K41X.

Le manganese, en concentration de quelques dixiglmgsourcent, est rajouté afin de
former des oxydes de type spinelle (Cr,bDy) dans la partie externe de la couche de
corrosion, permettant de réduire la vaporisatios drydes de chrome et d’améliorer le
comportement électrique. Le titane, le niobium eetsilicium sont ajoutés a l'alliage afin
d’améliorer les propriétés mécaniques. Le taux idge8t paraitre important par rapport aux
alliages chromino-formeurs généralement utilisés tant qu’interconnecteurs (a titre
d’exemple le taux de Si contenu dans le Crofer22AR8tJde 0,1% massique) mais, dans le
cadre du projet ICARE, le choix a été fait d’'ulid’alliage sans en modifier la composition.

A I'état brut de réception, I'alliage contient pieisrs types de précipités : des carbonitrures
de titane enrichis en niobium bordés, par endrpis,des carbures de niobium enrichis en
titane.

La microstructure de l'alliage a été révélée apmee attaque électrochimique a I'acide
nitrique. La dimension des grains est de 30 a IAdRigure 2.)).
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o

Figure 2.1 : Micrographie de la coupe transversalde I’aIIiagKlX apres attaque
électrochimique.

[1.1.2. L’alliage Fe-Ni-Co

L’alliage Fe-Ni-Co testé, a faible coefficient deatttion, a été fourni par Aperam Imphy
et représente une innovation pour les applicatienstant qu’interconnecteur pour les
systemes EVHT. Sa composition est présentée darsbleau 2.2La petite quantité de Mo
rajoutée a la composition nominale permet de rédeircoefficient d’expansion thermique et
d’améliorer les propriétés meécaniques. Cet alliageésente une compatibilité
thermomécanique avec les matériaux de la cellulbeme que celle des aciers ferritiques.

Elément Fe Ni Co Mo

Certificat de réception

(% massique) 39,52 45,32 9,97 5,19

Tableau 2.2 : Composition de I'alliage Fe-Ni-Co.

La Figure 2.2 montre une micrographie de la surface de lallisaggres attaque
électrolytique (4V -10s). La taille des grains eade 4 a 25 pum.

Figure 2.2 : Micrographie de la surface de I'alliag Fe-Ni-Co aprées attaque électrolytique.
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II.2. Préparation des échantillons

Les alliages sont fournis sous la forme de plagieed mm d’épaisseur, dans lesquelles
sont découpés les échantillons de taille 10 x 10oun20 x 20 mm, en fonction des tests a
réaliser par la suite. Afin de développer des auenecteurs facilement utilisables lors de la
fabrication a I'échelle industrielle de I'électrebur, le choix du projet ICARE a été de tester
les alliages a I'état brut de réception. Les édlians sont donc dégraissés dans un bain
d’éthanol sous ultrasons et ensuite séchés. Pouwvopocomparer avec les données
disponibles dans la littérature, dans le cas du K4des échantillons ont été également
préparés par polissage avec des papiers SiC fdkck 240 a l'indice 1200) puis a la feutrine
jusqu'a la pate diamantéaut, afin d’obtenir une surface polie miroir. Dans 4das cas,
apres |'étape de dégraissage ou apres celle dsspoé, les échantillons sont mesurés et
pesés.

[1.3. Conditions d’essai

Les échantillons métalliques ont été testés a 8@k les deux milieux EVHT choisis
dans le cadre du projet ICARE : anodique (95%@H,0) et cathodique (10%#+B0%H,0).
En théorie, de I'oxygéne sec est produit a I'anod®s, dans notre cas, I'atmosphére de la
chambre anodique est simulée par un mélange 95%bL0. Ce choix est justifié par le fait
que l'utilisation d’'un gaz vecteur, tel que la vapé’eau, pour évacuer I'oxygéne produit a
'anode, est généralement envisagée. De plus,dsepce de recombinaison/@, dans la
chambre anodique doit étre prise en considératiemeélange 10%4H90%H,0 correspond a
'atmosphére présente a I'entrée de la chambre dafhe. Pour des raisons de sécurité, pour
les essais réalisés au laboratoire, I'nydrogendigst dans I'argon ; le milieu cathodique est
donc simulé par un mélange Ar-1%kinrichi en 9%Hk0O. L'enrichissement en vapeur d’eau
du mélange gazeux (f@u Ar-1%H) est obtenu a I'aide d’'un ballon chauffant renmgéau
distillée et ensuite portée a ébullition (90-100p0ur former la vapeur d’eau. Le flux de gaz
sortant de la bouteille circule dans l'eau bouillante et s’enrichit en vapeur d’eau. Il
remonte ensuite a travers une colonne de refraigieat. Un cryothermostat permet de fixer
la température du liquide circulant dans la coloeneegule ainsi la pression en vapeur d’eau
du mélange. La température de I'eau circulant deméfrigérant est fixée a 29 °C pour avoir
une atmosphere enrichie avec 9% de vapeur d’ead 81C pour obtenir un enrichissement a
5%. Ces valeurs ont été déterminées a l'aide dsonele thermo-hygromeétrique.

11.3.1. Essais en atmospheére cathodique #+H,0

Le montage expérimental utilisé pour réaliser ledlissements sous Ar-1%D%H,0 est
présenté sur l&igure 2.3 Le dispositif est constitué d’'un four tubulairede trois sources
identiques, chacune matérialisée par un ballonnetube réfrigérant, pour la génération et
I'enrichissement en vapeur d’eau du gaz. Un delorimlest rempli d’eau distillée et utilisé
pour la génération et I'enrichissement en vapeeaawa’du gaz. Les échantillons a vieillir sont
introduits dans un tube en quartz traversant le foes fleches, représentées suFigure 2.3
indiquent le chemin du flux de gaz. Le débit du flgazeux entrant dans le ballon est
d’environ 8 L/h (qui correspond & une vitesse dalat®ement du gaz de 7,5 x36n/s [1]).

Les échantillons sont mesurés et pesés avant et apgillissement. A haute température,
I'oxydation de I'échantillon va entrainer une véioa de la masse (prise ou perte) au cours du
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temps Am = f(t)). La difféerence de masse divisée par |dase de I'échantillon permet de
calculer la variation de masse nefita/A.

Des échantillons de taille 20 x 20 mm ont été sesi®é atmosphere cathodique pendant
100, 200, 500 1000 et 3000 heures dans le cas X Kdpendant 100 heures dans le cas du
Fe-Ni-Co.

Figure 2.3 : Dispositif expérimental pour les viellssements sous atmosphére enrichie en vapeur d’eau

11.3.2. Essais en atmosphére anodique £H,0

Dans le cadre du projet ICARE, le laboratoire SIMBEPGrenoble était responsable de la
réalisation des essais sous 9588@H,0. Cependant, afin de vérifier la reproductibibiies
résultats, les alliages K41X et Fe-Ni-Co ont étélément testés sous atmosphére anodique
(95%O-5%H,0) pendant 100 heures. Le montage expérimentasaitdst montré sur la
Figure 2.5et sera présenté par la suité gl1.5.1).

[1.4. Détermination des mécanismes d’oxydation

Les mécanismes d’oxydation ont été déterminés Bawas de I'acier K41X a l'aide de
deux types d’essais : marquage a I'or et marquagepique.

I1.4.1. Marquage a l'or

Le sens de croissance d'une couche d’oxyde esténmeét essentiel dans la recherche du
mécanisme de corrosion. Une facon de la déternuioesiste a repérer, apres corrosion, la
position des produits formés par rapport a celléadrurface initiale du métal [2,3,4,5]. A cet
effet, un matériau inerte (Au, Pt...) est déposélsumétal avant réaction, sous forme de
particules de petites dimensions (fil ou grains)prori, ce matériau est inerte vis-a-vis du
milieu oxydant et ne diffuse pas lors de la formatde la couche d’oxyde. Le marquage
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choisi dans le cadre de cette étude est un dépitrdalisé par pulvérisation cathodique. L'or
est préfére au platine car il posséde une moditi@iplus faible (limite la formation d’un film
continu) et il est un moins bon catalyseur que ltipee et donc reste inerte pendant
'oxydation. Apres le dép6t d’or, I'échantillon esbumis a la réaction a étudier et puis
sectionné afin d’observer, sur une coupe transkerga position des marqueurs. Ceux-ci
peuvent étre localisés a l'interface métal/couckecdrrosion ou a l'interface couche de
corrosion gazKigure 2.4. La croissance de la couche d’oxyde sera alosdetree » dans le
premier cas et «interne » dans le deuxieme cadlecte fera respectivement par diffusion
cationique et anionique. Enfin, si les marqueurs soralisés a une position intermédiaire
clairement identifiée a l'intérieur de la coucheoxdde, on peut se trouver devant une
croissance de deux ou plusieurs couches selon ddestpposés : on parle, dans ce dernier
cas, de croissance « mixte » cationique et anieniqu

Le sens de croissance des couches d’oxyde a éténilé¢ & I'aide du marquage a l'or lors
du vieillissement en atmospherg-H,O de I'acier K41X.

OXYD Croissance

SEEES  cccrnepar
METAL transport
cationique Croissance
, . mixte par
METAL Etape 1 transport
d’oxydation cationique
et
\ 7 GRS
% OXYD // Croissance
///////////////////////% interne par
transport
anionique

Figure 2.4 : Principe de I'expérience des marqueursiertes.

11.4.2. Marquage isotopique

Une autre méthode tres intéressante pour déterrf@ngens de croissance de la couche
d’oxyde sur un alliage métallique est la réalisatitoxydations successives par deux isotopes
de I'oxygéne. Beaucoup de travaux ont été réatis@s'°0/*°0 [6,7,8,9,10], mais moins sous
H,™®0/H,'®0 [11,12,13]. Des expériences de marquage isotepsgus H'°O/H,'%0 ont été
réalisées sur le K41X, en utilisant le montage gméss sur laFigure 2.3 Le ballon rempli
d’eau distillée est utilisé comme source d&°8, alors qu’un deuxiéme ballon est rempli de
H,*®0. Les échantillons sont d’abord oxydés sous urangé Ar-1%H-9%H,'°0 et ensuite
Ar-1%H,-9%H,*?0. Le passage du mélange gazeux (Ar-1yatlin ballon & I'autre est rendu
possible grace a un systeme de vannes. Entre lesélapes d’oxydation, I'échantillon est
maintenu a température, en évitant ainsi tout ctheamique. A l'issue des expériences de
marquage isotopique, la répartition des isotopesm@ede déduire le sens de la croissance de
la couche d’oxyde.

De facon a connaitre I'origine des protons (le dilegene ou la vapeur d’eau) susceptibles
de diffuser dans la couche d’oxyde lors d'un vigskment sous Ar-1%0%H,O, du
deutérium gazeux () et de I'oxyde de deutérium ¢D) ont été utilisés comme marqueurs
isotopiques de I'hydrogene. Les vieillissements @#tréalisés sur I'acier K41X en utilisant
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un mélange Ar-1%p9%H,0O et respectivement Ar-1%F9%D,0 comme milieu oxydant.
La localisation d’espéce¥0, 0, D ou OD nous a permis, par la suite, de compeend
I'influence de la vapeur d’eau sur les mécanismesgydiation et la conductivité électrique.

I1.5. Mesure de la résistance électrique de la cobe d’oxyde

[1.5.1. Description du montage

Afin d’évaluer les propriétés électrigues d’'une dwial’oxyde en croissance sur un
interconnecteur métallique, le parametre ASR etgtraéné. Les mesures de conductivité sont
réalisées dans les conditions représentativesélaatrolyseur, c'est a dire a 800°C et sous un
flux contrdlé d'un mélange Ar-1%-B%H,O pour le c6té cathodique et 95%8&%H,O pour
le c6té anodique. Le dispositif utilisé pour réadisa mesure du parametre ASR est celui
présenté sur leSigures 2.5et 2.6. Il a été réalisé au cours de la these de S. rarj@. Il se
compose d’un porte-échantillon en stumatite égdgéeux électrodes en platine qui, pendant
la mesure, est introduit dans un réacteur en quarauffé par un four tubulaire.

Cryostat permettant
de fixer la pression en ey
vapeur d’eau > W A

Figure 2.5 : Dispositif expérimental permettant lesnesuesue cotiuuctivité.

Préalablement aux mesures de conductivité, lesnéttbas sont oxydés pendant 100
heures a 800°C sous atmosphére cathodique ou ardifin de former une couche d’oxyde
dense et compacte a la surface du métal. Les éltdramiainsi obtenus sous atmosphére O
H,0O ont été utilisés pour évaluer leur comportemeness la corrosion a haute température
dans ce milieu. Pour permettre un meilleur contactdépdt de laque de platine est effectué
sur les deux cotés de I'échantillon pré-vieilli dant 100h, qui est ensuite plaqué entre deux
électrodes en platine a I'aide de la canne de feen&Jne fois le montage réalisé, celui-ci est
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glissé au centre du four tubulaire. Le four est mén& 800°C par une rampe de 1°/min et la
mesure du parametre ASR se déroule au minimum petda heures.

Fils de Pt

a)
Figure 2.6 : (a) Image et (b) schéma du porte échailton permettant les mesures de conductivité.

Lors des mesures, un courant de 0,150 A est imdass le circuit et la tension est
mesurée aux bornes des électrodes en platine chessaions sont effectuées toutes les 5 min
et enregistrées sur un logiciel LabView®, qui perrde visualiser les valeurs de tension
obtenues au cours du temps. Grace a la loi d’Ohest ipossible de calculer la résistance du
film d’oxyde, que I'on multiplie par la surface d@entact pour obtenir le paramétre ASR.
L’influence de chaque partie du montage a été d@esidgparavant [6]. Il résulte que la
résistance des fils de platine, de la pate denglatt de l'alliage métallique est négligeable
devant la résistance de la couche d'oxyde. De ploss des premieres heures de
fonctionnement, le solvant de la pate de platind€ripinol) s’évapore, pendant que la pate
subit un processus de frittage entre I'échantiiofes électrodes en platine. Pour ces raisons,
les dix premieres heures de mesure ne sont pasiGagnes.

[1.6. Caractérisation des produits de corrosion

11.6.1. Microscopie électronique a balayage

L’analyse morphologique et chimique des échantillooxydés (surfaces et coupes
transversales) a été effectuée a l'aide d’'un moops électronique a balayage (MEB) a
émission de champ (résolution 1,5 nm) de type JESM-6400F couplé a une microsonde
électronique (EDX) de type Oxford LINK EXLII. Desaxographies X des coupes
transversales ont été réalisées avec un microsél@otronique a balayage a émission de
champ de type JEOL JSM-7600F couplé a une micresd@xford X-MAX. En vue de
différentes caractérisations, les coupes translesrsat été préparées a I'aide d’'une technique
spécifique : une fine couche d'or est d’'abord dépoa la surface de I'échantillon par
pulvérisation cathodique et ensuite un dépdt d@bdique de nickel est réalisé. Le bain de
nickelage se compose d’un mélange de Ni&Q40 g/l, NiC} a 20 g/l et HBO3z a 20g/l. Le
nickelage commence a faible intensité (5 mA pen8aminutes) pour obtenir une croissance
lente et un maximum d’adhérence de la couche deehi&nsuite, le dépbt se poursuit
pendant 10 minutes sous une intensité de 200 m&chiantillon revétu est enrobé dans une
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résine et poli avec des papiers SiC (de l'indice 24thdice 1200) puis a la feutrine jusqu’a
la pate diamantéeauin.

11.6.2. Diffraction des rayons X

[1.6.2.1. Identification des phases

L’identification des phases cristallines sur lehatillons de départ et vieillis, a été
réalisée par des analyses par diffraction des gyoa I'aide d’'un diffractométre a compteur
courbe INEL CPS 120. La longueur d’onde utilisée adle du cuivreKa;=0,154056 nm
sélectionnée a I'aide d’'un monochromateur Ge flldicé a la sortie du tube des rayons X. Les
analyses ont été réalisées avec des angles d'nuadde 0,5°, 1° et 8°, selon I'épaisseur de la
couche d’oxyde a analyser.

11.6.2.2. Détermination de contraintes résiduetlans le substrat

L’influence de I'état mécanique de surface des tsatssK41X testés (brut de réception et
poli miroir) sur les phénoménes de corrosion apéite en compte par la détermination des
contraintes résiduelles. La variation de la distamter-réticulaire d’'une famille de plans
donnée est utilisée comme jauge de déformationldoddne des conséquences de ces
variations de distances est la modification dedsitppn angulaire de la raie de diffraction. La
déformation mesurée peut alors s’exprimer suivant :

— d _do

d,
avec @ la distance inter-réticulaire dans le matériatelitte toute contrainte.

En appliquant la loi de Bragg, la déformation étast du cristal peut étre obtenue par une
mesure de la position des raies de diffraction aeamiprés la déformation. Elle est donnée
par la relation :

€

1

_sing,
€ =— -
sind
La méthode retenue pour calculer les contraintelaeséthode des sw? La variationAd
de distance inter-réticulaire d’'une famille de glamistallins est fonction de I'orientation de
ces plans par rapport au sens de la déformatiamieldtation des familles de plans {hkl} est
alors définie par deux angleSigure 2.7 : I'angle y entre la normale aux plans cristallins en
position de diffraction et la normale a la surfacematériau analysé (paralléle a la direction
Ss) et l'angle ¢ entre la projection de la normale aux plans dlistaa la surface de
I'échantillon et la direction de mesure, direct®n
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I

L3= N4y direction de mesure de la
déformation Egy

irection de détermination
de la contrainte Oy

Figure 2.7 : Représentation schématique des angleslisés dans les déterminations de contraintes par
diffraction des rayons X.

Ainsi, pour une contrainte macroscopique appligaenatériau, la déformation mesurée
gy, OU la variation d’anglé26 correspondante, sera fonction des orientatipred ¢. Pour
tenir compte de ce phénomeéne, le passage des d@dimms mesurées par diffraction des
rayons X aux contraintes dans les couches supidigise fait en appliquant les relations
contraintes-déformations de I'élasticité en mécamidas milieux continus (utilisation de la
loi de Hooke généralisée pour le matériau étudié).

Dans un état de contrainte biaxial, seuls les teminetenseur des contraintes, 0i,et 02,
sont non nuls. La déformatiaf,, en fonction des composantes du tenseur des tuega
s’exprime alors :

€= %Sz Eﬂcllcosz(p +06,,SiN2p + Gzzsinz(p)E'kinzw -S(0,, +0,,)

Les valeurs de%SQ et § sont les constantes élastiques radiocristallogmapk (notées

CER). Elles sont déterminées a partir des valeursnddule d’Young et du coefficient de
Poisson du matériau quand celui-ci est isotrops. Iaeurs utilisées dans le cas de l'acier

K41X sont :%s2 =5,72x 10 MPa, S = - 6,35 x 10 MPa™.

Il est ensuite possible d’exprimer, pour un matérsmtrope, la variation d’angle de Bragg
en fonction de sin? (a$=0) et des termes; 1 t02:
1
Ap=—2 " > o sin®y - 2—81(611 +02)
cotarg, cotarg,,

La méthode des « sip® permet, en tracantdg, en fonction de sin? de calculer la
contrainte a partir de la pente de la droite.

La mesure de contraintes résiduelles par diffracties rayons X sur les échantillons
K41X brut et poli miroir, avant vieillissement, té&éalisée a I'aide d’'un appareil Bruker D8
Discover, équipé d'un cercle d’Euler et d'un dé&ectbidimensionnel GADDS. La longueur
d’onde utilisée est celle du Ch € 1,789 A). Les mesures ont été réalisées a desixigns

bY

¢ : 0° et 90°, sur 21 positionsallant dey = - 50° ay = 50° Ay = 5°).

11.6.3. Spectroscopie de masse d’ions secondaires

Afin de comprendre l'effet de I'hydrogene et devipeur d’eau sur les mécanismes de
diffusion lors de l'oxydation, des analyses parcsmscopie de masse d’ions secondaires
(SIMS) ont été réalisées. Ce type de spectrosaapisiste a analyser en masse et en charge
les ions secondaires produits par pulvérisationgio@ide la surface de I'échantillon. Les
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analyses SIMS ont été effectuées sur un appardlEX2A IMS 7F a I'lnstitut Jean Lamour
de I'Ecole de Mines de Nancy (collaboration SylVaieber).

Un faisceau d’ions primaires Cd'intensité 100 nA bombarde une surface d’'échantil
de 200 x 200 pfm Pour l'analyse des éléments légers (H, D et &),idns secondaires
négatifs ont été enregistrés’)lsalors que pour I'analyse des métaux, les iomeragaires
positifs (IS) ont été suivis.

Les spectres obtenus représentent I'évolution danbme de coups associé a chague masse
analysée en fonction de la durée d’exposition ascéau, proportionnelle a la profondeur
abrasée. Le signal mesuré dépend de la concentrdgol’élément analysé, mais aussi
d’autres facteurs (taux d’ionisation, densité decilde, environnement chimique...). Il est
donc impossible d'avoir un aspect quantitatif désménts détectés. La profondeur des
crateres, fonction du temps d’abrasion, a été ohéee par profilométrie au laboratoire a
I'aide d’'un appareil Veeco Dektat 6M.

11.6.4. Microscopie électronique en transmission

Les informations morphologiques, chimiques et $tnates a I'échelle nanométrique des
échantillons oxydés ont été obtenues par microscéfgctronique en transmission (MET).
Les échantillons sous forme de lames minces onpréfgarés avec la méthode FIB (focused
ion beam ou faisceau d’ions focalis€) par la séc8ERMA Technologies a Grenoble. Cette
technique consiste a creuser, a l'aide d'un faisdéans Gallium, deux tranchées paralléles
de part et d’autre de la zone de I'échantillon tjoe veut prélever, qui constituera la lame
mince a faces paralléles.

Les analyses ont été réalisées avec deux typesatilbigges :

* un appareil JEOL JEM 2100 Lgquipé avec un systéme d’analyse X (EDX JEOL
JED 2300T). La tension d’accélération de travail ée 200 kV. La résolution
ponctuelle est de 0,25 nm et celle de réseau dxtldenm

e un appareil JEOL JEM 2100F (FEG HR) équipé avesysieme d’'analyse Bruker
XFlash 5030, qui permet de réaliser les cartogepBDX quand le MET est utilisé
en mode balayage (STEM, Scanning Transmission laledflicroscopy). La tension
d’accélération de travail est de 200 kV. La résotutponctuelle est de 0,19 nm et
celle de réseau est de 0,1 nm.

11.6.5. Spectroscopie de photoélectrons X

L’'analyse en extréme surface des échantillons arééfisée par spectroscopie de
photoélectrons X (XPS) a 'aide d’'un appareil PHY0B VersaProbe. Cette technique permet
d’obtenir des informations quantitatives ainsi que les liaisons chimiques existantes entre
les éléments présents sur la surface de I'échamtifpermettent de connaitre la nature des
oxydes présents. La raie de l'orbitale 1s du cab({2B84,8 eV) a été utilisée comme
référence. Tous les éléments, sauf I'hydrogen@dium, sont détectables.

La raie Ko monochromatée de I'aluminium (1486,7 eV) a étéseg comme source des
rayons X. Le diametre du faisceau incident est280et les électrons sont collectés avec un
angle d’émergence de 45°.
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Chapitre 1ll. Comportement de lalliage K41X dans les
atmospheres représentatives d’un systeme EVHT

L'alliage K41X représente un compromis entre lat@erton contre la corrosion et la
conductivité électrique. Le petit pourcentage degaaése rajouté a la composition nominale
devrait permettre d’améliorer la conductivité éliegte et réduire le probleme de
I'évaporation des especes chromées, limitant idatiion des alliages chromino-formeurs sous
atmosphere enrichie en vapeur d’eau. Le pourcendagez élevé de silicium également
contenu par l'alliage K41X devrait contribuer antiélioration de la résistance contre la
corrosion.

La tenue a la corrosion et la conductivité éleaiige I'acier K41X ont été testées dans les
deux atmospheres représentatives d’un électrolysegrrésultats présentés dans ce chapitre
concernent des échantillons bruts de réceptiongiet fournis par Aperam Isbergues.

[11.1. Comportement sous atmosphere anodique ©H,0

[11.1.1. Caractérisation des couches d’oxyde

Aprés oxydation a 800°C pendant 100 heures dansnélange 95%@5%H,0, une
couche d’oxyde compacte, assez homogéne et saneefiss’est formée a la surface de I'acier
K41X (Figure 3.). Le film de corrosion est formé d’une couche cur constituée de grains
assez fins et riches en chrome, au-dessus de legedrouvent dispersés des grains de forme
pyramidale, riches en chrome et manganése, casdicjges des oxydes spinelles [1,2]. Ces
cristaux semblent étre moins nombreux et de plugepetailles par rapport a ceux qui se
forment sous une atmosphére ne contenant pas dandpau [3].

.« +Enrichissements

n Ghet Mp ,‘/

; N \ “

Figur 3.1 : Observation par miroscopie électroiqe a balayage en électrons secondaires de la sudate
I'alliage K41X aprés 100h de vieillissement a 800°€bus 95%Q-5%H ,0.

L'analyse par diffraction des rayons X a faible landjincidence (1°) Figure 3.2 met en
évidence la présence de chromine et d’'une phasgdkcspinelle de type (Cr,Mg04, proche
de la phase MnsCr, s0,. L'identification de la stcechiométrie de la phapielle est difficile,
en raison du fait que les rayons ioniques du chretndu manganese sont trés proches.
D’aprés Naoumidis et al. [4], la phase spinelle gaiforme sous des faibles pressions
partielles en oxygéne est proche de Mygrtandis que, sous des pressions partielles en
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oxygene élevées, la stcechiométrie de la phasellspast proche de Mn.Cr».xO4 en accord
avec notre interprétation. Le diffractogramme eiste§g met également en évidence les raies

de diffraction caractéristiques du substrat, laissapposer que le film de corrosion est assez
fin.

M : substrat
A:Cr203
L ° ®:(Cr,Mn).0,
®
ST
N
=
= L
2 °
5 A
=
E -
) T
20 30

26 (degrés)

Figure 3.2 : Diffractogramme des rayons X de la sdace de I'alliage K41X aprés 100h de vieillissemeat
800°C sous 95%G-5%H ,0.

Ces conclusions ont été confirmées par I'analyska @eupe transversale de I'échantillon.

La Figure 3.3 montre une image obtenue par microscopie électnenig balayage en
électrons rétrodiffusés.

' ProflEDX |

Figure 3.3 : Observation par microscopie électronige a balayae en électrons rétrodiffusés de la corip
transversale de I'alliage K41X aprés 100h de vieilsement a 800°C sous 95%§5%H ,0.
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La couche d'oxyde est assez adhérente au subsiratiméguliere. Les grains pyramidaux
d’oxyde spinelle de taille assez importante (1-2) |gont visibles a la surface au-dessus d’un
film continu, d’épaisseur variable, mais globalemaférieur a 1 um.

Un profil élémentaire a été réalisé par analyse EDXplusieurs points de la couche, sur
une ligne allant de la surface jusqu’a l'interfasec le métalRigure 3.9 : il montre que la
couche de corrosion est composée de chrominetarface avec le métal et, au-dessus, de
grains d’oxyde spinelle Cr-Mn, en accord avec leaspB identifiees par diffraction des
rayons X. Le coefficient de diffusion du Mn dans t®uches de chromine est de deux ordres
de grandeur plus élevé que celui du Cr [5] : celfaligue la présence de la phase spinelle,
dans la partie externe de la couche d’oxyde. Lem&bion d’'une double couche d’oxyde est
confirmée par les cartographies élémentairggufe 3.9.

90 : 1 10
o (Cr,Mn),0, Cr,0, Substrat

70

60 —._-_.-—._C.).-\\;

50 +

40

Taux de Si (% at)

30

20 e

Taux de O, Cr, Fe, Mn (% at)

10

T T l‘ ! T ! 0
00 04 08 12 16 20 24 28

Distance d'analyse (pm)

Figure 3.4 : Profil EDX mesuré sur une coupe transsrsale de l'alliage K41X aprées 100h de vieillisseme
a 800°C sous 95%@5%H ,0.

Figure 3.5 : Cartographies élémentaires obtenues isune coupe transversale de l'alliage K41X aprés
100h de vieillissement a 800°C sous 95%3G%H ,0.
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Des phases riches en Nb et Si sont identifiables tasubstrat. Il s’agit des « phases de
Laves », déja observées auparavant apres oxydatimair du K41X [1,3,6,7,8]. Ces phases,
qui contiennent également du Fe, sont observéeexanpté de l'interface métal/couche de
corrosion Figure 3.63 et aux joints de grains de l'alliageigure 3.61).

Figure 3.6 : Observations par microscopie électrogue a balayage en électrons rétrodiffusés de la qoal

transversale de l'alliage K41X aprés 100h de vieiisement a 800°C sous 95%5%H ,0 ; (a) phases de

Laves a proximité de l'interface métal/couche de coosion ; (b) phases de Laves aux joints des graire
l'alliage.

Leur formation est trés intéressante pour leur citda piéger le silicium, en réduisant
ainsi sa segrégation prés de l'interface métalfseutoxyde sous la forme d’'une fine couche
isolante de Si@[2,9]. Cependant, malgré la présence de phaskawdss, la formation d’'une
phase riche en silicium est mise en évidence ds$nderface métal/couche d’oxyde, sous la
forme d’une couche non continue et de tres faiplsSeurFigure 3.4 et 3.h Ce résultat est
en accord avec les observations de Jablonski dblalqui remarquent que, sous air, la
formation des phases de Laves dans un acier K4&3t pas suffisante pour empécher, mais
seulement pour réduire, la ségrégation du Si aefface métal/oxyde. Sur la base des
données de la littérature [10], il est raisonnaldesupposer qu’il s'agit d’'une couche de $iO
sous forme amorphe et donc trés difficile a carese#é La localisation de cette phase a
l'interface métal/oxyde est justifiée par la faildelubilité du silicium dans la chromine et
'oxyde spinelle Cr-Mn ; de plus, d’un point de viieermodynamique, Silest stable a des
pressions partielles en oxygeéne trés faibles, cogeties rencontrées a l'interface métal/film
de corrosion.

Des petits nodules enrichis en Ti (probablement,)l€dnt également visibles dans le
substrat, pres de l'interface oxyde/métahre 3.7); cette observation est en accord avec la
littérature [1]. Aucun enrichissement en Ti n'estatté a l'interface gaz/couche d’oxyde,
contrairement aux observations de Mougin et alefluillou [3], qui ont mis en évidence,
pour I'acier K41X, la formation de nodules de Fi®la surface de la couche d’oxyde, suite a
un vieillissement a 900°C sous oxygeéne dans le iprecas et a 800°C sous air sec dans le
deuxieme cas. L'absence de Fi@ans la partie externe de la couche d'oxyde apres
vieillissement sous atmosphére anodique est assegresante d’'un point de vue
thermodynamique, car la pression partielle en omggaécessaire a la formation de Ti®
800°C est 3,2 x I¥ bar, donc bien inférieure par rapport a celle dilamge 95%@5%H;0.

Ce phénomeéne, qui a également été observé par @hAntbhorn et al. [11] et par Fontana
et al. [12], semblerait étre di a la présence gewad’eau dans I'atmosphere de réaction,
responsable d’'une diminution du gradient d’actidtétitane dans la couche d'oxyde.
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Figure 3.7 : Observation par microscopie €électronige a balayage en électrons rétrodiffusés des nodslde TiO,
prées de I'interface oxyde/métal apres 100h de viédsement de I'alliage K41X a 800°C sous 95%5%H ,0.

Afin d’obtenir des informations a I'échelle subntnique, une coupe transversale mince
de I'acier K41X vieilli a 800°C pendant 100 heusesis 95%@5%H,0 a été préparée par la
méthode FIB et a été analysée par microscopieréfegtie en transmission. Les images ainsi
obtenues Kigure 3.8a-b et 3.9ajbconfirment que le film d’oxyde est compact etrbie
adhérent au substrat, en accord avec les obsersatipportées dans la littérature [13,14,15].

La couche de corrosion, d’épaisseur inférieure n,1@st constituée de grains de taille
nanomeétrique, dont la dimension semble augmenteseempprochant de l'interface couche
d’'oxyde/gaz. L’'analyse chimique locale sur plusegrains d’oxyde Rigure 3.99 et
'indexation des clichés de diffractiofigure 3.8c-d et 3.9ddnt permis d’identifier la phase
Cr,0s. La phase (Cr,Mn]D,, détectée par DRX et MEB-EDX, n’'a pas été idefifpar MET.

Il est possible de supposer que I'échantillon pawoupe FIB a été prélevé dans une zone de
la surface ne contenant pas de cristaux pyramidboxyde spinelle, présents de maniére
aléatoire au-dessus de la couche d©Cr
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. s ©» *

Figure 3.8 : Observations par microscopie électrogue en transmission d’une coupe transversale de
l'alliage K41X aprés 100h de vieillissement a 800°€bus 95%Q-5%H ,0 ; (a)-(b) images en champ clair ;
(c)-(d) clichés de diffraction des grains de chromie.
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c) || .Elément | % Atomique
O] 54,6
Si 0,3
Ti 0,3
Cr 40,4
Mn 2,7
Fe 1,7

Figure 3.9 : Observations par microscopie électrogue en transmission d’une coupe transversale de
l'alliage K41X aprés 100h de vieillissement a 800°8bus 95%Q-5%H ,0 ; (a)-(b) images en champ clair ;
(c) analyse EDX d'un grain d'oxyde ; (d) cliché ddliffraction d’'un grain de chromine.
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Une cartographie EDX réalisée a linterface métalthe d’'oxyde a permis de mettre en
evidence la présence d'une couche non continue i@g &épaisseur d'une dizaine de
nanometresKigure 3.10, en accord avec les observations faites par sgoge électronique
a balayage.

5 BB E m

K41X 100h C2-H2Cearte 1
MAG: B0000 1 HY": 200.0 KV WD 0.0 mm

KA1X 100h C2-H3O carto 1 —
d)
Figure 3.10 : (a) Image en mode STEM de la couchéostyde formée sur I'alliage K41X aprés 100h de
vieillissement a 800°C sous 95%5%H ,0. Cartographies EDX du Si (b), du Ti (c) et de I'O(d).

La taille des grains qui constituent la couche gdmxformée sur K41X apres 100 heures a
800°C sous 95%£5%H,O est en accord avec les données généralement téggpaians la
littérature pour des milieux riches en vapeur d,;daut en étant plus faible que celles mises
en évidence aprés oxydation sous atmosphére s€6H&]. Cette diminution de la taille des
cristallites a comme conséquence I'amélioration pespriétés mécaniques de la couche
d’oxyde [15].

Zurek et al. [15] mettent en relation ce changenderia microstructure avec le mécanisme
d’oxydation. La présence d’eau aux joints de grailogsjuerait les mouvements des joints de
grains et donc la croissance des grains. La fingphubogie de la couche d’oxyde serait donc
le résultat d’'une diffusion importante de I'esp@sgdante vers lintérieur. En effet, dans le
cas d'une couche d’'oxyde qui se forme principalenpam diffusion cationique externe, les
grains peuvent facilement se former et croitresutéace libre de la couche de corrosion, sans
contraintes, tandis que pour une croissance deuaehe d’'oxyde pres de linterface interne
métal/couche de corrosion, la nucléation des nawgeains de petite taille est privilégiée.

[11.1.2. Conductivité électrique de la couche d’oxge
L’évolution du paramétre ASR de l'alliage K41X pamtl 100 heures a 800°C sous

95%0-5%H,0 est présentée sur Fagure 3.11 Le paramétre ASR diminue drastiquement
lors des cing premieres heures, qui corresponddiévaporation du solvant de la pate de
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platine @-Téripinol) et au frittage de cette pate entreHa@atillon et les électrodes en platine.
Ensuite, il diminue trés faiblement pour atteindzprés 100 heures, la valeur de 0.tn?,
limite maximale fixée par la technologie EVHT.
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Figure 3.11 : Variation du paramétre ASR de I'alliage K41X pendant 100h a 800°C sous 95%3%H ,0O
(mesure réalisée apres 100h de pré-oxydation daresimémes conditions).

Jusqu’a présent et a notre connaissance aucuner \HESR mesurée dans les mémes
conditions (95%@5%H,0) n'a été reportée dans la littérature. Sous edr & 800°C, les
valeurs du parametre ASR mesurées pour l'alliagéX<g'étendent sur une large gamme :
Chandra-Ambhorn [17] obtient 1,25.cn?, Montero et al. [2] mesurent 0,086cnt, Yang et
al. [7] 0,02Q.cn? et Guillou et al. [18une valeur proche de 0¢Lcn?. En présence d’une
atmosphére enrichie en vapeur d’eau, la conduétigliéctrique pourrait étre affectée par la
dissolution de I'hydrogene dans la couche d’oxyctenme il a été démontré par Holt et
Kofstad [19]. L’hydrogéne, injectant des protons:igléa couche d’oxyde, serait responsable
du changement de sa concentration en défauts etd#ola modification de sa conductivité.

Dans le cas de notre étude, la valeur du parand&ife mesurée peut étre reliée a la
constitution de la couche d’oxyde formée apres A@0res de vieillissement a 800°C sous
atmosphere anodique : chromine dans la partieniatetr oxyde spinelle Cr-Mn dans la partie
externe. Pour des températures inférieures a 100@°Chromine est un semi-conducteur
extrinseque, dont la conductivité électronique dépde la présence d'impuretés et/ou de
dopants [20]. La formation de la phase spinelleM@rpermet d’améliorer le comportement
électrique, sa conductivité électrique étant plasée que celle de la chromine [21,22].
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[11.2. Comportement sous atmospheére cathodique HH,O

[11.2.1. Caractérisation des couches d’oxyde

Aprés 100 heures de vieillissement a 800°C sou%%ir,-9%H,0, un film de corrosion
assez hétérogéne s’est formé a la surface derl'&digX, comme le montrent les images
prises par microscopie électronique a balayaggute 3.13. Des grains de formes
sphériques sont répartis sur une sous-couche coenpacugueuse. L'analyse EDX de la
surface ne met pas en évidence une différence hpasition entre la sous-couche et les
grains sphériques : dans les deux cas, un oxylde e fer a été identifié.

Figure 3.12: Observatlon par microscopie électrogjue a balayage en électrons secondaires de Ia sada
de l'alliage K41X aprés 100h de vieillissement a 80C sous Ar-1%H,-9%H ,0.

L’analyse par diffraction des rayons X avec un anfke d’incidence de 8° a permis
l'identification de deux phases : un oxyde mixteQteet Fe, avec une staechiométrie proche
de Cr 3Fe 703 et un oxyde de fer de type magnétites@ze(Figure 3.13. Le substrat est
également identifié, suggérant une faible épaisdeudn couche d’'oxyde. Cette composition
de la couche d’oxyde est trés surprenante can&ll@mais été observée auparavant dans des
conditions similaires pour les alliages chrominasieur. De plus, elle est en désaccord avec
les résultats d’'une étude identique menée suefatilX par Guillou [3].
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Figure 3.13 : Diffractogramme des rayons X de la stace de I'alliage K41X aprés 100h de vieillissemé
800°C sous Ar-1%H-9%H ,0.

L’'observation en coupe transverse de I'échantiliéméle une couche d’oxyde assez
irréguliere. Elle est adhérente au substrat, correleea été déja observé auparavant dans des
conditions similaires [13,14,15]. L'épaisseur dimfide corrosion est comprise entre 2 et 4

um (Figure 3.19 ; elle est supérieure a celle mesurée apredisgeinent sous atmosphere
anodique.

Dép6t de Ni

' profil EDX

(Cf,FG)gOg
SiO;
TiO,
Substrat
.. Phases de Laves
5 um ¥ riches en Nb et Si

Figure 3.14 : Observation par microscopie électromjue a balayage en électrons rétrodiffusés de la qoa
transversale de I'alliage K41X aprés 100h de vieilsement & 800°C sous Ar-1%kH9%H 0.

Le profil EDX a travers le film de corrosioRigure 3.15 et les cartographies élémentaires
(Figure 3.1 mettent en évidence une couche duplexe formée akyde mixte de Cr et Fe
dans la partie interne et d’'un oxyde de fer danmatée externe, (Cr,F£)s et respectivement
Fe;04 en accord avec les résultats obtenus par diftnactes rayons X.

A Tlintérieur du substrat, des phases de Lavesiescen Nb et Si, ont été identifiées
principalement au niveau des joints des grainsaléabe (Figure 3.1§ comme dans le cas
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du vieillissement sous atmosphere anodique. Maégptésence de ces phases, qui piegent le
Si, bloquant sa diffusion aux joints des grainsl’didiage, un film discontinu d’oxyde de
silicium est visible a I'interface métal/couche dydbe.

Des nodules riches en Ti (probablement ;Ji€ont également visibles dans le substrat,
pres de I'interface métal/oxyde.
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Figure 3.15 : Profil EDX mesuré sur une coupe trangersale de I'alliage K41X aprés 100h de
vieillissement a 800°C sous Ar-1%k9%H ,0.

20 pm " :

Figure 3.16 : Cartographies élémentaires obtenuesisune coupe transversale de l'alliage K41X aprés
100h de vieillissement a 800°C sous Ar-1%B%H ,0.
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La caractérisation en coupe transversale de I'a€#rX vieilli & 800°C pendant 100
heures sous Ar-1%+-B%H,O, a également été réalisée par microscopie élégtrenen
transmission sur une lame mince préparée a I'adda dhéthode FIB. La microstructure de la
couche duplexe est montrée surfagures 3.17a, b et ®eux morphologies différentes sont
observables : une couche externe compacte, form§eades micrométriques tres facettés, et
une couche interne, formée de grains de forme ®spl@ret de taille nanométrique.
L’indexation d'un cliché de diffractionHgure 3.17d et I'acquisition d'un profil EDX
(Figure 3.18b ont permis de confirmer que la couche externeespond a un oxyde de fer de
type FgO,. La couche interne, pour laquelle il n'a pas é@ssible d’interpréter les clichés de
diffraction, correspond a un oxyde mixte de Cr e} §ui s’enrichit en chrome au fur et a
mesure que l'on se rapproche de linterface métatthe d’'oxyde. A cette interface, la
présence d'une couche amorphe de,Si® I'épaisseur d’'une quarantaine de nanometres
environ, a été mise en évidendagures 3.18b, 3.1,93.20. Des nodules riches en Ti sont
toujours présents dans le substrat mais, de plugnuchissement en Ti a été observé a
linterface (Cr,Fe)Os/FesO, par cartographie élémentaireFiqure 3.20. A notre
connaissance, cet enrichissement n'a jamais ét@nabsauparavant dans le cas du
vieillissement en atmosphere cathodique du K41X.
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Figure 3.17 : Observations par microscopie électraque en transmission d’une coupe transversale de
l'alliage K41X aprés 100h de vieillissement a 800°6ous Ar-1%H,-9%H,0 ; (a)-(b)-(c) images en champ
clair ; (d) cliché de diffraction d’'un grain de magnétite.
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Figure 3.18 : (a) Image en mode STEM d’une coupednsversale de 'alliage K41X aprés 100h de
vieillissement & 800°C sous Ar-1%Hk9%H ,O ; (b) profil EDX.

b)

Elément | % Atomique
o] 9,2
Si 2,6
Ti 3,0
Cr 14,6
Fe 70,6

Taux de Si, Ti, Mn (% at)

Figure 3.19 : (a) Observation par microscopie elemmlque en transmission en champ clair et (b) anake
EDX de la couche discontinue enrichie en silicium BEinterface métal/oxyde de l'alliage K41X apres 10h
de vieillissement a 800°C sous Ar-1%H9%H ,0.
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Substrat

KA1X non poell 100h HE-H2ZE H41X non poll 100k H2-HZE 5
MAaD: 20000 x HW: 200.0 k'W WD: 0.0 mm MAL: 20000 x HY: 200.0 kY WO: 0.0 mm

H41X nen poll 100h H2-HZD H&1X non poll 100k H2-H2D
MAC: 20000 x HW: 200.0 kW WND: 0.0 mm MLAGN: 20000 x HW: 200.0 k'YW W60 0.0 mm

c) d)
Figure 3.20 : (a) Image en mode STEM de la couchéodyde formée sur I'alliage K41X aprés 100h de
vieillissement & 800°C sous Ar-1%Hk9%H ,O. Cartographies EDX du Si (b), du Ti (c) et de I'O(d).

Dans la partie interne de la couche d’oxyde mixtd-€ pres de l'interface avec le métal,
des pores de dimensions nanométriques ont pu Bsenas Figure 3.2). Le film d’oxyde
est adhérent au substrat, contrairement au casaeissance de chromine sous air sec, qui se
forme par diffusion cationique entrainant la fornmatde lacunes pouvant coalescer sous
forme de larges pores, responsables du décolletotitou partiel de la couche d’oxyde
[15,23].
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Figure 3.21 : Observations par microscopie électraque en transmission en champ clair des pores a
proximité de I'interface substrat/(Cr,Fe),O3; observables apres 100h de vieillissement de l'alje K41X a
800°C sous Ar-1%H-9%H ,0.

Comme dans le cas de I'exposition au milieu anaglida microstructure de la couche
d’'oxyde peut étre mise en relation avec le mécamigioxydation. La croissance de gros
grains de F¢, peut étre reliée a une diffusion cationique verstérieur, alors que I'absence
de larges pores a l'interface métal/couche de smmnoet la fine morphologie de la couche
interne d’oxyde mixte Cr-Fe, peuvent étre assoaiése diffusion importante de I'espéce
oxydante vers l'intérieur, selon le mécanisme psgppar Rahmel et Tobolski [24] et adapté
par Young [25] a la croissance de chromine. La &irom d’'un film de corrosion adhérent au

substrat peut également étre expliquée par I'hygsathd’'une diffusion anionique, comme cela
a été suggeéreé par Young [25].

[11.2.2. Conductivité électrique de la couche d’oxge

Le paramétre ASR de l'alliage K41X a 800°C sous 186H,-9%H,0O diminue trés
rapidement lors des cing premiéres heures d’'essaiigimente ensuite tres lentement, pour
atteindre, aprés 100 heures, une valeur d’envirés @Q,cnt (Figure 3.23. Cette valeur bien
supérieure a la limite maximale de @lcnt, est plus faible que celles reportées dans la
littérature pour l'alliage K41X sous atmosphérehodique : Piaget et al. [26] mesurent 3
Q.cnf aprés 250 heures sous Ar-1%516%H0 et Guillou et al. [18] obtiennent une valeur
proche de Z).cn? aprés 250 heures sous Ar-1%8%H,0.
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Figure 3.22 : Variation du parametre ASR de I'alliage K41X pendant 100h a 800°C sous
Ar-1%H ,-9%H ,0 (mesure réalisée apres 100h de pré-oxydation dales mémes conditions).

La valeur du paramétre ASR ainsi mesurée peutréliée a la composition de la couche
d’oxyde formée a la surface de l'acier K41X. La migfe est un conducteur de type n, avec
une conductivité électrique pratiguement indéperelade la température [27]. Sa
conductivité, mesurée a 800°C, est proche de 18%i'S.contre une valeur de 0,01 Sitm
pour la chromine (GOs3) [28] a la méme température. Malgré ces considést le
paramétre ASR mesuré dépasse considérablementldar vVidiASR critique fixée par la
technologie EVHT. Parmi les hypothéses qui peudamt avancées pour essayer d’expliquer
ce comportement, la présence dun oxyde mixte Feffoche de la chromine, de
conductivité inférieure a celle de la magnétiteytgitre prise en compte. De plus, la présence
de SiQ, de faible conductivité électrique, pourrait avoire influence mais le film formé a
l'interface métal/oxyde n’est pas continu. L'épaissdu film de corrosion doit étre prise en
considération. L’idée que la conductivité soit l@é&épaississement du film de corrosion est
suggérée par le fait que la valeur du parameétre A&fRnente tout au long de I'essai.

Cependant, il est évident qu'un autre phénomeneé &woe responsable de la valeur
importante du parametre ASR mesuré. Comme dansdede I'atmosphére anodique, la
possible dissolution de I'hydrogene dans la coutbryde doit étre considérée. Guillou et al.
[3,18] ont montré que le changement d’atmospheee AdH,-H,O a air sec) pendant la
mesure de conductivité, était responsable de l'aungation de la résistivité de la couche
d’'oxyde sous mélange Ar-1%#9%H,0. Les auteurs supposent que I'hydrogene se dissout
dans la couche d’oxyde, probablement sous formmdiydroxyde, générant un changement
de ses propriétés électriques.
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[11.2.3. Comportement pendant des temps d’expositio plus longs

Afin de se rapprocher des conditions réelles daatiion du matériau dans les systemes
EVHT (durée de vie prévue de 40000 heures), dessed®xydation de plus longues durées
ont été réalisés en atmosphere cathodiqueHdd). Des tests ont été effectués pendant 200,
500, 1000 et 3000 heures.

La FHgure 3.23met en évidence que la morphologie de surfaceuévpku jusqu’a 500
heures d’exposition. Des grains plutét sphérigeesuvrent une sous-couche assez rugueuse
et compacte. A partir de 500 heures de vieillissgmia sous-couche semble étre moins
rugueuse et les grains plus fins et plus rapprocbésqui rend la couche externe plus
compacte. La morphologie surfacique change netteapets 3000 heures de vieillissement :
la surface est totalement recouverte par des gdarferme irréguliére et de plus petite taille
comparée a celle observée avant 1000 heures digrpos

Figure 3.23 : Morphologies des surfaces de I'alliagK41X aprés vieillissement sous Ar-1%k9%H,0 a
800°C pendant (a) 200h, (b) 500h, (c) 1000h et @)OO0h.

Les analyses EDX de la surface révéelent que, jasj000 heures d’oxydation, le film de
corrosion contient majoritairement du fer. Aucurnifédence significative au niveau de la
composition chimique n'a pu étre mise en évidenoBeela sous-couche et les grains
sphériques. La situation change aprés 3000 heueepasition car des quantités presque
égales de chrome, fer et manganése sont décelées.

Apres 200 heures de vieillissement, I'analyse péradition des rayons X a angle fixe
d’incidence de 8° a permis l'identification de dguhases : (Cr,Fg; et FgO4. Aprées 500 et
1000 heures de vieillissement, seule la phag®jJest détectée, probablement & cause d’'un
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épaississement de la couche d’oxyde. Aprés 300sallexposition, I'indexation des raies
de diffraction réveéle la présence de trois oxyd@r;Mn,Fe}O,4, CrO; et (Mn,Fe)O Figure
3.24). Ce changement de composition des phases prégsiarie le film de corrosion pourrait
étre expliqué par un phénomene d’écaillage de taepaxterne de la couche d’oxyde, qui
cependant n'a pas été observé en retirant les éitbrasidu four.

B substrat Y: Cr,0,

e ®:Fe0

l FreY, ¥ : (Cr,Mn,Fe).O,
A:(CrFe),0, ¢:(Mn,Fe)O

Intensité (u.a.)
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Figure 3.24 : Diffractogrammes des rayons X des sfaces de I'alliage K41X aprés 200, 500 et 3000h de
vieillissement a 800°C sous Ar-1%Hk9%H ,0.

L'observation par microscopie électronique a balagydes coupes transversalegyre

3.295 a mis en évidence que le film de corrosion esba@lement compact et adhérent au
substrat.
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Figure 3.25 : Observations par microscopie électraque a balayage en électrons rétrodiffusés des cap
transversales de l'alliage K41X apreés vieillissemer 800°C sous Ar-1%H-9%H ,O pendant (a) 200h,
(b) 500h, (c) 1000h et (d) 3000h.

Les profils EDX Figure 3.26§ confirment, jusqu’a 1000 heures de vieillissemdat
présence d’'une couche duplexe formée d’'un oxydeend& Cr et Fe dans la partie interne et
d’'un oxyde de fer de type magnétite B¢ dans la partie externe, comme déja observé apres
100 heures de vieillissement.
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Figure 3.26 : Profil EDX mesuré sur une coupe trangersale de I'alliage K41X aprés 1000h de
vieillissement a 800°C sous Ar-1%k9%H ,0.

Des mesures faites dans différentes zones des tédldmsnont mis en évidence que les
épaisseurs des deux phases qui forment la couchsdd augmentent peu avec le temps
d’oxydation. Entre 200 et 1000 heures de vieillisspt, I'épaisseur totale de la couche
duplexe passe, en moyenne, de 4 a 7 um. L’'obsenveé la coupe transversale apres 3000
heures de vieillissement révéle une couche d’oxléeaisseur moyenne de 5 um et de profil
tres irrégulier, en accord avec I'hypothése du phé@re d’écaillage. Ce phénoméne pourrait
egalement expliquer la diminution d’épaisseur decdache de corrosion par rapport au
traitement de 1000 heures. L'analyse EDg(re 3.27 et les cartographies élémentaires
(Figure 3.28 mettent en évidence une diffusion importante dunganese a travers la couche
d’oxyde. Le film de corrosion est constitué de@ren partie interne et de (Cr,Mn,E®)
dans la partie externe. Les analyses par micros&ialé n'ont pas permis de localiser
précisément la position de la phase (Mn,Fe)O, ifiéatpar DRX, au sein de la couche de
corrosion. Compte tenu du diagramme d’Ellinghamest possible de supposer que cette
phase, qui est plus stable que®ea 800°C sous Ar-1%0%H,0, se forme entre la couche
de (Cr,Mn,FejO, et la couche de @Ds.
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Figure 3.27 : Profil EDX mesuré sur une coupe trangersale de I'alliage K41X aprés 3000h de
vieillissement a 800°C sous Ar-1%k9%H ,0.

Figure 3.28 : Cartographies élémentaires obtenuesiisune coupe transversale de l'alliage K41X aprés
3000h de vieillissement a 800°C sous Ar-1%9%H ,0.
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Des nodules de Tif) présents dans le substrat a proximité de l'iaterfmétal/couche
d’'oxyde déja apres 100 heures de vieillissementt soujours détectés pour des durées
d’oxydation plus importanted-jgure 3.25. L'analyse EDX révele aussi que la couche non
continue de Sig décelée apres 100 heures d’oxydation a linterfacetal/couche de
corrosion, est également présente apres 1000 hderemillissement. Cette couche semble
étre toujours discontinue et d’épaisseur nanomédrigpres 3000 heures d’oxydation, le film
non continu de Si@a I'interface métal/couche de corrosion est tolgqueésent et d’épaisseur
assez faible. Les phases de Laves, riches en ISl gui apparaissent en contraste clair a
I'intérieur du substrat sur ligure 3.29 n’évoluent pas de maniére significative jusq’a®
heures de vieillissement.

i
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Figure 3.29: Phaseé de Laves présentes dans.lessmti et aux joints des grains de I'alliage K41X apes
vieillissement a 800°C sous Ar-1%kK9%H ,O pendant (a) 200h, (b) 500h, (c) 1000h et (d) 3000

111.3. Discussion des résultats obtenus pour l'alige K41X

Les produits de corrosion formés sur l'alliage K44800°C suite a I'exposition aux deux
atmospheres représentatives des conditions deidanement d’'un électrolyseur, sont de
nature différente. Sous milieu anodique (95%6@%H,0), 'alliage forme une double couche
de CpOs/(Cr,Mn)0,4, dont I'épaisseur apres 100 heures de vieillisggrast inférieure a 1
um, tandis que sous milieu cathodique (mélange ArE96H,O) une couche duplexe
(Cr,Fe}Os/Fe;0,4, d’épaisseur comprise entre 2 et 4 um, est obseB@ns les deux cas, des
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nodules de Ti@sont discernables dans le substrat, prés derfaue métal/oxyde, en accord
avec la littérature [11,12] et thermodynamiquenjastifies par la bonne stabilité de Ti@

des tres faibles pressions partielles en oxygeoes &s deux atmospheres, une fine couche
discontinue de SiPest également détectée a I'interface métal/oxips phases de Laves
riches en Nb et Si sont présentes dans le substagritairement aux joints des grains.

Des essais de plus longues durées réalisés sonspdtene cathodique §HH,O) ont mis
en évidence que le film de corrosion se composeedcouche duplexe (Cr,RLEs/Fe;04
jusqu'a 1000 heures de vieillissement. Aprés 3080rdés d’exposition, un changement de
composition des phases présentes, reliée probafbiesanen phénomeéne d’écaillage de la
partie externe de la couche d’oxyde, a été misvategce. Cette hypothese est renforcée par
le fait que I'épaisseur du film d’oxyde varie peenpant les 3000 heures de test. On serait
donc face a une nouvelle situation, jamais dédates la littérature, ou, malgré la formation
d’'oxyde de fer a la surface, 'alliage garderai s@aractére protecteur sur le long terme. Les
observations faites aprés 3000 heures de vieiftisge laissent espérer un bon comportement
envers la corrosion a 800°C de I'acier K41X non pehdant des temps d’exposition proches
de la durée de vie attendue pour I'électrolyseud@@Cheures). Cependant, la présence d’'une
couche de Si@a linterface oxyde/métal, qui pourrait devenirntoue avec le temps,
deviendrait problématique du point de vue de ladaetivité électrique a long terme.

Plusieurs considérations peuvent étre prises erpteopour expliquer la différence entre
les produits de corrosion formés sous les deux siveres étudiées.

Afin d’expliquer la formation d’'une couche exterde FgO, sous atmosphere cathodique
contre la croissance d’'une couche d’oxyde spin€keMn)O, en atmosphére anodique, un
premier parametre qui doit étre pris en compte l@spression partielle équivalente en
oxygéne. Sous mélange Ar-1%B%H,0, elle est de I'ordre de 0 bar. Il est connu qu’a
haute température (> 800°C), la solubilité du Mngla chromine est trés faible [4], mais son
coefficient de diffusion a travers les couches li®mine est d’'un a deux ordres de grandeur
plus élevé que celui du chrome [5]. Vraisemblableindans le cas de l'acier K41X, la
pression partielle en oxygene a une valeur critiquen connue a I'heure actuelle) qui
favoriserait la diffusion du Mn sous atmospheredapae et celle du Fe sous atmosphere
cathodique.

Le dopage de la couche de corrosion par I'hydrogdmié également étre considéré.
Plusieurs études [29,30] suggerent queetHHO injectent des protons dans la chromine, qui
peuvent modifier le mécanisme de formation de lixyHolt et Kofstad [19,31] ont
démontré que I'hydrogene peut se dissoudre dacisrtamine, générant un changement de sa
concentration en défauts et donc des mécanismagdiition. Selon certains auteurs [32], le
proton serait responsable d’une augmentation dell&ilité du fer dans la couche d’oxyde,
qui représente un facteur d’augmentation de laigné d’oxydation.

Le milieu cathodique est caractérisé par une cdratégan en hydrogene supérieure a celle
du milieu anodique. L’hypotheése impliquant le dopagefilm de corrosion par les protons
peut étre avancée afin d’expliquer la difference cdmportement envers la corrosion de
l'alliage K41X sous les deux atmospheres.

Les parameétres mentionnés (pression partielle ggeme et dopage de la couche d’oxyde
par les protons) influencent également la conduétide I'alliage, par modification de la
résistivité de la chromine. Celle-ci augmente,daesla pression partielle en oxygene diminue
[33] et diminue drastiguement avec la dissolutien’dydrogéne [20]. Cette constatation est
en accord avec les essais de Guillou et al. [1B]equprocédant a des changements de milieu
(de Ar-1%H-9%H,0 a air sec) in situ, ont clairement mis en évigemgee I'augmentation de
la résistivité de la couche d’oxyde de l'alliagel&dsous mélange Ar-1%#+B%H,O a 800°C
était liée a la présence, dans la couche d’'oxydmenées protons issus de la vapeur d’eau.
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De plus, la différence entre les épaisseurs deshesud’oxydes formées sous les deux
milieux ne doit pas étre négligée.

La couche duplexe protectrice ;O8/(Cr,Mn);0O4 qui se forme sous mélange 95%0O
5%H,0O est en bon accord avec plusieurs études detéaatiire concernant I'acier K41X
[1,2,18]. Par contre, sous atmosphére cathodigaedduble couche (Cr,F€s/Fe0,
observée est en contradiction avec tous les résyltasentés dans la littérature, en conditions
similaires, sur des aciers chromino-formeurs erég@net sur I'acier K41X en particulier, ou
une double couche &D3/(Cr,Mn)0, est observée. Si les résultats reportés danddeature
ont été obtenus en utilisant des échantillons tosatirface a été préparée par polissage, dans
le cadre notre étude les tests ont été effectuesamier a I'état brut de réception. L’état
initial de surface semble donc étre un paramétr@oitant. Son influence sur le
comportement en corrosion a haute températureageet’ K41X en atmosphere cathodique
H,-H,O fera I'objet du chapitre suivant.
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Chapitre IV. Evaluation de linfluence de |'état de surface de
I'acier K41X sous atmosphere cathodique kH,0

Le film de corrosion formé sur l'alliage K41X vikipendant 100 heures a 800°C sous
mélange Ar-1%k9%H,0 est constitué d’'une double couche : magnétitg®Ofet oxyde
mixte (Cr,Fe}Os. Ce résultat n’est pas en accord avec les dordekslittérature concernant
les alliages chromino-formeurs en général [1] ais garticulierement, l'alliage K41X [2].
Dans exactement les mémes conditions expérimentalais en utilisant des échantillons
K41X dont la surface a auparavant été préparé@@asage, Guillou et al. [2] mettent en
évidence la formation de deux oxydes: (Cr,Mn)a l'extérieur et chromine @D; a
I'interface avec le métal.

L’état initial de surface semble étre un point dins I'utilisation de l'acier K41X. Une
série de tests a donc été mise en ceuvre afin dprendre son influence sur la tenue a la
corrosion et sur les propriétés électriques deidtacCe chapitre présente des résultats
concernant la tenue envers la corrosion a hautpéeature et les propriétés électriques en
atmosphere cathodique fH,0) de I'acier K41X dont la surface a été préparéepplissage
a I'état miroir. La nature chimique des phases gtes et I'état mécanique des surfaces
initiales (brut de réception et polie miroir) oné éris en compte dans la compréhension des
phénomeénes. De plus, I'effet d’'une oxydation derdurée sous air de laboratoire sur le
comportement de l'alliage K41X non poli a égalenétsttestée.

IV.1. Comportement de l'acier K41X poli miroir sous atmosphére
cathodique H-H,0

IV.1.1. Caractérisation des couches d’oxyde

Aprés 100 heures de vieillissement a 800°C soud%ir-9%H,0, la couche d’oxyde
formée a la surface de I'acier K41X poli miroir é&tmogéne dans son ensemble comme le
montrent les images obtenues en microscopie élégtred balayagd-{gure 4.1). Au-dessus
d’'une couche continue riche en chrome et forméalpamplaquettes sont répartis des nodules
de quelgues micrometres de diametre riches en ttamanganése.

Figure 4.1 : Observation par microscopie électronige a balayage en électrons secondaires de la sugac
de l'alliage K41X poli miroir aprés 100h de vieillssement & 800°C sous Ar-1%H9%H ,0.
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L'analyse par diffraction des rayons X a faible lenglincidence (1°) a permis
l'identification des deux phases majoritaires, @ifintes de celles observées sur I'échantillon
non poli: un oxyde de type chromine et une phagseehp de type (Cr,Mn}D,4, proche de la
phase MnGIO, (Figure 4.29. Une raie correspondante au substrat est égatgmé&sente sur
le diffractogramme, permettant de supposer quélrte d’'oxyde formé sur la surface polie

miroir est assez fin.

Intensité (u.a.)

B : substrat
A Cr203

¢ : (Cr,Mn),0,

50 60 70

20 (degrés)

Figure 4.2 : Diffractogramme des rayons X de la sdiace de l'alliage K41X poli miroir aprés 100h de
vieillissement a 800°C sous Ar-1%Hk9%H ,0.

L’observation par microscopie é€lectronique a bajgyale la coupe transversale de
I'échantillon Figure 4.3 a mis en évidence que la couche est assez régati@dhérente au

substrat, et a une épaisseur moyenne inférieurgra.Des pores (taches plus sombres) sont
discernables au sein de la couche de corrosion.

*| Dépbtde Ni Mn,TiO4
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Figure 4.3 : Observation par microscopie électronige a balayage en électrons rétrodiffusés de la corip

Profil EDX
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transversale de I'alliage K41X poli miroir aprés 1®@h de vieillissement a 800°C sous Ar-1%}49%H ,0.
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Le profil EDX et les cartographies élémentairegyre 4.4 et 4. bmontrent que la couche
d’'oxyde est composée de chromine dans la partegnatet d’'un oxyde spinelle de type
(Cr,Mn);04 dans la partie externe, en accord avec les résuBX. Il semblerait que les
pores visibles au sein de la couche d’oxyde sersita I'interface entre ces deux phases.

Un enrichissement en Ti dans la partie externeadmliche d’oxyde est également mis en
evidence ; il correspond aux nodules riches en Mmialisséminés sur la surfacEigure
4.1). Ces cristaux, de diametre inférieur a cinqg mmoetres, n'ont pas été identifiés par
analyse DRX, probablement a cause de leur faiblebme et de leur petite taille. Les
pourcentages atomiques de Mn, Ti et O mesurés PAr &1 niveau de ces nodules laissent
supposer gu’il s’agit d’un oxyde spinelle (Mn )y, de stoechiométrie proche de NiD,

(et contenant éventuellement un faible taux de roR)p en parfait accord avec les
observations de Guillou [3]. La grande solubilité T a haute température et sous faible
pression partielle en oxygéne dans la chromine e$ tes oxydes spinelle Cr-Mn a déja été
mise en avant par les travaux de Naoumidis et 4l. Ces observations faites lors de
I'exposition sous faible pression partielle d’'oxpgede I'échantillon K41X poli miroir sont
similaires a celles présentées dans la littératiznes le cas des vieilissements sous air,
montrant que le titane diffuse rapidement au seism cbuches de corrosion vers linterface
oxyde/gaz [5].

La présence de la phase Mn®a pas pu étre mise en évidence a partir dedpEDX et
des cartographies élémentaires.

A l'intérieur du substrat, a proximité de I'intecia métal/couche de corrosion, des oxydes
de titane, probablement sous la forme de noduleE@g[6,7] ont été mis en évidence, ainsi
gu’une phase riche en silicium de type $[8). Des phases de Laves riches en Nb et Si sont
egalement présentes dans le substrat, a proximiténterface métal/couche d’oxyde et aux
joints de grains de l'alliage.

Si la couche d’'oxyde formée sur I'échantillon K4pxli miroir est difféerente de celle
observée sur I'échantillon non poli, I'évolution dubstrat lors du vieillissement semble étre
la méme dans les deux cas.

70 30
| (Cr,Mn),0, Cr,0, Substrat
60 4+ nodules Mn_TiO —_
g /\‘—fl . O —‘»——\\-\ N 25 ‘E;
1 R
X 504 =
& ' =
~ 40 <o
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Figure 4.4 : Profil EDX mesuré sur une coupe transarsale de I'alliage K41X poli miroir aprés 100h de
vieillissement a 800°C sous Ar-1%k9%H ,0.
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Figure 4.5 : Cartographies élémentaires obtenues isune coupe transversale de I'alliage K41X poli
miroir aprés 100h de vieillissement a 800°C sous Ar%H ,-9%H ,0.

La caractérisation en coupe transversale de I'ab#rX poli miroir vieilli pendant 100
heures a 800°C sous Ar-1%8%H,0O a été approfondie par microscopie électronique en
transmission sur un échantillon préparé par coupe Ike film de corrosion ainsi révélé est
fin, d’épaisseur inférieure a 1 um, assez homogé&nadhérent au substrat sur toute la
longueur de I'échantillon. Des analyses chimiquesles Figure 4.6¢-d et I'indexation des
clichés de diffractionKigure 4.7b et 4.8pbont permis d’identifier la phase £ dans la
partie interne de la couche et la phase M@¢dans la partie externe, en parfait accord avec
les résultats MEB-EDX et DRX. La couche de chromeseformée d’'un mélange de grands
grains colonnaires et de grains équiaxes de taillegables. Ces derniers sont localisés plutot
dans la partie interne de la couche d’oxyde, aipriv& de l'interface avec le métaFrigure
4.9). Deux types de morphologies des grains ont égalegté mis en évidence pour I'oxyde
spinelle Cr-Mn Figure 4.9 : des grains colonnaires, plus fins que ceuxadehifomine et
guelques grains équiaxes. Des pores de taille néinigme ont été observés a linterface
chromine/oxyde spinelle Cr-Mn, en confirmation d#sservations faites par microscopie
électronique a balayage.
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Couche d’oxyde

Substrat

Interface

3
SiO;

C)

o | Cr O | Cr| Mn| Fe
59,6 | 40,4 54,00 29,3 149 1,7
Figure 4.6 : Observations par microscopie électrogiue en transmission d’'une coupe transversale de llege

K41X poli miroir aprés 100h de vieillissement a 80 sous Ar-1%H,-9%H ,0 ; (a)-(b) images en champ
clair ; (c)-(d) analyses EDX d'un grain de chromineet d’oxyde spinelle Cr-Mn.
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Interface

Figure 4.7 : Observations par microscopie électrogue en transmission d'une coupe transversale de
l'alliage K41X poli miroir aprés 100h de vieillissenent & 800°C sous Ar-1%H-9%H ,0 ; (a) image en
champ clair ; b) cliché de diffraction d’'un grain de chromine.
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Substrat

Figure 4.8 : Observations par microscopie électrogue en transmission d'une coupe transversale de
l'alliage K41X poli miroir aprés 100h de vieillissenent a 800°C sous Ar-1%H-9%H,0 ; (a) image en
champ clair ; b) cliché de diffraction d’un grain d’oxyde spinelle Cr-Mn.
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- .

. €
Grains colonndires de CgO3

*

Grains équiaxes de Cng"l'

Figure 4.9 Observation par microscopie électroniquen transmission en champ sombre d’'une coupe
transversale de I'alliage K41X poli miroir aprés 1®@h de vieillissement a 800°C sous Ar-1%}49%H ,0.

La structure de la couche d’oxyde ainsi mise edenge est similaire a celle observée par
Quaddakers et al. [1] apres exposition d’'un alli@gefer 22APU a 800°C sous Ar-4%H
2%H,0. La formation de cette structure duplexe sexaiddionnée par I'existence d’'un flux
équilibré d’ions chrome et manganése a traverénede corrosion. Cependant, en raison de
la faible concentration de manganése dans l'alliageés un certain temps d’exposition, le
flux d’ions manganéese se réduit, engendrant urcitiéfans 'oxyde spinelle. La présence
d'un gradient de pression partielle d'oxygéne dEngouche d’'oxyde est responsable de
'apparition d’'un flux de lacunes qui se déplacd’meerface (Cr,Mn}O4/gaz vers l'interface
CrO4/(Cr,Mn)04. A cette interface, les lacunes s’accumulent emamt des pores. Cette
explication justifiant la formation de pores a térface CsO3/(Cr,Mn)0, est reliée au cas
d’'unecroissance cationique, c'est-a-dire quand la faomale la couche d’oxyde a lieu par
diffusion des ions chrome et manganese vers I'extér en accord avec la structure
colonnaire de la couche d’oxyde observée sur l'éitlhan K41X poli. Cependant, I'existence
de grains équiaxes laisse supposer eégalement fingi@h anionique de I'espece oxydante.

Une cartographie EDX a confirmé I'enrichissementiicium a l'interface métal/couche
de corrosion Kigure 4.10, visible comme une ligne blanche sur Fagure 4.6aet b,
correspondant trés probablement a une phase am8ifheSon épaisseur est trés faible, de
I'ordre d’une vingtaine de nanometres.

120



Chapitre IV. Evaluation de I'influence de I'état derface de I'acier K41X sous,HH,O

. -
r?...‘-

Couc
- ™™

ii P

}F”ores [

200 nirm

200 ArA 200 nm

o " T d)

Figure 4.10 : (a) Image en mode STEM de la couchéodyde formée sur I'alliage K41X poli miroir apres
100h de vieillissement a 800°C sous Ar-1%4+B%H ,O. Cartographies EDX du Si (b) du Ti (c) et de I'Q(d).

0.0 rarm

IV.1.2. Conductivité électrique de la couche d’oxye

L’évolution du parametre ASR de I'alliage K41X patiroir pendant 100 heures a 800°C
sous Ar-1%H-9%H,0O est montrée sur l&igure 4.11 Une diminution assez rapide est
observée au cours des 30 premiéres heures, suiwie gariation plus lente jusqu’a la fin de
I'essai, ot une valeur de 0,@&cnf a été mesurée. Cette valeur est bien en dessolas de
limite maximale requise de 0,D.cnf et trés inférieure & la valeur mesurée pour un
échantillon non poli (0,48.cn?).
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Figure 4.11 : Variation du parametre ASR de I'allige K41X poli miroir pendant 100h a 800°C sous
Ar-1%H ,-9%H ,0 (mesure réalisée apres 100h de pré-oxydation dales mémes conditions).

La bonne conductivité électrique de I'échantillodlX poli et vieilli peut étre reliée a la
composition de la couche d’oxyde. La conductivigeique de I'oxyde spinelle (Cr,Mg04
(0,05 S.crit [9]) est supérieure & celle de la chromine (0,&® [10]), mais inférieure a
celle de FgD, a la méme température (195 Stfil] & 800°C). La conductivité électrique
de l'oxyde spinelle (Mn,T§O, n'est pas rapportée dans la littérature, mais dmiéne
générale, dans le cas des oxydes spinelles, elbeigsrieure a celle de la chromine.

Cependant, I'important écart mesuré entre les petrasi ASR des échantillons non poli et
poli miroir ne peut pas étre expligué uniquement lpadifférence de nature chimique des
phases formées. L'épaisseur de la couche d’oxydeddalement étre prise en considération.
Le film de corrosion qui se forme sur la surfacd’@ehantillon non poli, aprés 100 heures a
800°C sous Ar-1%K9%H,0 a une épaisseur comprise entre 2 et 4 um, conge&paisseur
inférieure a 1 um pour I'échantillon poli miroir.nE raison d’ordre cinétique pourrait donc
étre a l'origine des différences mesurées en tedee®mportement électrique.

Les pores de taille nanométrique formés a lintf&pOs/(Cr,Mn)0O4 dans le cas de
I'échantillon poli ne semblent pas limiter le pagsalu courant probablement en raison de
leur faible dimension.

La couche de Si§) dont la présence n'est pas souhaitable en ragorsa faible
conductivité électrique, ne peut pas étre prisecenpte dans I'explication du paramétre ASR,
car elle est présente dans les deux cas et el p&s continue, au moins aprés 100 heures
d’exposition.

Sous atmosphere enrichie en vapeur deau, le domggda couche d'oxyde par
’hydrogene semble avoir un effet important sur negcanisme d’oxydation et sur la
conductivité électrique. Cependant, contrairemeoé @ui a été supposé auparavant dans le
cas de I'échantillon non poli, les propriétés éigaes de I'échantillon poli miroir et oxydé
sous atmospheére cathodique, ne semblent pas &totéak par la présence des protons. Par
contre, cette constatation n’exclut pas que laotlisi®n de I'hydrogene dans la couche
d’oxyde puisse étre responsable d’'une modificalanrmécanisme d’oxydation qui est a la
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base de la croissance de la couche d’'oxyde aveeide directe sur la valeur du paramétre
ASR.
IV.1.3. Comparatif des échantillons K41X poli miror et brut de réception

Les résultats obtenus aprés vieillissement desnéitbas K41X poli miroir et brut de
réception pendant 100 heures a 800°C sous Ar-1986H,0 sont résumés dans Tableau

4.1

Echantillon poli miroir Echan’tillon.brut de
réception
Epaisseur de la couche
d’oxyde Lum 24 Hm
Nature des oxydes Cr,04/(Cr,Mn);0,4 (Cr,Fe}Os/Fe0,4
Localisation des pores A l'interface Prés de l'interface
P Cr,0O4/(Cr,Mn);0,4 métal/couche d’oxyde

Paramétre ASR 0,03Q.cnt 0,45Q.cnt

Tableau 4.1 : Synthése des résultats obtenus apnésillissement de 100 heures a 800°C sous
Ar-1%H ,-9%H ,O des échantillons K41X poli miroir et brut de récgtion.

IV.1.4. Comportement de l'acier K41X poli miroir lors de longs temps
d’exposition sous HB-H,0

Afin de tester le comportement de I'échantillon B4doli miroir en conditions proches de
celles prévues pour son utilisation dans I'élegseur, un vieillissement de 3000 heures a été
réalisé a 800°C sous Ar-1%19%H,0, comme dans le cas de I'acier brut de réception.

La morphologie de surface est présentée stidare 4.12 La couche d’oxyde, riche en
chrome et manganése, est homogéne dans son enseinfidesemée de plaquettes et de
nodules enrichis en titane et manganése, dontaechsbmétrie est proche de TipDn,
comme observé aprés oxydation pendant 100 heugegoints de grains du métal sous-jacent
sont clairement visibles.
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Figure 4.12 : Morphologie de surface de I'alliage K1X poli miroir aprées vieillissement sous
Ar-1%H ,-9%H O a 800°C pendant 3000h.

Deux phases ont été identifiées par diffractionrdgens X a angle fixe d'incidence de 8°:

la chromine et 'oxyde spinelle Mngd, (Figure 4.13. Une raie correspondante au substrat
est encore discernée aprés 3000 heures de visitles.

B : substrat
A Cr203
e : (Cr,Mn),0,

Intensité (u.a.)

20 30

20 (degrés)

Figure 4.13 : Diffractogramme des rayons X de la stace de I'alliage K41X poli miroir aprés 3000h de
vieillissement a 800°C sous Ar-1%k9%H ,0.
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L'observation par microscopie électronique a bajayde la coupe transversalkéigure
4.14) a permis de mettre en évidence que la coucheyd®est globalement adhérente au
substrat. Des mesures effectuées en plusieursspigritéchantillon ont révélé que I'épaisseur
moyenne de la couche est d’environ 3,5 pum et nas&pjamais 5 um, méme au niveau des
nodules. Des pores sont observables au sein deuehe de corrosion et a linterface
métal/oxyde, comme pour I'échantillon vieilli 108ures.
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g S .. : Cr203

~ i : : ‘TI Gg ‘
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Figure 4.14 : Observation par microscopie €électromjue a balayage en électrons rétrodiffusés de la qoa
transversale de I'alliage K41X poli miroir aprés 3@0h de vieillissement a 800°C sous Ar-1%}9%H ,0.

Le profil EDX (Figure 4.15 est en accord avec les résultats obtenus paysan8IRX,
mettant en évidence la formation de chromine darnsaltie interne de la couche d’oxyde et
d’'un oxyde spinelle Cr-Mn de stcechiométrie prochd/ihCrO, dans la partie externe.
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Figure 4.15 : Profil EDX mesuré sur une coupe trangersale de I'alliage K41X poli miroir aprés 3000h €
vieillissement a 800°C sous Ar-1%k9%H ,0.
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Les nodules de Ti§ déja présents dans le substrat aprés 100 heairgsillissement, sont
plus nombreux et de dimensions plus importantesph&nomene d’oxydation interne se
produit sur moins de 2 um, valeur tout a fait acaieletaprés 3000 heures de vieillissement.

La couche de Siprésente a I'interface métal/film de corrosiornestphases de Laves ne
semblent pas avoir évolué par rapport au vieilliissat de 100 heures.

Les résultats obtenus en atmospheseHEO sur I'échantillon K41X poli miroir sont en
parfait accord avec ceux présentés dans la litkraen conditions expérimentales similaires,
mais viennent en contradiction avec les observatiaitss sur I'acier K41X non poli. Deux
hypothéses ont été avancées pour expliquer cdtézedice de comportement et comprendre
linfluence de I'état initial de surface : les pkaschimiques présentes sur les surfaces de
départ et leur état mécanique.

IVV.2. Caractérisation de I'état initial de surfacede I'acier K41X

Les différences de comportement en corrosion etognluctivité électrique sont liées a
I'état initial de surface de l'alliage K41X et laent supposer une différence au niveau des
phases chimiques présentes avant traitement thezmiqoe sujet, un effet important corrélé
a l'acidité des oxydes présents sur la surface’@shdntillon avant vieilissement sous
atmosphere enrichie en vapeur d’eau a été mis eler@e par Galerie et al. [12,13]. Le
processus de decomposition des molécules d’edergst dépend directement des propriétés
catalytiques de la surface : plus elle est acities rapide sera la décomposition des molécules
d’eau. La comparaison des points isoélectriqueslaéyge 'hnématite est plus acide que la
chromine. L’hématite favorise la dissociation desldaules d’HO, engendrant la formation
de nodules riches en fer et le phénoméne d’oxydatidastrophique, observée par les auteurs.

Des analyses par spectroscopie de photoélectrates$urfaces des échantillons non poli
et poli miroir ont été réalisées. Les spectreshumgelectrons X mesurés dans les régions des
énergies de liaison du Fe, Cr et O sont présentdes-igures 4.16 et 4.17.

Concernant le ferHigure 4.163, les raies a 710 et 724 eV sont attribuablessggnaux 2p
de FeOs; et FeO4 La présence d’une raie « satellite » a 720 eV pedadfirmer qu'il s'agit
tres probablement de f&;. Le signal a 706 eV indique la présence de fealiie.

Les raies 2p du chrome a 576 et 586 EMire 4.160 indiquent la présence de chromine.
Le raie a 573 eV correspond a du chrome a I'étaalirgpie.

-1

x 1071 10
Fe 2p Fe 2p

z | D)

Cr 2p3/2

1/2

Energie de liaison (eV) Energie de liaison (eV)

Figure 4.16 : Spectres de photoélectrons X de I'&lge K41X non poli (en vert) et poli (en jaune) avat
traitement thermique : (a) Fe ; (b) Cr.
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Le spectre de l'oxygéneFigure 4.17 présente une forme différente pour les deux
échantillons, mais sa déconvolution a mis en éweda présence des mémes composantes :
une premiére raie & 529 eV, attribuable & I'iofi, @Qne deuxiéme & 531 eV, indiquant la
présence d’'ions OHet une derniere raie a 533 eV, qui peut étre #&s@cHO. En plus des
oxydes de fer et de chrome déja identifiés, lagirés d’'une espéce hydroxyle est également
révélée. Sur la base des données de la littérqldie on peut supposer qu'il s'agit de
FeOOH.
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Figure 4.17 : Spectres de photoélectrons X de I'alge K41X non poli (en vert) et poli (en jaune) avat
traitement thermique (en haut) et avec déconvolutio des raies (en bas).

L’'analyse XPS met donc en évidence que, avanteimaht thermique, les mémes phases
sont présentes a la surface des échantillons krutédeption et poli miroir. La seule
différence qui peut étre remarquée est une quaplite® importante de chrome métallique
présente a la surface polie miroir, qui peut cepah@tre expliquée par I'élimination par
polissage d’'une partie de la couche d’'oxyde naésente a la surface de I'échantillon brut de
réception.
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IVV.3. Caractérisation de I'état mécanique de surfag de I'acier K41X

L'influence de I'état initial de surface sur I'oxgtion en atmosphére cathodique, mise en
avant par I'étude de I'échantillon K41X poli mirpir'a pas pu étre reliee a une différence de
phases présentes a sa surface par rapport a edlédantillon non poli. Une question liée a
I'état mécanique des deux surfaces s’est alorsepddadi et al. [15] ont mis en évidence,
dans le cas du K41X, que le polissage introduitdigecations dans le métal. Comme montré
auparavant dans le cas des alliages chromino-fosr{@6,17], la diffusion de dislocations
vers la surface est responsable de la créationr diete@stitiel, défaut associé a la croissance
des couches de chromine par diffusion cationique.

L’état mécanique des surfaces polie miroir et nolepa été évalué a l'aide de la mesure
de contraintes résiduelles par diffraction des may¥, en utilisant la méthode des gintes

tracés P = f (sindy) sont présentés surfagure 4.18
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Figure 4.18 : Tracés20 = f (sindy) ; (a)-(b) échantillon poli miroir ; (c)-(d) échartillon non poli.
On remarque que la pente est plus élevée danssldecéiéchantillon poli miroir, ce qui

signifie un taux de contraintes plus élevé.Tableau 4.2résume les valeurs de contraintes
mesurées dans deux directions perpendiculairéstérieur de la surface.
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Echantillon o1, (MPa) 0,; (MPa)
Poli miroir -380+ 40 -277+ 36
Brut de laminage -195+ 25 -34+ 36

Tableau 4.2 : Contraintes résiduelles des surfacgslie miroir et non polie mesurées par diffractiondes
rayons X.

Ces valeurs montrent des différences importantes état mécanique des deux surfaces,
avec des valeurs de contraintes résiduelles nettepias élevées pour I'échantillon poli
miroir. Ce résultat est en accord avec Chevaliel.€tl8], qui ont mis en évidence, dans le
cas d'un acier Fe-30Cr, que le polissage jusqé&tat’miroir induit de fortes contraintes de
compression dans le matériau. Ces contraintesduntes lors du polissage sont associées a la
présence de dislocations [15]. On peut donc suppgse le polissage, introduisant des
dislocations a la surface de l'alliage, promeudiffusion du chrome au détriment du fer ; ceci
est en accord avec Pieraggi [16,17]. La croissateda couche de chromine est ainsi
favorisée. Le coefficient de diffusion du manganéaes la chromine étant supérieur a celui
du chrome [19], la formation dans la partie extetleela couche d’oxyde spinelle Cr-Mn a
lieu. Cette hypothése permet d’expliquer la forovatie la couche duplexe Lx/(Cr,Mn);0,4
dans le cas de I'échantillon K41X poli miroir.

I\V.4. Effet d’'une pré-oxydation sous air sur le comportement de l'acier
K41X brut de réception

Le cahier des charges de linterconnecteur EVHT ®epale trouver une solution
facilement utilisable a I'’échelle industrielle. tiar K41X brut de réception n’est pas adapte,
en raison de son mauvais comportement envers f@sion a haute température. Tenant
compte des bons résultats obtenus pour I'aciermpobir, I'idée est venue de pré-créer une
couche de chromine protectrice a la surface desnditlons bruts, par un traitement de courte
durée sous air, et d'étudier ensuite son rble wisadu vieilissement habituel sous
atmosphere HH,0. L'effet bénéfique d’un traitement de pré-oxydatsur la tenue envers la
corrosion a haute température et la conductivisctaiue a déja été mis en évidence
auparavant [20,21,22].

Dans notre étude, ce traitement a été réalisé peddaheures a 800°C. Cette durée a été
choisie afin de former a la surface de l'alliage wouche suffisamment dense et protectrice
de chromine, tout en évitant une oxydation excessivematériau [20]. Par la suite,
I'échantillon a subi le traitement habituel sous186H,-9%H,0 pendant 100 heures.

IV.4.1. Caractérisation des couches d’oxyde apreséroxydation sous air

Apres oxydation de 10 heures a 800°C sous air Herd#oire, une couche d’oxyde
compacte et assez homogene s’est formée a la suléakacier K41X Figure 4.19. Comme
observé dans le cas d’'un vieillissement sous 95%86H,0 (cf. 83.1.), le film de corrosion
est constitué d’'une sous-couche riche en chromégeasus de laquelle se trouvent dispersés
des grains de forme pyramidale, riches en chronmeagiganese, caractéristiques des oxydes
spinelles.
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Figure 4.19 : Observation par microscopie électrogjue a balayage en électrons secondaires de la sada
de l'alliage K41X aprés 10h de pré-oxydation a 80Q sous air de laboratoire.

Les cartographies élémentaires de la coupe tresedeede I'échantillon Kigure 4.20
mettent en évidence la formation d’'une couche ddexsiche en chrome (vraisemblablement
de la chromine), surmontée par des grains rich&3rest Mn, probablement d’oxyde spinelle.
L’épaisseur de la couche d’oxyde est globalemdgtigure a 400 nm et ne dépasse pas 1 um
dans les zones ou se trouvent les cristaux pyramida

Figure 4.20 : Cartographies élémentaires obtenuesiisune coupe transversale de I'alliage K41X non pol
aprés 10h de pré-oxydation a 800°C sous air de latatoire.

IV.4.2. Caractérisation des couches d'oxyde aprés xypdation sous
atmosphere cathodique H-H,0 de I'échantillon pré-oxydé

La morphologie de la surface, montrée sufigure 4.21 ressemble a celle observée dans
le cas d’'un échantillon poli miroir. La couche dyole est homogéne dans I'ensemble. La
surface est recouverte par des plaquettes et paéeseennodules. L'analyse EDX révele que le
film de corrosion est riche en Cr et Mn ; les nedubbservés sur la surface contiennent
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majoritairement du Ti et Mn, contrairement a ce @@ité observé pour I'échantillon non poli
oxydé directement sous Ar-1%1{9%H,0.
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Figure 4.21 : Observation par microscopie électrogjue a balayage en électrons secondaires de la seda
de l'alliage K41X non poli aprés 10h de vieillisseent & 800°C sous air et 100h de vieillissement sous
Ar-1%H »-9%H ,0.

L’'analyse par diffraction des rayons X a angle dileace fixe de 8° a mis en évidence la
formation de chromine et d’'une phase spinelle Credriype (Cr,MnjO,, proche de la phase
MnCr,O4, comme dans le cas d’'un échantillon poli mirdtig(re 4.23. Le substrat est
également détecté, confirmant la faible épaisseua douche d’oxyde.

M : substrat
A :Cr0,
e : (Cr,Mn),0,

Intensité (u.a.)

20 (degrés)

Figure 4.22 : Diffractogramme des rayons X de la stace de I'alliage K41X non poli apreés 10h de
vieillissement & 800°C sous air et 100h de vieibisment sous Ar-1%H-9%H ,0.

L’analyse par microscopie €électronique a balayagk a®upe transversal€igure 4.23,
montre que la couche d’oxyde est adhérente auratilesta une épaisseur moyenne inférieure
a 1 pm. Son profil est moins régulier que celui’dehantillon poli mais plus régulier que
celui de I'’échantillon non poli n"ayant pas subifté-oxydation sous air. De plus, aucun pore
n'a été observé dans la couche, contrairementhdf#illon poli miroir.
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Les cartographies élémentairésglure 4.24 montrent, en accord avec les résultats DRX,
la formation d’'une couche duplexe constituée dermime dans sa partie interne et d’un

oxyde spinelle Cr-Mn dans sa partie externe.

Lanfempas été décelé au sein de la couche de

corrosion. La présence de nodules d'oxyde de titangbablement Tig) a été mise en

évidence dans le substrat, a proximité de

lintarfanétal/couche d'oxyde, ainsi que la

présence d’'une phase riche en silicium (probablen®®t). Les phases de Laves ont

€galement été détectées.
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Figure 4.23 : Observation par microscopie électroigjue a balayage en électrons rétrodiffusés de la qoai
transversale de I'alliage K41X non poli aprés 10h@ vieillissement a 800°C sous air et 100h de vigiement
sous Ar-1%H,-

99%H ,0.

Figure 4.24 : Cartographies élémentaires obtenuesiisune coupe transversale de I'alliage K41X non pol
aprés 10h de vieillissement a 800°C sous air et 1060e vieillissement a 800°C sous Ar-1%H9%H ,0.
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La pré-oxydation de 10 heures sous air de laboeatai un effet tres bénéfique sur
'oxydation a 800°C sous Ar-1%B%H,0O de l'acier K41X non poli. Son comportement
devient identique a celui de I'échantillon poli piir: la formation d’oxydes de fer est évitée
et la cinétique d’oxydation est réduite, en acardc les résultats reportés dans la littérature
sur I'effet d’'un traitement de pré-oxydation [20],22

IV.4.3. Conductivité électrique de la couche d’oxye

L’évolution du parametre ASR pendant 100 heure®@& @ sous Ar-1%k9%H,0O d'un
échantillon de K41X non poli, pré-oxydé pendanh&0res sous air de laboratoire et, ensuite,
vieilli pendant 100 heures sous Ar-1%8P6H,O est montrée sur I&igure 4.25 Une
diminution est observée tout au long de I'essairiteindre, aprés 100 heures, la valeur
d’environ 0,05Q.cn¥. Cette valeur, qui est inférieure & la valeur temdéfinie par le cahier
des charges, est comparable a la valeur mesuréd @chantillon poli miroir (environ 0,03
Q.cn), mais dix fois plus faible que celle mesurée pauréchantillon non poli et non pré-
oxydé (environ 0,4%).cny).
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Figure 4.25 : Variation du paramétre ASR pendant 10h & 800°C sousAr-1%H-9%H ,0 de l'alliage K41X
non poli, pré-oxydé 10h sous air de laboratoire etnsuite vieilli pendant 100 heures sous Ar-1%9%H ,0.

Ce résultat n'est pas surprenant puisque la nathmmique des phases formées et
I'épaisseur du film de corrosion sont les mémessdancas d’'un échantillon poli-miroir et
d'un échantillon non poli pré-oxydé 10 heures saiusLa seule différence importante par
rapport a I'échantillon poli-miroir est I'absence dores a l'interface @Ds/(Cr,Mn)04, qui
ne semble toutefois pas affecter la valeur de ccindi€ électrique.

La pré-oxydation de 10 heures sous air de laboeatmiant exposition sous Ar-1%H
9%H,0O s’avere efficace également en termes de condigcéilectrique.
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IVV.5. Discussion

Les essais d’oxydation et les mesures de condte@iB00°C en milieu cathodique ont
mis en évidence une influence importante de I'éiéial de surface de l'acier K41X avec un
impact direct sur la morphologie et la nature degdes qui se forment suite au traitement
thermique a 800°C, qui sont responsables du coeperit en corrosion et des propriétés
électriques de l'alliage.

Du point de vue de la tenue a la corrosion, siilla t'oxyde qui croit a 800°C sous
mélange Ar-1%kH9%H,O dans le cas de I'échantillon non poli est forménd’ double
couche (Cr,FeDs/Fes0, dans le cas de I'échantillon poli miroir une doeicduplexe
Cr,03/(Cr,Mn);0, est mise en évidence. Pour ce dernier, la nateseptiases formées est
confirmée jusqu’a 3000 heures de vieillissemenest en accord avec les observations
rapportées dans la littérature pour des alliagedasres exposés a hautes températures sous
mélange H/H,0 [2,3].

Du point de vue de la conductivité électrique, degmetre ASR mesuré aprés 100 heures
s’avere satisfaisant dans le cas de I'échantill@ihrpiroir, tandis que pour I'échantillon non
poli, une valeur supérieure a celle imposée paaleer des charges pour les interconnecteurs
est obtenue. Les propriétés de conductivité étpatrdes oxydes formés sur I'échantillon non
poli étant meilleures que celles des oxydes prés&unt I'échantillon poli, il semblerait que
I'épaisseur du film de corrosion soit le paramei@&pondérant.

Pour expliquer I'effet lié a I'état initial de laigace, plusieurs hypotheses ont été prises en
considération.

Tout d’abord, l'influence du polissage sur la natehimique des phases présentes a la
surface de l'alliage avant traitement thermiqueéw@rifiee. L'explication ne peut pas étre
transposée a notre étude, car l'analyse XPS avaitérhent thermique des surfaces des
échantillons non poli et poli miroir a révélé l@pence des mémes espéces chimique®4{Cr
FeOs; et FeOOH). Il semblerait que le polissage n’a aedafluence sur la nature des phases
présentes a la surface avant vieillissement.

On peut également supposer que le polissage potssduire des dislocations a la surface
de l'alliage, capables d’en modifier le comportempat la suite. En effet, la mesure des
contraintes résiduelles des échantillons K41X ndn giopoli miroir a mis en évidence une
différence significative, avec un état de contesnbeaucoup plus important sur I'échantillon
poli.

La présence des dislocations introduites par passemble promouvoir la diffusion du
chrome et du manganese, au détriment du fer. Plevhabt, dans un premier temps, la
croissance de la chromine est favorisée ; endeitepefficient de diffusion du manganese
dans la chromine étant supérieur a celui du chréenrmation dans la partie externe de la
couche d’oxyde spinelle Cr-Mn a lieu. Cette exglma justifierait les différences observées
entre échantillon non poli et poli miroir en ternws nature chimique des phases observées
apres vieillissement a 800°C sous atmospherel 0.

Dans lidée de la fabrication a grande échelle 'deetconnecteur, la préparation de
surface par polissage a I'état miroir n’est pasisageable. L'influence de la présence d’'une
tres fine couche de chromine (obtenue par oxydat®riO heures sous air) a la surface de
I'échantillon non poli a été testée, avant I'apglion du vieillissement habituel. La couche
d’'oxyde qui se forme aprés vieillissement sous AmE8%H,O est constituée par de la
chromine dans la partie interne et par un oxydeedigi Cr-Mn dans la partie externe. Le fer
n’est pas détecté au sein de la couche de corrddiomésultat encourageant a été également
obtenu en termes de conductivité électrique, caralaur du paramétre ASR mesurée est
égale a 0,0%.cn?, du méme ordre de grandeur que celle mesuréeyméchantillon poli-

miroir (0,03Q.cn).
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Chapitre IV. Evaluation de I'influence de I'état derface de I'acier K41X sous,HH,0

A cette étape de notre étude, afin de comprendseplgnoménes mis en jeu sous
atmosphere HH,O, lidentification des mécanismes d’oxydation esicessaire. Elle fera
I'objet du prochain chapitre, dans les deux casfase polie miroir et surface non polie.
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Chapitre V. Etude du mécanisme d'oxydation de l'a@r K41X
sous atmosphere cathodique #HH,0

La compréhension totale des phénomenes de corrasicessite I'étude des mécanismes
d’oxydation. Concernant les alliages chromino-founse la littérature est riche en résultats
sous Q, O-H,0, mais moins d’études ont été menées sgud . Dans cette étude, nous
nous sommes intéressés aux meécanismes d’oxydagsnédhantillons K41X brut de
réception et poli miroir sous atmosphére cathodigpel,O. Dans cet objectif, des essais de
marquage a l'or et des marquages isotopiques, pemh&e connaitre le sens de croissance
de la couche d’'oxyde ont été réalisés. Le réleldaltogene dans le mécanisme d’oxydation
a egalement éte évalué.

V.1. Sens de croissance de la couche d’oxyde pour gohantillon K41X
brut de réception

V.1.1. Expériences de marquage a l'or

Une facon de déterminer le sens de croissance deulehe d’'oxyde consiste a repérer,
apres oxydation, la position des produits de casroformeés par rapport a celle de la surface
initiale du métal. Dans ce but, un dépo6t d’or arétdisé par pulvérisation cathodique sur les
deux faces d’'un échantillon de K41X. L'échantillarété ensuite oxydé pendant 48 heures a
800°C sous mélange Ar-1%19%H,0. LaFigure 5.1présente I'image prise par microscopie
électronique a balayage de la coupe transversal&ckantillon ainsi préparé. Les points
blancs au sein de la couche de corrosion corregmbiad’or déposé sur la surface de l'alliage
avant oxydation.

FQgO4

20 um

Figure 5.1 : Observation par microscopie électronige a balayage en électrons rétrodiffusés de la corip
transversale de l'alliage K41X non poli aprés margage a I'or suivi de 48h de vieillissement a 800°©ss
Ar-1%H »-9%H ,0.
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Chapitre V. Etude du mécanisme d’oxydation sousgpimere HH,O

En parfait accord avec les résultats exposés da@sdpitre lll, les profils élémentaires
obtenus par EDXHKigure 5.2 et les cartographies EDXigure 5.3 montrent que la couche
d’'oxyde est formée de k@, en partie externe et de (Cr,p@) dans sa partie interne. L’or est
localisé a I'interface entre ces deux phases.

80 : ——— 40
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. . Fe,O, | (Cr,Fe),O, & .
_— = ' o] = .
s 3
X 604 3.0
o 0 1=
g 50 4 425 0
-~ . — >
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Figure 5.2 : Profil EDX mesuré sur une coupe transersale de l'alliage K41X non poli aprés marquage a
I'or suivi de 48h de vieillissement a 800°C sous At%H ,-9%H ,0.

Figure 5.3 : Cartographies élémentaires obtenues isune coupe transversale de l'alliage K41X non poli
aprés marquage a I'or suivi de 48h de vieillissemé@ 800°C sous Ar-1%H-9%H ,0.

La position des particules d’or, qui indique lafage initiale du métal, suggere que la
croissance de la couche duplexe se fait par ddfusiixte anionique et cationique :3Bg se
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formerait par diffusion cationique des ions vemsxiérieur et (Cr,Feps; se formerait par
diffusion d’especes anioniques vers lintérieur. draissance anionique de (Cr, @) ainsi
mise en évidence est en accord avec les observatiéssntées dans la littérature concernant
la formation des alliages chromino-formeurs en gmés de vapeur d’eau [1,2]. A notre
connaissance, la croissance cationique dgOf@’a pas encore été rapportée dans la
littérature dans le cas des aciers contenant pld2%ede chrome, vieillis dans des conditions
similaires.

Bien que l'or, choisi comme marqueur dans le casaliee étude, soit, a priori, inerte vis-a-
vis de l'oxydation et ne diffuse pas lors de lanfation de la couche d’oxyde, I'étude des
mécanismes d’oxydation doit étre complétée par ssmiede marquage isotopique Sous
H,*°0/H,™®0, afin de valider les résultats obtenus par leguege a I'or.

V.1.2. Expériences de marquage isotopique sous métgnt,°0/H,'°0

Le sens de croissance de la couche d’oxyde suliageamétallique peut également étre
déterminé par la mise en ceuvre d’oxydations susasspar deux isotopes de I'oxygeh®)
et 0. La simulation de I'atmosphére cathodique a é@igée en utilisant un mélange
H,™°0O/H,™®0. A notre connaissance, il n’existe pas beaucaipravaux dans la littérature
dans ces conditions [1,2,3,4]. Les échantillons X4ht été oxydés a 800°C en deux étapes
de 24 heures chacune : la premiére sous Ar-986H,'°0 et la deuxiéme sous Ar-1%H
9%H,"%0. Une durée totale de 48 heures d'oxydation acémisie afin d’obtenir une
épaisseur du film de corrosion adaptée aux difféseriechniques intéressantes pour sa
caractérisation, et en particulier la spectroscapée masse d’ions secondaires, dont la
profondeur d’analyse maximale est d’environ 5 pm.

La Figure 5.4illustre les profils de composition mesurés powxygene, le fer et le
chrome, obtenus aprés marquage isotopique seli®M,'%0 en fonction de la profondeur
d'analyse déterminée par la mesure de la profondeurccratere en fonction du temps
d’abrasion, effectuée a l'aide d’'un profilométre tomparaison des trois profils a permis de
positionner les interfaces métal/(Cr #&2) et (Cr,Fe)Os/F&0..
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Figure 5.4 : Profils de composition obtenus par argse SIMS de I'alliage K41X non poli aprés 24h
d’oxydations sous Ar-1%H,-9%H ,'°0 et 24h sous Ar-1%H-9%H ,*°0 & 800°C ; (a) profil de 'oxygéne ;
(b) grossissement du profil dé%0 ; (c) profil des métaux Fe, Cr.
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Les profils indiquent que la couche externe d’oxgdetient majoritairement I'isotop&0,
dont le signal décroit progressivement dans laiganterne. Au contraire, le signal de
l'isotope *°O est faible dans la partie externe de la coucbryde et augmente dans la partie
interne. Un enrichissement &0 est également observable & proximité de I'interfeouche
d’oxyde/métal Figure 5.4)). Cette situation est représentative d’'une croissale la couche
d’'oxyde par diffusion mixte cationique et anionig#6]. Les deux zones d’enrichissement
en ®0 sont localisées a linterface gaz/couche d'oxyted proximité de linterface
(Cr,Fe}Og/metal.

L'isotope *°O étant présent & la fois dans la couche d@fet dans celle de (Cr,R€), la
formation des deux oxydes commencerait dés les @dipres heures d’oxydation. Tenant
compte des résultats de I'expérience de marqualyer,aon peut déduire que F8O, se
formerait par diffusion vers I'extérieur des ions &lors que (Cr,Fgf0;se formerait suite &
la réaction entre I'espece oxydante, qui diffusesvéntérieur, et le Cr présent dans le
substrat. Pendant les prochaines 24 heures, laafamn des deux oxydes continue :
(Cr,Fe)'®0; se formerait par réaction entre I'isotof}®, ayant diffusé a travers la couche de
Fe;0s, et les ions Cr et en paralléle, la formation @g*¥, aurait lieu par diffusion vers
I'extérieur des ions Fe, qui réagissent avec kipet®0 a I'interface gaz/couche d’oxyde. Les
mécanismes d’oxydation ainsi identifiés sont iléstdans l&igure 5.5

b) Fe31804 /\

Fe;¢0, Fe
al | Fe,l60,
(Cr,Fe),%0,
(Cr,Fe),™0, 8Q (Cr,Fe),120,
Substrat Substrat

Figure 5.5 : Mécanisme de croissance de la couchiexi/de proposé pour 'alliage K41X non poli aprés
48h a 800°C sous Ar-1%H9%H,0 ; (a) a 24h ; (b) a 48h.

Compte tenu de l'ensemble de ces résultats, deweszale réaction peuvent étre
identifiées : (1) la partie externe de la couchexgde, correspondant a I'interface gaz/couche
de corrosion, ou a lieu la formation de;®g par diffusion externe des ions Fe et (2)
l'interface métal/(Cr,FePs; ou a lieu la formation de (Cr,R€;3 par diffusion vers I'intérieur
de I'espéce oxydante.

Le mécanisme proposeé est en accord avec la mogphale la couche d’oxyde observée
par microscopie électronique en transmission rééssance colonnaire de grands grains de
Fe;04 est en accord avec la diffusion cationique dedf@s que la faible taille des grains
équiaxes de (Cr,Fg£); est directement liée a la diffusion anionique 'dedece oxydante [2]
(cf. 8111.2.2).

V.1.3. Nature et diffusion de I'espece oxydante
Les tests de marquage ont mis en évidence gu®iksance de la couche d’oxyde se fait
par diffusion mixte cationique et anionique. Ceperngda cette étape de notre étude, il est

|égitime de s’interroger sur la nature chimiqud’dsgpéce responsable de I'oxydation : s’agit-
il d'ions oxygéne &, d'ions hydroxydes Otbu de molécules 4@ ?
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Il est souvent rapporté dans la littérature qu'eésence de vapeur d’eau le transport
d’'oxygéne a travers la couche de corrosion se daitpréférence sous la forme d’ions
hydroxydes OH en raison du rayon ionique nettement plus faijle celui des ions oxygéne
O” (rayon ionique OH= 95 pm et rayon ionique’C= 140 pm) [7,8]. En outre, des études
d’absorption ont mis en évidence que, lors de kesxon a la vapeur d’eau d’'un oxyde, les
espéeces hydroxydes recouvrent sa surface pluserfa@it que I'espece oxygene [9,10].
Galerie et al. [7] ont montré que la réaction dsdciation de la vapeur d’eau pour former des
ions OH et H est favorisée par une forte acidité de la surfsemettent en évidence que
l'incorporation des ions hydroxyles dans le film cl@rosion est un phénomene important,
mais il nécessite la présence de lacunes ou daitdéifiaterstitiels au sein de la couche
d’'oxyde. La formation de lacunes peut avoir deuigioes : (1) la croissance de la couche
interne de type chromine a l'interface métal/coudloyde, selon la réaction :

2(Cryy M. 2Cg +3VS +6€ Equation 5.1*
et (2) la diffusion cationique des ions Fe, sebrélaction :
(Fe)y +V . +3h" . Fe’, Equation 5.2

Il est possible de supposer que, aprés adsorptiota surface de I'alliage, les molécules
d’eau réagissent avec les lacunes d’oxygene ponorefodes especes hydroxyl€H,, qui

diffusent a travers la couche d’oxyde et des espBitequi peuvent étre réduites a ghazeux.
Ce mécanisme, souvent reporté dans la littéraasteillustré par les équations suivantes [7,
11]:

H,O,,+VS 3 OH +H Equation 5.3
H.+e [ }/ZHZ Equation 5.4

L’Equation 5.3met en évidence une forte corrélation entre iopdrdxyles et lacunes
d’'oxygene et souligne le réle de I'hydroxyl®K,) comme défaut principal responsable de

la croissance de la couche d’oxyde.
Dans les oxydes, les ions Oldeuvent facilement remplacer les iong ®oit par
occupation directe d’une lacune d’oxygéene, soitfpation de H sur un site d’oxygéne. Le

défaut formé est alors un ion hydroxy@Hi, ), en accord avec les équations suivantes :

OH,+VJ +e 1. OH; Equation 5.5
H"+OJ & OHg Equation 5.6

Les sites interstitiels dans les oxydes sont tedgsp La plupart du temps, la structure de
l'oxyde est décrite comme un empilement presquepemindions &, avec les cations
métalliques en site octaédrique. L'espace disperghlre les ions d’oxygéne est de I'ordre de

quelques pm ; la présence du déf@ , en position interstitielle est donc trés peu pbida
vu gue son diamétre est compris entre 100 et 120 pm

! La notation entre double crochets <<M>> correspbuith atome dans la matrice métallique
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Les défautsOH,, une fois formés, peuvent se déplacer dans laheodoxyde via des

lacunes d’oxygene. Le transport des ions hydroxgstde méme que celui des ions oxygene :
les ions OH, sautent d’un site & une lacune adjacente, avecnergie d’activation plus

faible que celle de I'ion oxygene, leur chargeeetr Irayon ionique étant inférieurs. Une limite
importante de ce modéle est représentée par Igdaitia concentration en lacunes dans les

oxydes n’'est pas trés élevée et donc une bonne pl$ défautfOH, ne peuvent pas se

déplacer. Un autre mécanisme, qui tient compteddbilité élevée de I'’hydrogéne dans les
oxydes [12], peut alors étre proposé. L’hydrogémeléplacerait infiniment rapidement dans
la couche en sautant d’'un ion oxyde en positionmade a son voisin, selon un mécanisme
analogue a celui décrit par Grotthus [13]. Ainséme en tres petit nombre, les lacunes
d'oxygene seraient susceptibles de « voir » denfapatinuelle un hydroxyle substitutionnel
OH, dans leur proche voisinage, leur permettant aitesise mouvoir rapidement. Le
déplacement du défaut hydroxyle n'impligue dong dass ce mécanisme, la permanence de
la liaison O-H.

Afin d’essayer d’obtenir des informations sur lauma chimique de I'espéce responsable
de l'oxydation, un échantillon de K41X a été oxyuEndant 48 heures a 800°C sous Ar-
1%H,-9%D,0. Le choix de remplacer la vapeur d’eau par deafseur d’eau deutérée {D)

a éteé fait afin de pouvoir faire la différence enlie proton issu de 4t celui issu de }O.
L'analyse par spectroscopie de masse d'ions seaesdaffectuée aprés le traitement
thermique a permis la localisation des isotopeseain de la couche d’oxyde. Le rapport
isotopique D/(D+H) est montré sur laigure 5.6 Les interfaces métal/(Cr,R€s et

(Cr,Fe}Oy/Fe;0,4 sont indiquées a partir defiggure 5.4c¢
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Figure 5.6 : Profil de composition du rapport isot@ique D/(D+H) obtenu par analyse SIMS d’'un
échantillon de K41X non poli aprés 48h a 800°C sous-1%H ,-9%D 0.

Le signal du deutérium présente deux maxima, &lface gaz/F©, et a proximité de
l'interface (Cr,Fe)Os/Fe;04. L'accumulation du deutérium a ces interfaces ¢bné lors de
la dissociation des molécules,® en D et OD) suggére que I'espéce responsable de
I'oxydation est OD (OH) qui réagit, dans la partie externe de la coucbryde, avec les
ions fer diffusant vers I'extérieur pour former3Bg et, en méme temps, diffuse dans la
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couche d’oxyde pour former (Cr,R€s dans la partie interne du film de corrosion. Cette
hypothése, en accord avec les observations dei&aleal. [7], concorde avec le profil de
'espece OD présenté dans IRigure 5.7 qui indique une accumulation d’especes @D
l'interface FgOJ/gazet pres de linterface (Cr,F€)s/Fe;0,.
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Figure 5.7 : Profil de composition de ODobtenu par analyse SIMS d'un échantillon de K41X no poli
apres 48h a 800°C sous Ar-1%k9%D,0.

Cependant, si la diffusion des especes &emble avoir un réle prépondérant dans le
mécanisme de croissance de la couche de corrdaidliffusion des molécules d2@, déja
reportée dans la littérature [14,15], ne peut pas éxclue, mais elle ne peut pas étre
confirmée a partir des essais réalisés. Néanmpimsieurs chemins de diffusion de la vapeur
d’eau pourraient étre proposes sur la base desderde la littérature.

Une premiére voie de transport des molécules déstreprésentée par les joints de grains,
comme suggéreé par Zurek et al. [2], sur la basmeésures de perméabilité des couches de
chromine obtenues sous atmosphéres séches ouiengchvapeur d’eau. lls montrent que la
vapeur d’eau interagit avec les joints de grainsadeouche d’oxyde, modifiant leur capacité
de diffusion des espéces moléculaires. La diffud®liespéce oxydante a travers les joints de
grains de la couche doxyde semble avoir un roléppndérant dans le mécanisme
d’oxydation, comme suggéré aussi par Heuer [15kdarcas dex-Al,O3 Cette conclusion
semble valable également dans le cas de notre,aad®te tenu de la densité élevée des
joints des grains, mise en évidence par les obsemsaMET ¢f. 8l11.2.1) et en accord avec
les résultats de Zurek et al. [2].

Le transport en phase gazeuse de l'espéce oxydseltm) le mécanisme proposé par
Rahmel et Tobolski [16]cf. 81.8.2 doit aussi étre pris en considération. Ce meéoamis
semble pouvoir expliquer la localisation des pgness de l'interface interne métal/couche de
corrosion et la diminution de leur taille, par rappa ce qui est observé généralement dans la
littérature sous atmospheére seche. Cette hypotstsenforcée par Young [17] qui met en
relation la diminution de la porosité de la coudmxyde avec un processus de diffusion qui
délivre de I'hydrogéne dans les pores et qui adjeand les espéces diffusantes sont les ions
hydroxyles ou les molécules d’eau adsorbées surface, en accord avec nos résultats.

Enfin, certains auteurs [18,19,20] suggéerent queafzeur d’'eau peut diffuser sous forme
moléculaire via des nano-canaux présents danailzhead’oxyde. Deux mécanismes seraient
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responsables de la formation de ces nano-cand)xla théorie de la croissance perforante
(perforative growth theory) [21,22] et (2) la fisation causée par une contrainte interne
(cracking by internal stress field) [23,24]. Damsdremier cas, les nano-canaux, une fois
formés, restent toujours ouverts, en raison deisterce d’'un équilibre thermodynamique
entre la partie interne et externe du canal ; dameuxiéme cas les nano-canaux peuvent se
fermer et s’ouvrir a I'infini. Ces deux théories temation des nano-canaux coexistent et
aucune des deux n’est prédominante. Bien que lesraditions MET de la coupe transversale
d’'un échantillon de K41X apres 100 heures de vss#ment sous atmosphere cathodique
mettent en évidence une couche de corrosion ass@zacte, la présence des nano-canaux au
sein de la couche d’oxyde ne peut, a priori, pes &tclue. Donc, la diffusion de la vapeur
d’eau sous forme moléculaire via les nano-canauxadssi étre prise en considération.

V.1.4. Présence d’hydrogéne dans la couche d’oxyde

L’expérience de marquage isotopique sous Ar-28¥D,O a mis en évidence la
présence d’hydrogéne dans le film de corrosion éosous atmosphére- ;O a 800°C ainsi
gue dans le substrat. Afin d’étudier plus dans éeitl I'influence de I'hydrogene sur le
mécanisme de croissance de la couche d’oxyde, xpérience de marquage isotopique sous
Ar-1%D,-9%H,0 a 800°C pendant 48 heures a été réaliséBiduae 5.8montre la variation
du rapport isotopique D/(D+H) en fonction de lafpraleur de la couche d’oxyde mesurée
par spectroscopie de masse d’'ions secondaires.

Profondeur (um)

- 0.00.51.01.52.02.53.03.54.04.55.05.56.06.5 7.0
4

I
. 1
0.12- :
|
[

0.104

0.08 4

D/(D+H)

0.06 4 £

1
1

1

1

| 1
0.04 ]
]
|

’)f:%f:’t‘-;:.:

0.02 4 g |
{ Fe, 0/ (CrFe).O
g 374 ! 273
0.00 === T T T T T T T T T T T T T T
0 1000 2000 3000 4000 5000 6000 7000 8000
Temps de pulverisation (s)

Substrat

Figure 5.8 : Profil de composition du rapport isot@ique D/(D+H) obtenu par analyse SIMS d'un
échantillon de K41X non poli aprés 48h a 800°C sous-1%D »-9%H ,0.

Le profil D/(D+H) présente un maximum prés de Birface FgO4/(Cr,Fe}Os, puis le
signal décroit pour atteindre une valeur constalates le substrat. Une accumulation de
protons issus de HD,) est ainsi mise en évidence a l'interface@§Cr,Fe}Os. Dans leurs
études des mécanismes de croissance des couchegled’'se formant sur les alliages
meétalliques a haute température et leur role deédbarcontre la pénétration de I'hydrogene,
Hecker et al. [25] ont montré que les couches d®nsime constituent une barriere de
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diffusion a I'nydrogéne plus efficace que les oxydie type spinelle Cr-Fe. Leurs résultats
sont en accord avec I'accumulation de protons dmm®uche de (Cr,F&)s, montré sur la
Figure 5.8

L’hydrogene peut facilement pénétrer dans la cowtb&yde grace a son faible rayon
moléculaire et a haute température il peut se diigodans la chromine sous forme
d’hydrogéne neutre [26]. On peut donc supposerdguiéhydrogene gazeux peut s’accumuler
dans les nanopores observés par microscopie élegteon transmission dans la partie
interne de la couche de (Cr,K%8), prés de l'interface avec le substiett g111.2.1).

bY

En parallele, I'hydrogéne peut se dissoudre a hdetepérature dans les oxydes
métalligues comme proton interstitidl{) ou comme espece hydroxyl®H ).

La comparaison de l&igure 5.8 avec laFigure 5.6 met en évidence que le taux
d’hydrogéene dissous dans la couche d’oxyde provedart, est beaucoup plus faible que
celui issu de KD. Le proton provenant de;Htant concentré dans la couche de (Cs(P£)
peut influencer la conductivité électrique de laadw d’oxyde, mais pas le comportement
envers la corrosion.

V.2. Sens de croissance de la couche d’oxyde pour échantillon K41X poli
miroir

V.2.1. Expérience de marquage a l'or

Comme dans le cas de I'échantillon K41X non polie erpérience de marquage a l'or a
été réalisée sur I'échantillon poli afin d’'idengifiles mécanismes d’oxydation responsables de
la croissance de la couche d’oxyde.

Apres le dépbt de particules d’or, I'échantillon B&poli miroir a été vieilli pendant 48
heures a 800°C sous Ar-1%MH%H,O. La Figure 5.9 montre deux images prises par
microscopie électronique a balayage en électramsdiffusés de la coupe transversale. Les
particules d’or, qui apparaissent en clair, sonalisées, selon les zones observées, a la fois a
I'interface métal/couche d’oxydé&igure 5.99 et au sein de la couche dupleke(re 5.91).

(Cr,Mn) 30
- N\,

b)

Figure 5.9 : Observation par microscopie électronige a balayage en électrons rétrodiffusés de la cozip
transversale de l'alliage K41X poli miroir aprés maquage a I'or suivi de 48h de vieillissement a 80Q°
sous Ar-1%H,-9%H -0 ; (a) particules d’or a I'interface métal/couched’oxyde ; (b) particules d’or au sein

de la couche duplexe.
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Le profil et les cartographies élémentairegy(re 5.10 et 5.1jlconfirment que la couche
duplexe est formée par un oxyde mixte de type #pi€r,Mn)0, en partie externe et 3
en partie interne. Cependant, et contrairemengeéh#ntillon non poli, les particules d’or
n’ont pas pu étre mises en évidence de cette fagum.présence aux endroits indiqués sur les
Figures 5.9a pu étre confirmée uniqguement par des analyses [iD&tuelles.
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Figure 5.10 : Profil EDX mesuré sur une coupe trangersale de I'alliage K41X poli miroir apres
marquage a I'or suivi de 48h de vieillissement a 89C sous Ar-1%H,-9%H ,0.

5um

Figure 5.11 : Cartographies élémentaires obtenuesiisune coupe transversale de I'alliage K41X poli
miroir marqué a I'or aprés 48h de vieillissement 800°C sous Ar-1%H-9%H ,0.

La couche d’oxyde de type spinelle est toujouralieée au-dessus des particules d’or ; en
revanche la couche de chromine s’est formée aidaefo dessous et au-dessus des particules
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d’'or. La localisation des phases par rapport a ktipo des marqueurs d’or laisse supposer
une croissance cationique pour I'oxyde spinelleMdret une croissance mixte anionique et
cationique pour la chromine.

V.2.2. Expérience de marquage isotopique sous mélanbl,"°0/H,*20

Une expérience de marquage isotopique soi8O¥H,"°0 a également été réalisée sur
I'échantillon poli, & 800°C, d’abord pendant 24 tesusous Ar-1%p9%H,'%0 et ensuite
pendant 24 heures de plus sous Ar-198PbH,*°0. L'échantillon a ensuite été analysé par
spectroscopie de masse d’ions secondaires. Ld pefiomposition obtenu pour I'oxygene
est présenté sur laigure 5.12a Les interfaces métal/@d; et CpO3/(Cr,Mn)0, ont été
identifiées par comparaison avec les profils desameé: Fe, Cr, MnKigure 5.13.
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Figure 5.12 : Profils de composition obtenus par alyse SIMS de l'alliage K41X poli miroir aprés 24h

d’oxydation sous Ar-1%H,-9%H ,'°0 et 24h sous Ar-1%H-9%H ,'%0 & 800°C ; (a) profils de*®O et?0 ;
(b) profil de *0O.
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Figure 5.13 : Profils de composition de Fe, Cr, Mobtenus par analyse SIMS de I'alliage K41X poli
miroir aprés 24h d’oxydations sous Ar-1%H-9%H ,'°0 et 24h sous Ar-1%H-9%H ,'®0 & 800°C.

Le signal de I'isotopé®0, comme dans le cas précédent, est faible dayetie externe de
la couche d’oxyde et présente un maximum dansrizegaterne. Cet isotope étant présent a
la fois dans (Cr,Mnr)0, et dans GOg3, il montre que la formation des deux oxydes déenarr
des les premiéres 24 heures d’oxydation.

Le signal de I'isotopé®0 présente un maximum a l'interface externe garitew’oxyde
et deux enrichissements localisés aux interface®4€r,Mn);0, et métal/CsO3, indiqués
par les fleches noires sur Egure 5.12b Le maximum a linterface gaz/couche d’oxyde
indique que 'oxyde (Cr,MnD, se forme essentiellement par diffusion de catioatahiques
vers I'extérieur, en accord avec les résultats dogomage a I'or. Les deux enrichissements a
l'intérieur de la couche d’oxyde donnent une intdarasur la formation de la chromine : une
partie par diffusion des ions chrome vers I'extériéenrichissement effO & l'interface
Cr,03/(Cr,Mn);0,) et une partie par diffusion vers lintérieur d&espéce oxydante
(enrichissement elfO a I'interface métal/GOs). Les résultats de I'expérience de marquage a
I'or sont en accord avec cette hypothése : la paisde la chromine a la fois au-dessus et en
dessous des particules d’or peut, en effet, ésecé&e a une diffusion mixte cationique et
anionique.

La microstructure de la couche de corrosion obsera@paravant par microscopie
électronique en transmissionf.( 81V.1.]) est en accord avec le mécanisme proposé. La
couche de chromine est formée d’un mélange dedayggns colonnaires et de petits grains
éguiaxes. Les grains colonnaires sont typiquemssdces a une croissance cationique de la
couche d’oxyde [27,28] et les petits grains équsaxeine croissance qui a lieu par diffusion
anionique interne [4]. Les grains équiaxes sordllsés majoritairement dans la partie la plus
interne de la couche de chromine, a proximité imhkéelface avec le métal, ou on observe un
enrichissement en®O. La présence de nanopores, également mise ennéeidear
microscopie €électronique en transmission a l'irteef chromine/spinelle Cr-Mn est expliquée
par Quadakkers et al. [29] par une croissance rigtie de I'oxyde spinelle Cr-Mncf
81V.1.1), en parfait accord avec les résultats du margisagepique.

La Figure 5.14schématise les mécanismes d’oxydation ainsi mé&vitence.
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Figure 5.14 : Mécanisme de croissance de la coudtiexyde proposé pour I'alliage K41X poli miroir
aprés 48h a 800°C sous Ar-1%k9%H,0 ; (a) a 24h ; (b) a 48h.

V.2.3 Présence d’hydrogéene dans la couche d’oxyde

Des expériences de marquage isotopique sous Ar-A3%D,0 ou sous Ar-1%p9%H,0
n'ont pas pu étre réalisées dans le cas de I'étlbantpoli. Cependant, le profil de
composition de I'hydrogene a été mesuré par specpos de masse d’'ions secondaires suite
a I'expérience de marquage isotopique sous méldage/H,'®0 (Figure 5.15.
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Figure 5.15 : Profil de composition de I'hydrogén@btenu par analyse SIMS d’'un échantillon de K41X
poli miroir aprés 24h d’oxydation sous Ar-1%H,-9%H 'O et 24h sous Ar-1%H-9%H ,'%0 & 800°C.

Deux maxima sont observables, indiqués par leshdemoires sur l&igure 5.15: a
linterface CpO4/(Cr,Mn)30, et a linterface substrat/@d;. Ces deux zones correspondent
aux zones de formation de la chromine, respectinepar diffusion cationique externe des
ions chrome et par diffusion anionique interne ‘@spéece oxydante. L’origine du proton
détecté dans la couche d’oxyde ne peut pas étnéifide avec précision (il peut provenir a la
fois de B ou de HO). Cependant, la position de ces deux maxima desmszones de
formation de la chromine, nécessitant la présenseedéspece oxydante, laisse supposer gu'il
s’agit de I'hydrogene issu de la décomposition d@ Hjui libére des ions OH
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Concernant le maximum présent a linterface chrefsipinelle Cr-Mn, une autre
explication est envisageable : le pic d’hydrogenairgat s’expliquer par la présence
d’hydrogéne gazeux, issu dep,Hqui occupe les nanopores observés par microscopie
électronigue en transmission a cette interface.

Malgré le fait que la nature chimique de I'hydrogéhissous (proton interstitiell , espéce
hydroxyle OH 5 ou molécule d’eau) ne soit pas connue, ainsi qoeosgine (H ou HO), la

Figure 5.15met en évidence que I'hydrogéne est bien présestiaude la couche d’oxyde
ainsi que dans le substrat et qu’il diffuse de m@ndifférente dans I'oxyde spinelle et dans la
chromine.

V.3. Bilan concernant les mécanismes d’oxydation

V.3.1. Echantillon brut de réception

L’ensemble des résultats des essais de marquagenaspde proposer un mécanisme
d’'oxydation pour l'alliage K41X non poli a 800°C w0 atmosphéere cathodique. Les
phénomenes qui interviennent lors de la croissdeda couche de corrosion sont schématisés
sur laFigure 5.16

HZO(g)
Hz(g) J
'-‘. w— ‘-.t HZQ-S(g) q‘ ILIZOadY + V(;. B — Oh'(.)-i- b';k
Fe;0,
Fe2',Fe3" OH,
2H,+2e —H,
(Cr,Fe),0,

Sl N
TN

TioO, Si0, Phasesde
Laves

Substrat

2Cr)+30H, ——2Cr, + 3V, +30,+6e +3H;

Figure 5.16 : Schéma du mécanisme de croissancel@eouche d’oxyde sur I'alliage K41X non poli a
800°C sous Ar-1%H-9%H 0.

Les essais de marquage a l'or et a l'aide des psstd4'°0/H,'®0 ont montré que la
croissance de la couche duplexe a lieu par diffusidxte cationique du fer et anionique de
I'espece oxydante. La formation de (CrJf®)et de I'oxyde spinelle ®, a lieu dés les 24
premiéres heures d’oxydation.;Bg se formerait par diffusion vers I'extérieur dessa-e
qui réagissent avec I'oxygene du milieu. (Cr.B8)se formerait par réaction entre les ions Cr
du substrat et I'espéce oxydante, qui diffuse V8ndéérieur a travers le réseau de la
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magnétite ; I'enrichissement en Fe peut provenitaddiffusion cationique de ces ions. La
faible variation d’épaisseur de la couche d’oxydesasvée entre 200 et 1000 heurek (
8l111.2.3) peut suggérer un role de barriére de la couch€d€&e}O; contre la diffusion vers
I'extérieur des ions Fe. Méme si les données ditdaature ne démontrent pas clairement cet
effet, elles tendent a montrer que la diffusionFudans la chromine est un processus lent
[30,31]. Il est donc raisonnable de supposer quiord@ation d’'une couche suffisamment
compacte de (Cr,Fg€); des le début du vieillissement puisse étre I'éthpetante du
processus d’oxydation. En effet, une fois le fillaxyde de type chromine formé, les ions fer
diffusent vers I'extérieur a travers la couche @eKe}O3, mais leur flux est ralenti.

Le test de marquage sous Ar-1%8%D,0O a montré que I'espéece oxydante semble étre
OH, issu de la réaction de décomposition des molécHl® réagissant avec des lacunes
d’oxygéne ayant diffusé jusqu'a la surface. Cefiaction génére aussi des proton3) (#bi
sont injectés dans le film de corrosion et qui geconduire a du dihydrogene gazeux)(H
pouvant s’accumuler dans les nanopores localisés ¢e I'interface interne métal/couche
d’oxyde ou diffuser dans le métal.

Concernant I'hydrogéne issu de,lin essai de marquage sous Ar-1826H,O a mis en
evidence qu’il diffuse a travers la couche dupleplels rapidement a travers 388 que
(Cr,Fe}Os, jusqu'a atteindre le substrat. En raison de saibld rayon moléculaire,
I'hnydrogéne peut pénétrer dans la couche d’oxyd¢¢R6e dissoudre dans la couche de type
chromine sous la forme d’hydrogene neutre [26],mpuirrait occuper les nanopores présents
a proximité de l'interface métal/oxyde, comme I'ngygene issu de 40.

V.3.2. Echantillon poli miroir

La Figure 5.17schématise le mécanisme d’oxydation proposé palliatje K41X nu poli
miroir a 800°C sous mélange Ar-1%B%H,0.

Hzo(g)
’ v q H )04+ V5 ——>OH,+ Hyy,
(Cr,Mn);0, ‘
S Cp Hy| 2w, +2¢ —>H,
cr*t,mn* .
’ OH;,
Cr,0,

N/
SN

TiO, Si0, Phasesde
Laves

Substrat

2((Cryy + 30H, —> 2Cri+ 3V, + 303+ 6 e+ 3H.

Figure 5.17 : Schéma du mécanisme de croissancel@eouche d’oxyde sur I'alliage K41X poli miroir a
800°C sous Ar-1%H-9%H ,0.
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Les résultats du marquage & I'or et du marquagepipie sous mélange,150/H,'°0
semblent indiquer que la croissance des deux oxydeforment la couche duplexe a lieu a
travers deux mécanismes différents. L'oxyde sp@n€r-Mn se formerait majoritairement
par diffusion cationique externe, tandis que laootine semble croitre par diffusion mixte
anionique et cationique. Il y aurait donc troisukedifférents de la croissance des oxydes.
Cette idée est renforcée par les observations rolwgigues réalisées par microscopie
électronique en transmission qui révélent que I@roime est constituée d'un mélange de
grains colonnaires et de petits grains équiaxes.

La présence d’hydrogéne dans la couche d'oxydeéacléirement démontrée laissant
supposer que I'espéce oxydante est a nouveaypidipalement.

La réaction qui conduit & la formation de I'espbégelroxyle (OH,), génére également

des protons (B qui sont injectés dans la couche d’oxyde, oupiésivent former du
dihydrogene (k). Par conséquence, non seulement I'hydrogenedisdd peut s’accumuler
dans les pores localisés a I'interface@zf(Cr,Mn);0,4, mais aussi I’hydrogéne issu deCH

Le mécanisme d’oxydation proposé est vérifié juadg000 heures de vieillissement.
81V.1.3. Cependant, compte tenu du faible taux de marsgac@ntenu dans l'alliage, on peut
supposer gque, apres des longs temps d’expositigéiigurs a 3000 heures), le flux d’ions
manganese diffusant vers I'extérieur devienne quasi nul et que la diffusion des autres
ions métalliques (notamment le Fe) devienne impteta
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Chapitre VI. Comportement de lalliage Fe-Ni-Co dars les
atmospheres représentatives de I'électrolyseur

Dans leChapitre IV, il a été montré que l'alliage K41X brut de rédeptpeut étre utilisé
en tant gu’interconnecteur dans les systemes E\Wdlis atmosphére ;HH,O, s'il a été
préalablement soumis a une pré-oxydation sousCapendant, son utilisation sous-B,0
est limitée par le phénoméene d’évaporation descespehromées. Une des conséguences
majeures de ce phénomene est I'épuisement du ofisdevchrome contenu dans l'alliage qui
peut se traduire, en pratique, par la perte ductene protecteur de la couche d’'oxyde. De
plus, dans les systemes EVHT, le phénomene d’éatipnire-condensation du chrome a
'anode peut se produire.

Afin de limiter ces problémes, une des solutiorappsées dans le cadre du projet ICARE
a été de développer des revétements protecteurpaui des raisons de confidentialité, ne
seront pas présentés dans le manuscrit. La dewséatégie a été de tester l'alliage Fe-Ni-
Co décrit dans 1&l1.1.2, ne contenant pas de chrome. Dans ce chapitretqaesentés les
résultats obtenus pour lalliage Fe-Ni-Co dans desix atmospheres représentatives de
I'électrolyseur : 95%5%H,O pour le cété anodique et Ar-1%H%H,O pour le co6té
cathodique. Pour chaque environnement, la tenaecartosion et la conductivité électrique
ont été évaluées. Une description de la morpholegie la nature des couches de corrosion
formées sera présentée, ainsi que I'évolution darpatre ASR. Les essais décrits dans ce
chapitre ont été réalisés sur des échantillons amtaysubi aucun polissage, juste un
dégraissage aux ultrasons dans I'éthanol.

VI.1. Comportement sous atmosphere anodique £H,0

VI1.1.1. Caractérisation des couches d’oxyde

Aprés 100 heures d’oxydation a 800°C sous 95%#@H,0, la surface de l'alliage Fe-Ni-
Co est recouverte d'un film de corrosion hétérog@&imgure 6.1). Des plaguettes et des grains
de forme irréguliere recouvrent d’'une maniere aléatune couche assez compacte et
localement boursouflée, riche en fer et cobalt. &ealyses EDX ont mis en évidence une
guantité de fer plus élevée dans les grains exdegne dans la sous-couche, tandis que pour
les plaquettes aucune différence significativeegmés de composition chimique n’a pu étre
mise en évidence.
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L

Figure 6.1 : Observation par microscopie électronige a balayage en électrons secondaires de la sudate
I'alliage Fe-Ni-Co aprés 100h de vieillissement &08°C sous 95%Q-5%H ,0.

Deux phases ont été identifiées par analyse DRKgéeal'incidence fixe de 8F(gure
6.2 : I'nématite FgO3; et une phase d'oxyde spinelle de type (FegGgp)proche de la
stoeechiométrie CoR©®,. Aucune raie correspondant au substrat n'a éecti, laissant donc
supposer que la couche d’oxyde formée est asséesépa

A Fe203

b4 e :CoFe O,

Intensité (u.a.)

20 (degrés)

Figure 6.2 : Diffractogramme des rayons X de la sdace de l'alliage Fe-Ni-Co aprés 100h de
vieillissement a 800°C sous 95%5%H ,0.

L’échantillon Fe-Ni-Co oxydé 100 heures a 800°Cssatmosphére anodique a également
été étudié en coupe transversale. Une image obferumicroscopie électronique a balayage
en électrons rétrodiffusés est présentée slidare 6.3.Malgré la présence des cavités a
proximité de l'interface interne avec le métal, meut observer que la couche de corrosion,
d’épaisseur moyenne d’environ 60 um est globalenagigérente au substrat. Une zone
d’oxydation interne est observable dans le substnatine profondeur d’environ 70 pm.
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Figure 6.3 : Observation par microscopie électronige a balayage en électrons rétrodiffusés de la corip
transversale de I'alliage Fe-Ni-Co aprés 100h deeillissement a 800°C sous 95%§5%H ,0.

Le profil élémentaire réalisé par analyse EDKigire 6.4 et les cartographies
élémentairesHigure 6.5 montrent que la couche de corrosion est compdséeoxyde de
fer, probablement F®; et d'un oxyde mixte de Fe-Co de type (Fedg) comme le
suggerent les résultats obtenus par DRX a la surécen bon accord avec les données
disponibles dans la littérature [1,2]. L'oxyde nexde Fe-Co est présent a la fois a la surface
et dans la partie interne de la couche d’oxydereergs deux zones, on retrouve uniquement
de I'oxyde de fer. A proximité de I'interface aviecsubstrat, une zone riche en Fe et Ni a été
mise en évidence. La phase correspondante n'atpasetectée lors de I'analyse DRX car
localisée a une profondeur trop importante dansolache d’oxyde. Deux types d’oxydes
internes sont observables dans le substrat : detesxiches en Fe et Mo, qui apparaissent en
contraste sombre sur fagure 6.3et, plus en profondeur, des oxydes de Mo, misvateace
par les cartographies élémentairdsiggre 6.5. Un enrichissement en Mo est aussi
discernable a l'interface métal/couche d’oxyde.
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Figure 6.4 : Profil EDX obtenu sur une coupe transersale de I'alliage Fe-Ni-Co aprés 100h de
vieillissement a 800°C sous 95%£6%H ,0.

Figure 6.5 : Cartographies élémentaires obtenues isune coupe transversale de I'alliage Fe-Ni-Co aps
100h de vieillissement a 800°C sous 95%85%H ,0.
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VI.1.2. Conductivité électrique de la couche d’oxye

L'évolution du paramétre ASR de l'alliage Fe-Ni-@endant 100 heures d’oxydation a
800°C sous 95%£5%H,0 est présentée surfdgure 6.6 La valeur ASR diminue au cours
des trente premiéres heures, pour atteindre end®8 Q.cnf et reste ensuite constante
jusqu’a la fin de I'essai. La valeur ainsi mesuesge plus élevée que la limite maximale fixée
de 0,1Q.cn?.

ASR (Q.cm’)

limite maximale autorisée

0.1

U-O T I T | T 'I T '[ T I T I T I T l T I T
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Temps (h)
Figure 6.6 : Variation du parametre ASR de l'alliage Fe-Ni-Co pendant 100h a 800°C sous 95%G%H ,0O
(mesure réalisée apreés 100h de pré-oxydation daresiImémes conditions).

La faible conductivité de l'alliage Fe-Ni-Co sousnasphéere anodique est surprenante,
surtout tenant compte du fait que la couche d’oxgde composée majoritairement d’'un
mélange de KOs et de (Fe,C@D,s. La conductivité électrique de I'oxyde spinelleRegO,,
mesurée & 800°C sous air (0,93 S'dai), est d’un ordre de grandeur plus élevée ike c
de I'oxyde spinelle (Cr,MnD,4, qui se forme sur la surface des alliages chroffonoeurs
(0,061 S.crit pour Mn sCr1 504 [4]). La phase F©s, quant & elle, présente une conductivité
électriqgue encore plus élevée que celle de I'oxspirelle CoFgO, [5].

Sur la base de ces considérations, le mauvais avenpent électrique de l'alliage Fe-Ni-
Co est probablement lié a I'importante épaisseutadeouche d’oxyde formée. Cependant,
d’autres facteurs peuvent affecter d’'une maniegatiée le paramétre ASR, dont I'existence
de pores a proximité de I'interface avec le métalségrégation de Mo, probablement sous la
forme oxydée, a linterface métal/couche d’oxydeumpait aussi contribuer a réduire le
passage du courant. La phase riche en Fe et Nixéngté de I'interface avec le substrat, dont
la stoechiométrie n’a pas été identifiée, ne seralblpas affecter négativement les propriétés
électriques. En fait, si on suppose que cette pésisen oxyde spinelle de type (Feddy, sa
conductivité électrique est égale & 0,26 S.cin800°C sous air [3], du méme ordre de
grandeur que celle de I'oxyde spinelle Cgbe

Enfin, la présence de vapeur d’eau dans I'atmogpteémréaction doit étre considérée, elle
peut induire des différences importantes par rappar comportement sous air. Holt et
Kofstad [6] ont démontré que la conductivité électe de la chromine est affectée
négativement par la dissolution de I'hnydrogéne dansouche d’oxyde. Un effet similaire
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pourrait étre transposé a notre étude. Néanmoeite possibilité doit étre considérée avec
précaution, car a notre connaissance cet effefamais été mis en évidence dans le cas des
alliages basés sur le systeme Fe-Ni-Co.

VI.2. Comportement sous atmosphére cathodique #H,0

VI.2.1. Caractérisation des couches d’oxyde

La morphologie de surface de l'alliage Fe-Ni-Co @&ypendant 100 heures a 800°C sous
Ar-1%H,-9%H,0 est montrée sur IRigure 6.7 La couche de corrosion, riche en fer, est
assez homogeéne et formée par des grains facettés.

Figure 6.7 : Observation par microscopie électronige a balayage en électrons secondaires de la sudate
I'alliage Fe-Ni-Co aprés 100h de vieillissement €08°C sous Ar-1%H-9%H ,0.

L’analyse par diffraction des rayons X a angle ciience fixe de 8°Higure 6.9 révéle la
présence d’'un oxyde de fer de type magnétiteqfje Aucune raie du substrat n’est visible
sur le diffractogramme, laissant supposer la foionat’'une couche d’oxyde relativement
épaisse comme dans le cas de I'oxydation sous ptracs Q-H,0.
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Figure 6.8 : Diffractogramme des rayons X de la sdiace de I'alliage Fe-Ni-Co aprés 100h de vieillissent
a 800°C sous Ar-1%H-9%H ,0.

L’observation par microscopie électronique a baj@yde la coupe transversale de I'alliage
Fe-Ni-Co Figure 6.9 a mis en évidence une couche d’oxyde d’épaisseyenne d’environ
15 um, formée de gros grains et présentant desipgsaomportantes prés de l'interface avec
le substrat.
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Figure 6.9 : Observation par microscopie électronige a balayage en électrons rétrodiffusés de la corip
transversale de I'alliage Fe-Ni-Co aprés 100h deaillissement & 800°C sous Ar-1%k9%H ,0 .

Le profii EDX (Figure 6.1Q montre que la couche de corrosion est composée
exclusivement de magnétite ¢Bg).
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Figure 6.10 : Profil EDX mesuré sur une coupe trangersale de I'alliage Fe-Ni-Co aprés 100h de
vieillissement a 800°C sous Ar-1%k9%H ,0.

Comme dans le cas de I'oxydation en milieu anoditpiehénoméne d’oxydation interne
est toujours observé. Apres exposition sous mélahgd,O, les cartographies élémentaires
(Figure 6.1) mettent en évidence la formation de deux typegydles internes :

- des oxydes riches en Fe et Mo, principalementrdefiace meétal/couche d’oxyde, qui
apparaissent en contraste sombre skidare 6.9;

- des oxydes de Mo observables en contraste clasr ldagubstrat.

Globalement, en tenant compte des deux oxydeshémgmeéne d’oxydation interne est

observable sur une profondeur d’environ 30 um dassabstrat.

La formation de la phase & est en accord avec les données thermodynamiques
(diagramme d’Ellingham) : cette phase est stahls $0-1%H-9%H0 (p,, = 10*" bar). En
revanche, cette pression partielle équivalente ggeme n’est pas suffisante pour permettre
'oxydation des éléments plus nobles de l'alliagels que Co et Ni, dont les oxydes

correspondants ne sont pas stables dans les omsditeprésentatives de la chambre
cathodique d’un électrolyseur, simulées dans étitde.
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Mo

Figure 6.11 : Cartographies élémentaires obtenuesiisune coupe transversale de I'alliage Fe-Ni-Co ags
100h de vieillissement a 800°C sous Ar-1%B%H ,0.

VI.2.2. Conductivité électrique de la couche d’oxye

L’évolution du paramétre ASR de l'alliage Fe-Ni-@B00°C sous Ar-1%449%H,0 est
présentée sur laigure 6.12 Lors des dix premieres heures de mesure, lavdleparametre
ASR diminue rapidement pour se stabiliser, ensaitéur de 0,008.cnt. Cette valeur, qui

est trés inférieure & 0@.cnt (valeur maximale autorisée), reste constante jaskufin de
I'essai.
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Figure 6.12 : Variation du parametre ASR de I'alliage Fe-Ni-Co pendant 100h a 800°C sous
Ar-1%H ,-9%H 0O (mesure réalisée aprés 100h de pré-oxydation dales mémes conditions).

La magnétite, qui se forme a la surface de l'adlidmrs de I'oxydation sous atmosphere
cathodique, présente & 800°C une valeur de conitéctiroche de 195 S.c¢hsupérieure a
celle de tous les oxydes spinelles [7]. A titrexémple, cette valeur est plusieurs ordres de
grandeur plus élevée que celle de de la chrontire@,01 S.crit & 800°C [8]) et des oxydes
spinelles (Cr,MnO4 (0,061 S.crit pour Mn sCr1 504 [9]) et varie trés peu avec la pression
partielle en oxygene [10]. Les propriétés élecemide la magnétite pourraient donc expliquer
le bon paramétre ASR mesuré, malgré la présenceludéeurs facteurs pouvant affecter
négativement la conductivité électrique de l'aldadels que la présence des porosités a
l'interface métal/oxyde et une épaisseur importaietéa couche de corrosion.

Le phénoméne d’oxydation interne (formation d’oxydie Mo et d’oxydes mixte de Fe et
Mo) et la présence de vapeur d’eau dans I'atmospteréaction ne semblent pas influencer
négativement le comportement électrique. Cependdintde valider cette supposition, ainsi
gue le résultat obtenu, des mesures de conducsivitéles plus longues durées d’exposition
s’averent nécessaires.

VI.3. Discussion des résultats obtenus pour I'allge Fe-Ni-Co

Sous atmosphére anodique (9538%H,0) lalliage forme une couche d’oxyde
d’épaisseur assez importante (environ 60 um apr@shéQres de vieillissement), constituée
principalement de R®; et d'une phase d'oxyde spinelle (Fef®) Un phénomene
d’oxydation interne (formation d’oxydes mixtes de & Mo) est également observé sur une
profondeur d’environ 70 um dans le substrat, ap@&sheures d’oxydation. Du point de vue
de la conductivité électrique, le paramétre ASRuneapres 100 heures d’exposition est égal
& 0,23Q.cnt. Cette valeur est largement supérieure a la véimite de 0,1Q.cn? imposée
par la technologie EVHT.

Sous atmospheére cathodique (Ar-19449H,0), la formation d’'une couche d’oxyde de
Fes04, d’épaisseur d’environ 15 pm est observée apréehaQfes de vieillissement. Cela est
en accord avec la thermodynamique : sous une prepsirtielle en oxygéene équivalente de
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I'ordre de 10" bar, FeO; n'est pas stable, ni les oxydes de Co et de Nipl&noméne
d’oxydation interne est toujours présent sur urefgmdeur globale d’environ 30 pm apres
100 heures d’exposition. Le paramétre ASR mesurésapb heures d’exposition se révéle
trés satisfaisant (environ 0,0@.cnf) et semble dépendre majoritairement des propriétés
électriques de la couche de magnétite.

La trés bonne conductivité électrique mise en éadddors de I'exposition de I'alliage Fe-
Ni-Co a 800°C sous atmosphere cathodique est tt&sessante pour le développement
d’interconnecteurs dans les systemes EVHT. Cepéntarformation a la surface d’'une
couche relativement épaisse d'oxyde de fer, norepteur envers la corrosion a haute
température, limite de maniere significative l'istiition de ce matériau.

Une solution a ce probleme serait d’'introduire daiage une petite quantité de chrome,
suffisante pour améliorer le comportement en carmpamais pas assez élevée pour former
une couche continue de chromine sur la surfacequiepermet d'éviter le phénomene
d’évaporation des especes chromées. Dans ce sngédliltats prometteurs ont été obtenus
par Geng et al. [11]. Une autre alternative, prépodans le domaine des piles SOFC, serait
I'utilisation de revétements protecteurs enverscdarosion, choisis parmi les matériaux
possédant de trés bonnes conductivités électritglegjue les oxydes de type spinelle Co-Mn
[12,13] et les pérovskites basées sur le system8iiat Mn [14,15].

En conclusion, malgré une trés bonne conductivgétéque en atmosphére cathodique,
I'alliage Fe-Ni-Co étudié ne pourra pas étre dilia I'état laminé produit par Aperam Imphy,
en tant qu’interconnecteur dans la technologie EVHT
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Conclusions

Dans le cadre du projet ANR ICARE, deux alliages éé évalués pour étre utilisés en
tant qu’interconnecteurs pour les systemes EVHacidr commercial ferritique chromino-
formeur K41X (AISI 441) et l'alliage Fe-Ni-Co ne m@nant pas de chrome.

L’acier ferritigue chromino-formeur K41X est unialje qui présente un bon compromis
entre la protection contre la corrosion et la catidité électrique. Afin d'utiliser des
solutions facilement transposables a I'échelle itrilke, les échantillons testés n’ont subi
aucun polissageApres 100 heures d’oxydation sous atmospherel D, I'alliage forme a la
surface une couche de chromine, au-dessus de lmeeltrouvent dispersés des grains
d’'oxyde spinelle Cr-Mn. L’épaisseur de la coucheoxgde est assez variable, mais
globalement inférieure & 1 um. En revandaecouche de corrosion formée lors d’'une
exposition de 100 heures sous atmosphere cathodiges constitué de (Cr,Fef03; dans sa
partie interne (a l'interface avec le métal) et FgD, dans sa partie externeDans ce cas,
I'épaisseur de la couche d’oxyde est comprise eéhiee 4 um. Une fine couche discontinue
de SiQ, a l'interface interne est également détectée. oant la conductivité électriquie,
parametre ASR mesuré aprés 100 heures sous 95%86%H,O n’est pas tout a fait
satisfaisant, car égal environ a 0,D.cn?, qui correspond & la limite maximale fixée par la
technologie EVHT.Sous Ar-1%H,-9%H 0, le paramétre ASR est encore plus élevé
(environ 0,4%.cm?). Plusieurs hypothéses peuvent étre avancées 'afisayer d'expliquer
ce résultat : I'épaisseur de la couche de corrogilus, importante que sous mélangeHO,
et la possible dissolution de I'hydrogéne danslacbhe méme. Des essais d’oxydation de plus
longues durées réalisés sous atmospheid,B ont confirmé la formation de la couche de
(Cr,Fe}Os/Fe;0,4 jusqu’a 1000 heures d’exposition. Apres 3000 heuwesposition, un
changement de composition des phases présente&s mbbablement a un phénomeéne
d’écaillage de la partie externe de la couche diexy été mis en évidence. Cette hypothese
est renforcée par le fait que I'épaisseur du filoxgde varie peu pendant les 3000 heures de
test.

La double couche d'oxyde non protectrice qui semirsur l'alliage K41X lors de
I'exposition a 800°C sous atmosphere cathodiquemrsiontradiction avec les données de la
littérature. Des tests de vieillissement réalisépasavant dans les mémes conditions
expérimentales, mais avec des échantillons de Kdadt la surface a été préparée par
polissage, ont mis en évidence la formation d’'uoecbe protectrice formée de chromine
surmontée d’'un oxyde spinelle de type (Cr,p) L’état initial de la surface semble donc
étre un parametre important pour l'utilisation de |’alliage K41X. La tenue a la corrosion
et la conductivité électrique d'un échantillon patiroir ont été évaluées a 800°C sous
atmosphere cathodique. La formation d’une doublelee CsOs/(Cr,Mn)0,4 a €té mise en
évidence, en parfait accord avec les résultatgtépdans la littérature. La formation de cette
double couche protectrice a été confirmée jusqu@03heures de vieillissemenkte
paramétre ASR mesuré aprés 100 heures de vieillisaent est égal environ & 0,08.cn?.

Afin de comprendrd’influence de I'état initial de la surface de I'aliage K41X sur la
tenue a la corrosion et la conductivité électriquesous mélange Ar-1%H-9%H 0, deux
hypothéses ont été avancées : les phases chinpogsentes sur les surfaces de départ et leur
état mécanique. Aucune différence significativenaeau des phases chimiques présentes sur
les échantillons non poli et poli miroir n'a étésmien évidence par analyse chimique des
surfaces. En revanche, la mesure des contrainteduefles a révélé un état de contraintes
beaucoup plus important pour I'’échantillon poli onir Le polissage introduirait donc des
dislocations dans le métal, qui favoriseraient laiffusion du chrome et du manganese, au
détriment du fer et donc la formation de la couchale chromine et d’oxyde spinelle Cr-
Mn dans la partie externe de la couche d’oxyde.
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Cependant, l'utilisation de surfaces polies miraiest pas envisageable a I'échelle
industrielle. Pour cette raison, une fine coucheli®mine a été développée a la surface de
'acier K41X non poli a I'aide d'un traitement d'getation de 10 heures sous air ; son effet
lors du vieillissement habituel sous Ar-1%8P60H,O a ensuite été testé. La couche d’oxyde
ainsi obtenue se compose de chromine dans sa jpaeire et d’'oxyde spinelle Cr-Mn dans
sa partie externe, comme dans le cas de I'échamtpbli miroir. Les résultats sont tres
encourageants méme du point de vue de la condécéléctrique, le paraméetre ASR mesuré
étant du méme ordre de grandeur que celui obtenul)gchantillon poli miroir (0,0%2.cnr).

Une pré-oxydation de 10 heures sous air, avant exgtion sous atmosphére cathodique,
semble donc étre suffisante pour éviter la formatio d’'oxyde de fer non protecteur et

améliorer le comportement envers la corrosion et l@onductivité électrique de I'alliage

K41X brut de réception.

Afin de comprendre la totalité des phénoménes digantn atmosphére cathodique sur les
échantillons brut de réception et poli miroir, noasons étudié, dans les deux cas, les
mécanismes de croissance de la couche d'oxydeaide I'd’essais de marquage a l'or et
isotopiques sous mélange,'PO/H,*%0 (trés peu rapporté dans la littérature}/CHO et
D,/H,0O. |l résulte que I'état initial de surface infleen de maniére significative les
mécanismes d’oxydation. Dans le cas de I'échantitlut de réception, la couche d’oxyde se
forme par diffusion mixte : cationique pour la parxterne F, et anionique pour la partie
interne (Cr,Fes. En revanche, dans le cas de I'échantillon potoimnila formation de la
couche doxyde GO3/(Cr,Mn)0, est majoritairement cationique et seule une faible
contribution anionique a la croissance deQgra l'interface avec le substrat a été mise en
évidence. Le role des ions O#tns le mécanisme d’oxydation a été mis en évalanais la
diffusion des molécules de,8 ne peut pas étre exclue. De plus, la présencaligene
dans la couche d’oxyde et dans le métal a été emmpour les deux échantillons.

En considérant tous les résultats obtenus surefa€#1X brut de réception, il est tres
intéressant de noter que, malgré la formation diexge fer a sa surface des le début de
'oxydation, il garde un caractere protecteur aursodu temps (jusqu'a 3000 heures
minimum). On serait donc faceuaaie nouvelle situation, jamais décrite dans la liérature.
Dans notre cas, la couche de (Cr,F€); formée dés les premiers instants dans la partie
interne du film de corrosion, jouerait le réle de larriére capable de ralentir la diffusion
vers I'extérieur des ions Fe, assurant ainsi le cactére protecteur de l'alliage sur le long
terme. De plus, la diffusion du manganese, observée pies longues durées de
vieillissement, pourrait contribuer a renforcercagactére protecteur, laissant espérer un bon
comportement envers la corrosion de l'acier K410 mmli pour des temps d’exposition
proches de la durée de vie de I'électrolyseur (800€ures). Cependant, la présence d’'une
couche de Si@a linterface oxyde/métal, qui pourrait devenirntioue dans le temps,
représente le seul aspect problématique du pointidede la conductivité électrique, lors de
I'utilisation a long terme. Des tests d’oxydation dieée supérieure a 3000 heures s’averent
nécessaires afin de confirmer ces hypotheses.

Les résultats obtenus sous Ar-1%#%H,O sur des échantillons pré-oxydés sous air
laissent penser que l'utilisation de l'alliage K4BX'état brut de réception est envisageable
en tant gu’interconnecteur pour les systemes EVIHdUssatmosphére cathodique. En
revanche, sous atmosphere anodique, malgré le dropartement envers la corrosion, une
solution doit étre trouvée afin de réduire le phéane d’évaporation des espéces chromées et
d’améliorer la conductivité électrique. L'appliaati d’'un revétement protecteur semble étre
nécessaire. Comme suggére dans la littérature canteles piles SOFC, un oxyde de type
spinelle Co-Mn ou pérovskite basé sur le systémeSikIn, présentant une bonne
conductivité électrique, pourrait étre envisagesdamsens.
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Afin de limiter le probleme d’évaporation d’espeadsomées, l'autre stratégie proposée
par le projet ICARE a été de tester un alliage &bl ne contenant pas de chrome. Aprés
100 heures de vieillissement a 800°C sous atmospmadique (95%£6%H,0), cet alliage
forme une couche d’oxyde d’environ 60 um d’épaisseanstituée de 6 et (Fe,CoO,.

Un phénomene d’oxydation interne est égalementreéke sur une profondeur d’environ 70
pm dans le substrat. Le paramétre ASR mesuré dfi@sheures d’exposition est égal a
0,23Q.cn¥, supérieur & la limite maximale de @icnt fixée par la technologie EVHT. Sous
atmosphere cathodique (Ar-1%8%H,0), la couche de corrosion, d’épaisseur d’envirbn 1
pm apres 100 heures de vieillissement, est constideéreO,, en accord avec les données
thermodynamiques. Le phénomeéne d’oxydation intezse observé sur une profondeur
d’environ 30 um dans le substrat. D’'un point de deela conductivité électrique, l'alliage
s’avere tres intéressant, car le parametre ASR megues 65 heures d’exposition est égal a
environ 0,004Q.cn?. Malgré la bonne conductivité électrique du Fe@di-sous atmosphére
cathodique, l'alliage ne peut pas étre utilisé,I'état, en tant qu'interconnecteur pour les
systemes EVHT, a cause de la formation a la surffwee couche d’oxyde de fer, non
protectrice envers la corrosion a haute températBegmi les solutions possibles, une
alternative consisterait a introduire une petiteargité de chrome dans lalliage, afin
d’améliorer son comportement en corrosion, toutéeitant la formation d’'une couche
continue de chromine a la surface, responsable hdigmene d’évaporation des especes
chromées. Cette solution pourrait convenir sousogpiére cathodique : dans ce cas la
pression partielle en oxygene est trop faible gworoquer la volatilisation du chrome. Une
autre possibilité, serait l'utilisation de revétartee protecteurs tels que les oxydes suggérés
pour l'acier K41X.

181



Conclusions et perspectives

Perspectives

En perspective de ce travail de thése, I'étudeanportement de 'acier K41X devra étre
complétée par des essais de marquage isotopiqeeHstinO et D/H,O sur I'échantillon
poli miroir, pour une meilleure compréhension descamismes d’oxydation en atmosphere
cathodique KHH,0. De plus, afin de vérifier la validité des réatdt obtenus jusqu’a 3000
heures de vieillissement et des mécanismes d’oxydaroposeés, des tests de vieillissement
de trés longue durée (de I'ordre de plusieurs a)redaverent nécessaires. Il serait également
tres intéressant de vérifier si I'état de surfadfkience la nature chimique des phases formées
uniqguement dans le cas de l'alliage K41X ou ausesda cas d’autres alliages chromino-
formeurs. Un premier essai de 100 heures réal&#aC sous Ar-1%K9%H,0 sur 'acier
Crofer 22APU (contenant 22% en masse de chromejsaemévidence que la couche de
corrosion obtenue apres vieillissement est la mgouwe un échantillon non poli que pour un
échantillon poli : elle se compose de chromine danpartie interne et d’'oxyde spinelle Cr-
Mn dans sa partie externe.

Tous les résultats présentés sur les deux matéreautermes de résistance envers la
corrosion a haute température et de conductivieetue, ont été obtenus suite a leur
exposition sous une seule atmosphére (soit Ar-2986H,0, soit 95%Q@-5%H,0). L'effet
de I'exposition a I'atmosphére duale des systeméRTE (Ar-1%H,-9%H,O d'un coté et
95%0Q-5%H,0 de l'autre coté), devrait également étre tesdé,sasceptible de modifier la
nature chimique des phases formées et la condiécéactrique de l'alliage.

Du point de vue de l'application a I'échelle indigte, seul l'alliage K41X peut
actuellement étre envisagé en tant qu’interconoecfgmur les systemes EVHT. Son
utilisation nécessite cependant I'application dremétement protecteur du coté anodique, au
moins. Des tests en conditions réelles de fonctiomeme, effectués en empilant plusieurs
cellules (en réalisant un « stack ») devront valicke choix. Ces tests sont prévus dans la
phase finale du projet ICARE.

Si la solution de rajouter une petite quantité deowme dans l'alliage Fe-Ni-Co s’avérait
efficace pour améliorer son comportement enversol@osion a haute température sous
atmosphere HH,O, son utilisation deviendrait envisageable, esamide sa conductivité
électrique tres intéressante. On pourrait imagiaeréation d’'un interconnecteur formé par
du K41X revétu, pour le coté exposé a I'atmosplagredique @H,0 et par du Fe-Ni-Co
(avec une faible teneur en chrome) pour le cot@sx@ I'atmosphere cathodique-H,O.

Un tel interconnecteur pourrait étre obtenu, pangple, par plaguage d’un alliage sur l'autre,
qui pourrait étre réalisé a condition que les doefiits d’expansion thermique des deux
matériaux restent proches.
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