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Etude bibliographique



Introduction

Les aciers inoxydables sont des matériaux utilisés dans de nombreux domaines
industriels du fait de leur trés grande résistance a la corrosion uniforme. Celle-ci est due a la
formation d’une couche protectrice, appelé film passif, de quelques nanometres d’épaisseur a
la surface de 1’alliage. Ces aciers peuvent cependant étre sensibles a la corrosion avec pour
conséquence un endommagement et des dégradations sur sites industriel. La détection de la
corrosion joue donc un role important dans la prévention des risques industriels tant sur le
plan économique, qu’environnemental et sécuritaire.

De nombreuses études ont été réalisées afin de mieux comprendre et maitriser les
mécanismes responsables du développement de la corrosion sous contrainte des aciers
inoxydables. Plusieurs modeéles, dont le déalliage, ont été proposés pour interpréter les étapes
d’amorgage et de propagation de ce type de corrosion. Les milieux dans lesquels peut
apparaitre ce phénoméne de corrosion sont extrémement variés mais il s’agit le plus souvent
de solutions aqueuses ioniques, de sorte que les phénoménes mis en jeu présentent
obligatoirement un aspect électrochimique. Les études du déalliage s’appuient donc
principalement sur les méthodes électrochimiques.

Dans ce contexte, il semble évidemment important de connaitre les mécanismes a
I’échelle nanométrique ainsi que ceux entrant en jeu dans ce type de la corrosion et de
caractériser les couches d’oxydes a la surface d’aciers inoxydables. La compréhension des
mécanismes en jeu passe par 1’étude, aux premiers stades de croissance, du ou des oxyde(s)
qui se forme(nt) sur la surface, a 80°C dans un milieu d’hydroxyde de sodium a 50%, mais
aussi a des temps plus longs afin de définir une cinétique d’endommagement.

Cette étude porte sur les aspects électrochimiques du déalliage en milieu aqueux de
I’alliage 304L et 2202. La dissolution sélective et 1’aspect électrochimique sont deux points
clefs de ce type de corrosion. C’est sur ces aspects que cette étude va étre orientée.

I.1. Utilisation de I’hydroxyde de sodium

Les environnements chauds et caustiques sont connus pour causer, par corrosion sous
contrainte, la rupture des aciers inoxydables austenitiques et duplex dans I’industrie des pates
et papiers. Ces fissurations s’amorcent dans un environnement ayant une concentration en
hydroxyde de sodium variant entre 10 et 50% pour des températures comprises entre 90 et
140°C [Réf. I. 1, Réf. I. 2 et Réf. I. 3]. Ces environnements sont encore utilisés comme milieu
modele pour les études de la CSC dans I’industrie nucléaire entre autre.

L’hydroxyde de sodium est utilisé dans de nombreuses industries et les problemes liés
a son emploi sont principalement observes dans des environnements alliant corrosivité du
milieu et contraintes mécaniques. Par ailleurs l'utilisation de cet environnement modéle
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permet a cette étude d’étre réalisée dans un systéme ou non seulement le comportement
déalliage est susceptible d'étre bien définis et des résultats realisables dans un délai
raisonnable, mais qui dans une certaine mesure refléte également I’environnement industriel.

I.2. Relation entre corrosion sous contrainte et déalliage

La plupart des alliages qui subissent le phénomeéne de dissolution sélective sont aussi
sensibles a la corrosion sous contrainte. D’aprés la définition ASTM, la corrosion sous
contrainte est I’action simultanée d’un environnement corrosif et d’une force pouvant amenée
a la rupture du matériau [Ref. I. 4]. Généralement la corrosion sous contrainte et le déalliage
se passent dans les mémes environnements. Depuis les années 1940, le déalliage est considéré
comme étant responsable de I’amorgage a la corrosion sous contrainte [Réf. 1. 5].

La CSC est associée au mécanisme de déalliage [Réf. 1. 6] qui implique la dissolution
sélective de I’élément le moins noble d'un alliage pour aboutir a la formation d'une structure
poreuse enrichie en élément noble.

Des études effectuées dans des systemes classiques (laiton) indiquent que la formation d'une

structure poreuse déalliée exige qu'un certain nombre de conditions soit remplies:

- les composants de 1’alliage doivent avoir une différence de potentiel significative (ddp
entre le milieu ionique et le matériau) afin que la dissolution sélective puisse se produire.
La différence minimale requise doit étre ~ 100 mV [Réf. I. 7].

- lateneur de I'élément le moins noble de I'alliage doit étre supérieure a un seuil déterminé
afin de permettre la formation de chemins a travers le matériau. Ce seuil est appelé la
limite de séparation et est typiquement de I’ordre de 55 a 60% en élément actif [Réf. I. 8].
A des concentrations en élément actif au-dessous de cette limite, le déalliage ne se produit
pas car la dissolution de ces atomes est bloquée par les atomes de | élément le plus noble.

- le potentiel électrochimique critique doit étre atteint avant que le déalliage se produise
sinon la vitesse de dissolution de la composante la moins noble peut dépasser la vitesse de
passivation de la surface par diffusion des atomes de la composante la plus noble [Réf. I.
9]. Si ce n'est pas le cas, la surface devient lisse. Le potentiel critique est un paramétre qui
dépend de la composition de l'alliage et de I'environnement.
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Figure I. 1 Schématisation de la courbe électrochimique d'un alliage au cours de sa
dissolution sélective. Le potentiel critique correspond au potentiel ou [’alliage passe de |’état
passif a actif

Dans les années 1960, Edeleanu et Forty [Réf. I. 10] ont suggéré que la couche mince déalliée
créée sur le cuivre alpha dans une solution d'ammoniac, a été en mesure de transférer une
fissure dans le substrat sous-jacent.

En 1985, Sieradzki et Newman [Réf. I. 11] ont introduit I'idée que les couches déalliées
pouvaient étre a I’origine de rupture fragile dans des matériaux ductiles (cubique faces
centrées) via un mécanisme appelé clivage induit par un film superficiel ou FIC.

Ce mécanisme de rupture a notamment été observé sur des systemes d’alliage tels Ag-Au
dans de l'acide [Réf. I. 12] et sur des aciers inoxydables dans d’autres milieux [Réf. I. 13].
Deakin et al [Réf. 1. 14] ont examiné le comportement de 1’acier inoxydable 316H dans un
environnement caustique concentré et ils ont constaté que le phénoméne de déalliage entraine
I’amorgage a la CSC, néanmoins ils n‘ont pas pu déterminer si ce fut par FIC.

Un enrichissement en nickel au niveau des pointes de fissures de structure en acier inoxydable
a récemment été signalé dans les réacteurs a eau bouillante. Cet enrichissement peut étre du
au déalliage, toutefois il existe d'autres explications possibles. Par exemple selon Arioka [Réf.
I. 15] I'enrichissement peut se produire a la suite de la diffusion différentielle des constituants
de l'alliage a la suite d’un flux de lacunes associé & un mécanisme de croissance des fissures.

Méme si une couche déalliée n’est pas responsable directement de la fissuration, elle peut
mettre en avant d'autres mécanismes. Par exemple la formation d'un film fragile déallié qui est
facilement rompu faciliterait le mécanisme de dissolution / glissement.



Il existe une variété de mécanismes qui peuvent provoquer la fissuration par corrosion
d'alliages Fe-Ni-Cr dans de nombreux environnements. Il est connu, qu’a faible potentiel,
dans une solution caustique chaude, que la CSC de la série 300 des aciers inoxydables semble
étre associée au dealliage du Fe et du Cr [Réf. I. 14].

Des matériaux alliés comme les alliages duplex ont de bons résultats dans les systemes d’eaux
potables ainsi que pour les industries des pates et papiers (réservoirs, habillage de machines a
papier) et les structure automobile. Leur résistance relative permet de supposer que les
alliages duplex contiennent suffisamment de Cr pour former une couche d'oxyde protectrice
qui empéche leur corrosion. Les alliages qui possédent une teneur élevée en nickel suppriment
la dissolution du fer et du chrome, annihilant ainsi le déalliage.

D’aprés la littérature, la CSC des alliages Fe-Cr-Ni, exposés a un milieu caustique, se produit
via le mécanisme de déalliage. Ce mécanisme semble prédominé lorsque la teneur en nickel
est faible. L’appauvrissement en fer (et I’enrichissement en nickel) sur la surface en contact
avec le milieu est susceptibles d’entrainer la CSC alors qu’une augmentation des teneurs en
chrome et en nickel d’un alliage lui est bénéfique.

L’examen des relations entre le déalliage et I’amorcage a la corrosion sous contrainte suppose
I’exposition d’un alliage a un environnement susceptible de promouvoir le déalliage. Une fois
celui-ci établi, la surface de I’alliage devient poreuse et 1’application d’une contrainte
provoque la rupture ductile de la surface déalliée. La rupture peut alors se propager dans le
volume de I’alliage et amener a sa rupture. L’étude de I’initiation a la corrosion sous
contrainte par le mécanisme de déalliage demeure d’une grande importance technologique
[Réf. 1. 16, Réf. 1. 17 et Réf. 1. 18]. De récentes études ont portées I’attention sur la rupture
du matériau déalliée, [Réf. 1.19, Réf. 1. 20, Réf. 1. 21 et Réf. I. 22]. Certains environnements
provoquent un déalliage du matériau et entrainent la rupture de celui-ci. Dans d’autres
environnements le déalliage est bénéfique, par exemple lors du processus de Raney (1925) qui
correspond a 1’augmentation de 1’aire de la surface de nickel pour la catalyse par la
dissolution préférentielle de I’aluminium dans les alliages Al-Ni. Le déalliage est utile lorsque
I’objectif est de créer une surface poreuse. Le processus de déalliage a été récemment utilisé
par Verink et al. pour la décontamination de 1’eau. Cet exemple montre bien que le déalliage a
un intérét commercial.

1.3 La théorie classique de déalliage

Le phénomene de déalliage est connu depuis de nombreuses années, pour divers
systemes d’alliage et sous différentes conditions. De nombreux mécanismes ont été proposés
et etudiés au fil du temps. Plusieurs d’entre eux ont été retenus et seront expliqués puis décrits
vis-a-vis des environnements et des systemes ou ils ont pu étre observés. Les méthodes
utilisées pour I’examen du déalliage sont mentionnées tout au long de ces observations. Bien



que quelques standards fassent référence au déalliage, le manque de référence propre au
déalliage pose des problémes de caractérisation du mécanisme en jeu notamment.

Les normes ASTM définissent le déalliage comme étant la dissolution sélective d’un
composé (ou plus) d’un alliage [Réf. I. 23]. Cette dissolution preférentielle est principalement
connue pour les alliages Cu-Zn (dezincification) depuis de nombreuses années. Calvert et
Johnson ont montré que le zinc de dissolvait totalement de 1’alliage alors que celui-Ci prenait
la couleur du cuivre. Le phénoméne de déalliage peut néanmoins se dérouler dans d’autres
environnements : a température élevée ou ambiante, en environnements vapeur ou liquide, en
milieu acide ou basique et avec d’autres systémes d’alliages : Ni-Cu, Cu-Mn, Cu-Sn, Cu-Au
ou encore Al-Cu-Li. Clarke et al. ont montré que le fer et le chrome des alliages Fe-Cr-Ni sont
préférentiellement dissout [Réf. 1. 24] alors qu’a haute température c’est le chrome qui se
dissout préférentiellement [Réf. I. 25].

Le déalliage est caractérisé par la formation d’une microstructure poreuse ayant un
aspect spongieux. Les pores sont interconnectés et ouverts sur l’environnement. La
microstructure est formée d’ilots composés d’élément noble, chaque ilot étant relié avec ses
voisins. Les dimensions de la microstructure varient selon la composition de I’alliage en
élément noble, la température, I’environnement et le temps d’exposition. Pour un
environnement défini, la taille des Tlots et des pores est approximativement égale. Dans
certains cas, les pores peuvent étre observés au microscope optique et dans d’autres, ils ne
peuvent étre vus que par un microscope a transmission. Récemment des études ont montrés
les possibles utilisations de ces matériaux nanoporeux dans 1’industrie de la catalyse et des
capteurs en raison de la surface spécifique élevée créée lors du déalliage.

Les recherches actuelles ont pour objectif la compréhension du mécanisme en vue de 1) faire
progresser les connaissances sur 1’amorcage a la CSC et 2) contrbler la formation de la
structure nanoporeuse pour diverses applications. La partie suivante est destinée a apporter
une compréhension de la connaissance scientifique du mécanisme déalliage a ce jour.

1.3.1 Résultats empiriques

En 1983, Pickering [Réf. I. 26] a comparé le comportement électrochimique général
d’alliages binaires (par exemple Ag-Au) a ses composants pris individuellement. Il a noté
I’existence de comportements caractéristiques directement reliés a la composition de
I’¢lément ou 1’alliage étudié.

L'examen des courbes de polarisation de ces matériaux binaires a permis de mettre en
évidence I’existence d’une zone de pseudo passivité. Considérons un alliage binaire de
composition ApB (1.5 oU A est I'élément le moins noble (le plus actif) et B est I'elément noble.
La compréhension du comportement de 1’alliage et de ses composés purS passe par la
description des courbes ci-dessous :



Increasing noble metal content

Increasing difference in Ep-E}y -

Anodic Current

Increasing Applied Potential Pure B

Figure I. 2 Schéma du comportement électrochimique des alliages binaires d’apreés
Pickering [Ref. 1. 26]]

La courbe n°1 traduit la dissolution de I’élément A pur et la courbe n°4, celle de 1’¢1ément
B pur.

La région notée b correspond a une zone de passivité, celle-ci voit son intervalle de
potentiel augmenté avec la teneur en élément B.

Au-dela du potentiel critique (Ec), il existe une force motrice suffisamment élevée pour
permettre la dissolution de 1’élément A (zone ¢ des courbes 2 et 3). La valeur du potentiel
de corrosion est fonction de la concentration en B. La morphologie de la surface
correspond a un réseau de ligaments nanoporeux riches en B [Réf. I. 26].

Au dessus d'un certain seuil de concentration en B, la porosité ne se forme plus. Par
conséquent, dans la région d de la courbe n°5, le matériau se comporte davantage comme
le composé B pur et aucune porosité de surface n’est observable. La présence de ce seuil
électrochimique est étroitement associée a la composition de l'alliage (a savoir la
concentration de B) et est une caractéristique du déalliage.

Pickering suggére que les couches déalliées se forment par injection de défauts issus du
réseau cristallin et par diffusion en volume du composé B vers la surface. Toutefois, il est
généralement admis que la cinétique de déalliage est tellement rapide que le mécanisme de
diffusion en volume est proscrit. D’un point de vu théorique, la diffusion de surface de B peut
étre en concurrence avec le mécanisme de dissolution sélective de A [Ref. I. 27 et Ref. I. 28].
I1 en résulte alors la croissance d’une couche superficielle poreuse enrichie en B [Réf. 1. 29].

De ces etudes, Pickering a déterminé un certain nombre de points caractéristiques du
déalliage :

le déalliage aboutit a la formation d’une couche fine et poreuse enrichie en élément le
plus noble de I’alliage,

les composés de 1’alliage doivent avoir des potentiels d’équilibre tres différents dans le
milieu considere,



e |a formation de la couche poreuse dépend essentiellement de la teneur en élément
noble : ce seuil de concentration est appelée limite de deéalliage et se produit
généralement pour des teneurs en élément actif comprises entre 55 et 60%,

o le potentiel critique doit étre atteint avant le commencement du déalliage. Ce potentiel
indique le début de zone de potentiel au-dela de laquelle la dissolution du composé actif
est suffisante pour permettre la formation de la structure déalliée.

Bien que Pickering ait posé un certain nombre de conditions (semblant parfois nécessaires) a
I’établissement du déalliage, d’autres mécanismes ont été étudiés et analysés.

1.3.2 Modeles mécaniques et mécanismes de déalliage

Afin d’exercer un contrdle sur le processus, le mécanisme de déalliage doit étre compris.
Le mécanisme de déalliage est au centre des débats depuis 1’apparition de ce phénomene mais
il demeure incompris. Six modeles du mécanisme ont été développés pour expliquer comment
le déalliage se produit : diffusion en volume, diffusion des lacunes, diffusion de surface,
formation d’oxydes, de percolation et de dissolution / reprécipitation. Le tableau ci-dessous
récapitule les caractéristiques de chaque modele avec les informations relatives a la
température et aux alliages concernés.

Mécanisme Température Caracteristiques Preuves Alliages
Au-Ag,
Diffusion en HT Diffusion en volume des atomes qui Phases de composition Au-Cu,
volume s’ionisent a interface intermédiaire (XPS) Cu-Ni,
Co-Pt
Diffusion de RT Addition des lacunes qui créées des Modele mathématique Au-Cu,
lacunes HT tunnels de diffusion et DRX Co-Pt
Diffusion de Slte§ (Eie hautes energies permettent Simulation Au-Cu,
RT aux éléments les moins nobles de se P Au-Ag,
surface ; mathématique
dissoudre Cu-Zn
. Oxydes du métal noble sont Cliché de diffraction des
Formation . ; -~ . Au-Ag
, RT métastables et se réarrangent en Tlots électrons montrent des
d’oxydes . seulement
de métal noble spots
Réseau interconnecté permettant aux Simulation Au-Ag,
Percolation RT atomes des éléments les moins nobles mathématique de la Fe-Cr,
de se dissoudre structure Ni-Co
. . Dissolution de tous les composants, Cliché de diffraction Au-Ag,
Dissolution et e ) montrent des anneaux,
A RT reprécipitation du compose le plus - ) Cu-Zn,
reprécipitation - solution composée de .
noble en Tlots . Fe-Ni
métaux purs

Tableau 1.1 Présentation des six modeles pouvant expliquer le mécanisme de déalliage avec
informations sur la température, la microstructure et les preuves justifiant le modéle

Des interrogations subsistent quant a la formation de métaux poreux, au mécanisme par lequel
le processus de dissolution sélective est maintenu sur plus de quelques couches atomiques et a
la maniére dont il conduit & une structure poreuse en trois dimensions. Le mécanisme de
déalliage a fait I'objet de nombreuses discussions [Réf. 1. 30, Réf. I. 31, Réf. I. 32 et Réf. I.
33]. Plusieurs modéles ont été proposés afin d’expliquer le processus de dissolution sélective
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induisant la formation d’une couche déalliée poreuse. Ci-dessous sont reportés les
mécanismes proposés dans la littérature.

1.3.2.1 Modéle de diffusion en volume

Puisque le composé le moins noble est dissout par ionisation et diffuse a travers le
métal, un apport constant en élément actif doit étre maintenu par diffusion a travers la surface
corrodée (+ interdiffusion). Les atomes les plus actifs s'accumulent (adatomes) sur la surface
de I’¢lectrode puisque des lacunes superficielles ont été¢ créées sur la surface lors de la
dissolution des atomes les moins actifs. Le concept du mécanisme de diffusion en volume est
le suivant : des sites vacants et des lacunes sont ‘injectés’ sur la surface et en volume et une
sursaturation de lacunes se développe. Cette sursaturation est attenante a 1’interface alliage /
électrolyte, ce qui se traduit par une diffusion accrue des éléments les moins actifs vers la
surface et des éléments les plus actifs loin de la surface. Ce mouvement simultané est di aux
gradients de composition créés par le processus de dissolution sélective.

Wagner a démontré que la diffusion en volume contréle le taux de déalliage, et que les
instabilités géométriques qui se développent - rapidement avec le temps - le long de
I'interface, sont responsables de la morphologie en éponge caractéristique des systémes
déalliés.

A haute température, la diffusion peut étre suffisamment rapide pour permettre un apport
constant en élément ionisé. C’est pour de tels environnements que Wagner proposa son
modele de diffusion. Bien que le modéle de diffusion en volume soit principalement utilisé a
haute température, I’extrapolation du modele peut €tre effectuée a température plus basse ou a
I’ambiante. Celles-ci montrent que la diffusion est trop lente sous certaine condition pour
pouvoir étre utilisées pour I’explication du mécanisme de déalliage. A température ambiante,
I’extrapolation est sous-estimée puisqu’il faut prendre en compte la diffusion le long des
joints de grain, des dislocations ou encore des lacunes. Des données démontrent que
I’interdiffusion a température ambiante est trop lente [Réf. I. 34 et Réf. I. 35].

Le probléme inhérent a ce mécanisme est que, a température ambiante, le taux de transport de
1'élément le moins noble jusqu’a la surface n'est pas suffisant pour maintenir le déalliage a des
densités de courant allant au-dela de (>10 mA.cm-2) observe expérimentalement. Le modele
ne semble pas confirmer les observations expérimentales en ce qui concerne la prédiction d'un
potentiel critique.

1.3.2.2 Modéle de diffusion de surface

La diffusion de surface est plus rapide que I’interdiffusion. Tischer et Gerisher [Réf. I.
36] ont ete les premiers a proposer le modéle de diffusion de surface par renouvellement du
métal le moins noble sur la surface corrodée. Le modele tel qu'il est proposé a l'origine
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suppose que le transport d'atomes d’éléments les moins nobles a la surface des électrodes par
l'intermédiaire d’un mécanisme de diffusion en volume, ne se fait pas. Théoriquement, une
fois que le métal le moins noble s’est dissout, il laisse derriére lui des sites précédemment
occupés par des atomes liés plus ou moins fortement; d’ou la nécessité d’une énergie
d’activation élevée (surtension) permettant la diffusion de surface des atomes plus nobles.
Comme I'élément le moins noble est sélectivement dissous de la surface de I'alliage, I'élément
le plus noble restant, qui est maintenant dans un état désordonné, commence a se réorganiser
par diffusion de surface, causant alors la nucléation et la croissance d’ilots riches en élément
noble. L'alliage devient completement passivé lorsque tous les sites de la surface de 1’alliage
sont occupés par la composante la plus noble. Toutefois, cette théorie est contraire a
I’expérience, par conséquent il faut en déduire que ce modele simple de dissolution sélective
est incorrect. C'est pourquoi des mécanismes alternatifs ont été proposés, premiérement, par
A.J Forty et plus tard par K.Sieradzki.

Forty et.al ont proposé un processus faisant intervenir la diffusion de surface et en volume,
processus primordiaux dans le mécanisme de dissolution sélective. La dissolution sélective de
I'espéce la moins noble d'un alliage devrait conduire a la création de lacunes sur sa surface.
Ces lacunes peuvent alors migrer sur celle-ci et former des « puits » et/ou des marches,
I’ensemble accentuant la rugosité de surface de 1’alliage et pouvant aider a la migration des
atomes les plus nobles (croissance des ilots). La coalescence de ces ilots par migration des
atomes nobles, se fait dans cet environnement corrosif, ou la dissolution se poursuivra
formant des puits et des tunnels profonds. Ces lacunes peuvent également diffuser dans
I'alliage sous-jacent aidant ainsi la diffusion en volume du composé le moins noble jusqu’a la
surface de corrosion.

Une autre forme de modele de diffusion est envisagée par Galvele et Young: les atomes du
métal le plus noble se réarrangent pour former des Tlots. Young suggere la présence de
diffusion a I’interface matériau déalli¢ — zone n’ayant pas subit le déalliage, ségrégeant ainsi a
I’interface les atomes de 1’élément le moins noble. Il utilise le mécanisme de réarrangement
afin d’expliquer la maniere dont I’élément le moins noble atteint la surface pour étre ionisé.
Les atomes de I’¢lément le plus noble se réarrangent entrainant la formation de chemins
permettant 1’ionisation des atomes les moins nobles. Dans le modele de Galvele, le

réarrangement des atomes n’est qu’une ¢&tape intermédiaire a la formation d’une
microstructure poreuse [Réf. 1. 37].

Dans le modéle de Forty, la dissolution se fait au niveau des sites de dislocation de la surface
alors que les atomes du composé le plus noble diffusent pour former des Tlots. Forty suggére
que la dissolution du composé le moins noble laisse place a de nombreuses lacunes qui
migrent et aident au réarrangement du composé noble. Les lacunes créent une zone
désordonnée et instable composée d’Tlots d’atomes d’élément noble qui croissent par diffusion
de surface et permettent la dissolution des éléments les moins nobles. La création et la
diffusion des lacunes de surface nécessitent un apport énergétique pouvant creer une barriére
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a la diffusion. Cook et Hilliard ont démontrés que la présence de lacunes n’affectait en rien la
vitesse de diffusion. De récentes recherches ont intégré le mécanisme de diffusion de surface
stipulant que ce mécanisme est celui qui explique le mieux le phénoméne de déalliage [Réf. I.
38 et Réf. I. 39]. Des études réalisées par Moffat et al. sur des alliages cuivre-or, puis
reprisent par d’autres auteurs, montrent qu’une diffusion de surface rapide est le seul moyen
pour qu’un déalliage se produise.

Les alliages a faible teneur en élément noble ont une nucléation sous forme d’ilots difficile en
raison de la faible concentration d'atomes ‘nobles’ alors que, dans les alliages riches en
élément noble, ces atomes sont plus denses et leur migration sur la surface est plus difficile.
Sieradzki justifie la limitation de la quantité en élément noble par le modéle de percolation,
dans lequel le modéle de diffusion de surface est développé en incluant la préexistence de
chemins interconnectés et les effets de courbure du potentiel de dissolution de 1’alliage.

Une combinaison de la diffusion de surface et en volume conduit a I’instabilité de la surface
lors de la dissolution sélective comme 1’ont précédemment stipulé Harrison et Wagner [Réf. 1.
40].

Ce modeéle a été largement critiqué, en effet, le mécanisme de formation de cette structure
poreuse en trois dimensions n’est pas clair. Le modéle prévoit un enrichissement en ¢lément
noble sur la surface, mettant un terme au processus de déalliage et entrainant donc la
passivation compléte de 1’alliage. Les calculs de Forty et Rowlands [Réf. I. 41] prédisent la
formation de trous sur la surface de I'alliage, mais prévoient aussi une diminution continuelle
du rayon des piqlres dans le temps au cours duquel le processus déalliage cesse. Cette
prédiction est a ce jour en conflit avec les premiers résultats qui montrent que I'augmentation
significative du diameétre de la porosité est due a I'augmentation de la diffusion de surface des
composés les plus nobles. De nos données expérimentales, il semble que le processus de
déalliage pourrait étre maintenu indéfiniment.

M. Legrand et al. [Réf. I. 42] ont développé une modélisation en trois dimensions de la
dissolution sélective et de la passivation d’alliages cubiques faces centrées. Il résulte de ces
recherches que les atomes en contact avec la solution aqueuse, doivent avoir au moins deux
lacunes adjacentes parmi ses plus proches voisins. En effet, il semble que se soit la condition
requise pour qu’un atome puisse diffuser a la surface de 1’alliage ou se dissoudre.

(a) (h) (c)
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Figure I. 3 Environnement local définissant la diffusion de surface d’'un atome : [’atome avec
deux (ou plus) plus proches voisins en moins (c) est un atome de surface qui peut diffusé ou
étre dissout dans la simulation

1.3.2.3 Modg¢le de formation d’oxyde

Dans le modele de formation d’oxydes, 1’oxydation du métal le plus noble (de 1’or
dans I’exemple de Durkin et Forty) se passe a cause de la modification de I’environnement
chimique du a la dissolution sélective du métal le moins noble L’oxyde d’or est métastable
comme le rend compte le rapide réarrangement en Tlots de ’or. La diffusion de surface est le
mécanisme par lequel les atomes ‘nobles’ se réarrangent. Cette interprétation est sujette a
probléme puisque la stabilité des oxydes de métal noble dans de tels environnements n’est pas
connue. De plus, ce modéle de formation d’oxydes est généralement considéré comme une
simple étape du mécanisme de diffusion de surface.

1.3.2.4 Modéle de percolation

La diffusion joue un réle mineur dans le modele récemment décrit par Sieradzki et al.
et Halley [Réf. I. 43] qui relie la structure interconnectée du matériel déallié et le réseau de la
matrice de 1’alliage. Puisque le composé le moins noble passe en solution, la percolation
permet a la solution de s’insérer dans la matrice de 1’alliage. Le composé le moins noble
s’ionise.

Ce modeéle est directement relié a la théorie du chaos expliquant alors le comportement
complexe que subissent les systemes déalliés. La simulation mathématique Monte Carlos
modélise la diffusion, utilisant la théorie de la percolation, avec des régles simples de
dissolution du composé le moins noble, tout en y combinant les caractéristiques
morphologiques du phénoméne. Néanmoins dans la simulation initiale, ces ‘regles’ amenaient
a la cessation du processus de déalliage si la diffusion de surface n’était pas prise en compte.
Les simulations du processus de déalliage avec la prise en compte de la diffusion de surface et
de la dissolution de I’élément le moins noble, ont amené a des résultats en 2 et 3D présentant
la plupart des caractéristiques du phénomeéne de déalliage, comme la présence d’ilots
d’¢élément noble ayant une structure spongieuse et des sortes de tunnels de diffusion
I’ensemble étant a 1’échelle atomique. Bien que cette simulation n’ai pas les mémes ordres de
grandeur que ceux trouvés expérimentalement, la simulation mathématique est intéressante
dans la mesure ou elle est capable de produire des Tlots et une structure poreuse. Le modele
originel du phénomeéne de déalliage a été émis par Keir et Pryor [Réf. 1. 44] puis Sieradzki et
al. ont contribué a son développement. De récents travaux sur la taille de la microstructure
déalliée recuite ont permis de retrouver celle du modéle mathématique [Réf. 1. 45 et Réf.
1.46].
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Les travaux de Halley ont mis en évidence certaines limites du modéle de percolation : a des
potentiels de surface élevés, la percolation ne s’établit pas. Sieradzki et al. ont surmonté cette
limitation en permettant une diffusion de surface de s’effectuer. Ce modéle prolonge celui de
la diffusion de surface pour inclure I'importance du positionnement aléatoire des atomes sur le
solide. A I'heure actuelle, c'est le modéle le plus prometteur car il peut rendre compte de
certaines caractéristiques du deéalliage comme les seuils de potentiel critique, les relations
entre potentiels critiques et composition de 1’alliage ainsi que la formation d’une couche ayant
une morphologie en trois dimensions continue.

Le modele de Sieradski suggére que le processus de dissolution sélective est possible
uniquement si un chemin continu existe sur toute I'épaisseur du solide. Dans ce cas, le
transport de la composante la moins noble a la surface par diffusion en volume n’est pas
nécessaire. L’interconnexion des éléments nobles est un phénomeéne contrdlé par la diffusion
de surface connu dans la littérature comme étant la maturation d'Ostwald, qui permet de
produire en continu des chemins actifs pour que I'électrolyte pénétre dans le solide. Une fois
que 1'¢lément le plus actif est entierement dissout, il reste une structure sous forme d’un
réseau poreux formé par I'élément le plus noble dont la taille des pores varie de quelques
nanometres a quelques micrometres. Par ailleurs Sieradzki a montré I’existence d’un seuil de
concentration limite en élément noble (seuil critique) au-dela duquel le processus de déalliage
ne se produit pas.

La figure ci-dessous illustre le modéle de Sieradzki ou le processus de dissolution sélective
est possible uniquement si un chemin continu de I'élément le plus électrochimiquement actif
(percolation cluster) existe sur toute I'épaisseur du solide.

Figure I. 4 Illustration de la percolation en 2D pour un alliage Fe Cr Ni d’apreés le modele
de Sieradzki

Sieradzki a suggeéré que la morphologie de la surface est contrélée par la concurrence entre la
dissolution de I'élément le moins noble qui entraine une certaine rugosité de surface (rayon
des atomes) et la diffusion du métal actif qui tend a lisser la surface. Cette analyse fournit
également une base pour la compréhension de la composition critique qui n’est pas
compatible avec les seuils de percolation classiques.
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1.3.2.5 Modele de dissolution / reprécipitation

Ce modéle ne prend pas en compte les phénomeénes de diffusion (de surface ou/et en
volume) car basé sur la dissolution et la reprécipitation des constituants de 1’alliage. Sous
condition anodique 1’alliage se dissout entiérement dans 1’électrolyte, puis le composant le
plus noble de I’alliage se redépose sur la surface de celui-ci. Selon certains auteurs il s’agit du
mécanisme de déalliage le plus probable [Réf. I. 47, Réf. . 48 et Réf. I. 49]. Dans de récentes
études, certains auteurs ont réalisé des analyses chimiques de la solution électrolytique durant
le déalliage. Ces analyses montrent la présence de I’ensemble des constituants des matériaux
étudiés.

Ce mécanisme a été l'un des premiers proposes pour, entre autre, expliquer la dézincification
de I’étain ou les deux éléments cuivre et zinc se dissolvent dans 1'électrolyte, a des vitesses
différentes, suivie par la redéposition du cuivre [Réf. I. 50 et Réf. I. 51]. Ce modele a été jugé
nécessaire pour expliquer comment le déalliage pouvait étre maintenue sur des profondeurs
macroscopiques. Ce mécanisme, cependant, n'est pas une condition nécessaire pour
I’observation du déalliage. 1l convient d'ajouter que la dissolution de la composante la plus
noble de I'alliage peut se produire a des valeurs inférieures de celle de I'équilibre du potentiel
standard d’oxydoréduction du composé le plus noble pur en raison des effets de courbure.

Holloman et Wulf [Réf. I. 52] ainsi que Fink et Evans [Réf. 1. 53] suggerent que les
inhomogénéités de la solution favorisent la redéposition. Plus réecemment, Heidersbach [Réf.
I. 54 et Réf. I. 55] et Heidersbach et Verink [Réf. I. 56] ont montré que sous certaines
conditions, la dissolution et la redéposition sont les phénomeénes contrélant le déalliage du
systeme cuivre-zinc. Hamilton [Réf. I. 57], qui ne prend en compte que la redéposition,
montre que les instabilités de surface aménent & la formation de particules créant ainsi une
surface rugueuse. Young [Réf. I. 58] décrit le déalliage du systéme cuivre-aluminium comme
étant un mécanisme de dissolution et reprécipitation du cuivre entrainant alors la formation
d’une structure poreuse.

Ce modele de dissolution / reprécipitation ne permet pas d’expliquer le mécanisme de
déalliage de certains alliages. Ainsi des analyses chimiques de la solution électrolytique, lors
d’essais sur des alliages cuivre-or, n’ont pas détecté¢ la présence d’or, suggérant donc
I’absence de particules d’or dans la solution. Ce modéle échoue donc dans I’explication du
mécanisme de déalliage de certains systémes d’alliage [Réf. 1. 59].

1.3.2.6 Difficultés des modeéles

Aucun des mécanismes proposés pour expliquer le déalliage n’est sans probléme. Le
modeéle de diffusion en volume est trop lent a température ambiante pour permettre un
déalliage complet. Le modeéle de diffusion des lacunes rencontre des difficultés lors de
I’explication de 1’énergie requise pour former des bi- et tri- lacunes qui sont nécessaires a la
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réussite du modele. Le mécanisme de diffusion de surface est suffisamment rapide pour
permettre un déalliage complet. La difficulté ici réside dans la nécessité de créer une surface
élevée afin que la diffusion de surface soit le seul mécanisme envisagé. Le modéle de
percolation peut expliquer le déplacement des atomes les moins nobles mais il ne peut pas
fournir une explication a la présence de cristallites [Réf. I. 60]. Le seul modele capable
d’expliquer la formation de cristallites est le modéle de dissolution-reprécipitation.

1.3.3 Microstructure et nature de la couche déalliée

La structure de la couche déalliée est communément décrite comme étant spongieuse
d’aspect mais fragile. La couche déalliée est composée de canaux ou pores et de I’élément le
plus noble de I’alliage qui forme le squelette.

La formation de cette structure résulte de la compétition entre deux mécanismes simultanés :
la dissolution et la diffusion de surface. La dissolution des composeés les plus actifs augmente
la rugosité de surface alors que la diffusion de surface du composé noble lisse la surface [Réf.
I. 61 et Réf. 1. 62]. Erlebacher a montré sur un alliage Au-Ag que dés les premiers instants
d’exposition de la surface au milieu caustique, les atomes d’Ag se dissolvent permettant aux
atomes d’Au de se regrouper par diffusion. L’espacement entre les clusters formés dépend de
la distance sur laquelle les atomes d’Au diffusent ainsi que du potentiel.

En 1989 Sieradzki et al sont les premiers a utiliser des simulations Monte Carlo pour
approfondir les caractéristiques du déalliage par 1’étude de la cinétique de surface: en
supposant que la croissance de la couche déalliée est une compétition entre la dissolution du
composé actif et la diffusion de surface du composé noble, ils établirent que la dissolution
sélective peut étre expliquée a I’aide de la théorie de la percolation. Depuis Erlebacher a
développé un modéle de simulation atomistique 3D appelé MESOSIM, qui vise la
compréhension de la physique fondamentale du déalliage.

Ce modele prédit entre autre que 1’épaisseur de la couche déalliée est a 1’échelle du
nanometre. Résultats confirmés par Deakin et al. sur des alliages de 316H en milieu caustique.
Quant a la nature de la couche déalliée, Deakin et al ont montré qu’elle est composée de 23%
de fer et de 77% de nickel. Bien que les parameétres expérimentaux différent quelque peu,
Santarini et Boos [Reéf. I. 63] ont mis en évidence, sur 1’alliage 316 et 304, la présence d’une
couche déalliée d’épaisseur micrométrique composée d’oxydes mixtes et de nickel métallique.
La différence entre les parametres expeérimentaux ne peut pas expliquer un tel écart
d’épaisseur. Les études de Abreu et al [Réf. 1. 64] sur les films passifs formés
électrochimiquement sur divers alliages en milieu caustique, ont montré que 1’épaisseur et la
qualité de cette couche varient en fonction de la teneur en nickel de I’alliage. Ainsi I’alliage
304L se voit recouvert d’environ 10 nm de film alors que des alliages ayant une concentration
en nickel beaucoup plus élevée voient la dissolution du fer et du chrome supprimée. Il a été vu
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précédemment qu’il existe un seuil critique au-dela duquel le déalliage ne se produit pas, cette
limitation en élément noble va étre précisee.

1.3.4 Seuil limite de déalliage

Dans certains systémes d’alliages, des études montrent un seuil limite. Les normes
ASTM le définissent comme étant ‘la concentration minimum en composant noble d’un
alliage au-dessous duquel la dissolution préférentielle ne se produit plus’. Ce seuil limite se
retrouve dans de nombreux systémes d’alliage, en particulier pour des alliages binaires.
Pickering en 1983 publie un article approfondi sur la création et I’existence d’un tel seuil
[Réf. 26]. Afin d’expliquer la création de ce seuil, un alliage or-argent est pris comme
exemple. Un seuil limite est découvert lors de I’extraction de I’or de 1’alliage Au-Ag [Réf. I.
65] le but étant de séparer completement les composants entre eux. Il existe un pourcentage
en or au-dessous duquel 1’alliage ne déallie plus.

Pickering utilise une représentation schématique [Figure I. 2] décrivant le comportement
d’alliages lors de polarisation anodique. Il dénombre trois zones permettant de décrire la
dissolution anodique d’alliages. La premiére région est caractérisée par des densités de
courant faibles sur une zone plus ou moins large de potentiel. Les atomes des composés les
moins nobles se dissolvent entrainant un enrichissement du composé le plus noble sur la
surface de I’alliage. Aucune porosité n’est attendue, seulement la dissolution uniforme des
composants les moins nobles se produit. L’apparition de la seconde zone s’observe avec
I’augmentation des densités de courant avec, en particulier, un brusque accroissement des
valeurs d’intensité pour une faible variation du potentiel. Les composants les moins nobles se
dissolvent préférentiellement dans cette zone traduisant alors les fortes densités d’intensité. Le
déalliage se déroule au sein de cette zone de potentiel et entraine la formation d’une couche
poreuse ou le composant le moins noble est dissout. Les explications de Pickering sur les
transitions entre les zones ne sont pas explicites mais il pense qu’il ne faut pas aller au-dela du
potentiel auquel le composant le plus noble commence a se dissoudre. Au-dela de ce
potentiel, la zone 3 apparait. Cette région est caractérisée par la non sélectivité de la
dissolution et ’absence de porosités. Pickering nomme les alliages de la région 2 comme
subissant un comportement de type 1 et la région 3, de type 2. La transition entre les
comportements de type 1 et 2 dépend du potentiel et des alliages concernés. La transition
entre le comportement de type 1 (dissolution préférentielle et création d’une microstructure
poreuse) et de type 2 (dissolution non uniforme et absence de porosités), est considérée par
de nombreux auteurs comme €tant le seuil limite. Néanmoins d’autres auteurs montrent que le
déalliage se déroule quelque soit la phase [Réf. I. 66 et Ref. I. 67]. A ce seuil critique de
déalliage est associé un potentiel critique.

1.3.5 Potentiel critique de déalliage
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Il arrive qu’un alliage ne subisse pas de dissolution sélective au dessous d'un certain
potentiel connu comme étant le potentiel critique. Le potentiel critique est une facon de
mesurer la sensibilité d'un alliage a la dissolution sélective. Il peut étre simplement défini
comme l'apparition de la dissolution sélective caractérisée par une augmentation brutale de la
densité de courant sur les courbes log (i) vs.E.

Sieradzki a proposé deux interprétations concernant le potentiel critique. D’une part, le
potentiel critique est déterminé par des cinétiques concurrentes : de dissolution de 1’élément le
moins noble (rugosité) et de diffusion de surface de I’élément le plus actif (lissage de la
surface).

En fonction de la vitesse relative de ces processus, la diffusion de surface peut passiver la
surface de 1’alliage ou dégager des sites de dissolution. D'aprés cette description, le potentiel
critique peut étre défini comme étant un point de transition entre la diffusion de surface du
métal le plus actif qui provoque un lissage de la surface et la dissolution de la composante la
moins noble qui entraine la rugosité de surface. D’autre part, Ec peut étre déterminé par le
nombre et le type de plus proches voisins de I'élément le moins actif. Les alliages ayant un
pourcentage en ¢lément actif élevé auront une densité de clusters d’atomes nobles plus élevée
et le potentiel de dissolution sera inférieur. Par conséquent, Ec est le potentiel nécessaire pour
dissoudre le plus grand des clusters de 1’alliage.

Récemment le processus de déalliage a été traité comme étant une transition morphologique
contr6lée cinétiquement et comme un processus de separation de phase [Ref. I. 68]. Au-
dessous du potentiel critique, la composante noble recouvre les sites actifs conduisant ainsi a
une densité de courant et une diffusion de surface limitées et par conséquent, a une surface
macroscopiquement plate. Au-dessus du potentiel critique, le taux de dissolution surmonte le
taux de diffusion de surface de I'élément noble et le courant augmente rapidement avec le
potentiel.

Le potentiel critique dépend de la concentration en élément noble dans un alliage : une
augmentation de cette teneur entraine une augmentation de la valeur du potentiel critique.

Il existe quelques ambiguités dans la définition du potentiel critique. Le potentiel critique est
pris comme étant le début de I'augmentation rapide de I’intensité. Une étude réalisée par
Pickering [Réf. I. 26] en 1983, permet d’admettre que le potentiel critique est déterminé par
la hausse rapide de la densité de courant. La détermination des potentiels critiques est soumise
systématiquement a des erreurs puisque le potentiel critique correspond a 1’intersection entre
la droite extrapolée de la zone de passivation et celle de la hausse de densité de courant. Nos
courbes de polarisation anodique pour les alliages Fe-Cr-Ni ne révelent pas clairement
I’existence d’un plateau correspondant a la zone de passivation de 1’alliage, d’ou une
difficulté supplémentaire dans la détermination du potentiel critique. Une étude récente
réalisée par Sieradzki a également montré que le potentiel critique est tres sensible a la vitesse

17



de balayage du potentiel. Cela signifie que le temps d’immersion d’un alliage dans un
électrolyte est aussi trés important surtout lorsque une rampe de potentiel est appliquée.

Le potentiel critique dépend d'un certain nombre de parametres. Selon la théorie de la
percolation, le potentiel critique décroit lorsque la quantité en élément noble augmente. Les
alliages riches en élément actif ont une plus grande densité de clusters, formés par les atomes
nobles, ce qui entraine une baisse significative du potentiel de dissolution. Une augmentation
de la concentration en ions métalliques de 1’élément le moins noble dans la solution entraine
une augmentation des densités de courant, et de ce fait une diminution du potentiel critique.
D’autres paramétres ont une influence sur la valeur du potentiel critique : la température, la
composition ainsi que la concentration de la solution et la vitesse de balayage de potentiel.

1.3.6 Techniques utilisées dans I’étude du déalliage

Depuis la mise en évidence de I’existence du déalliage, de nombreux travaux
entrainent la découverte de nouveaux systeme alliage / environnement sensibles a ce
phénomeéne. Lorsque le déalliage a été relié a la corrosion sous contrainte [Réf. . 69], les tests
de déalliage effectués sur les matériaux ont été combinés aux tests de la corrosion sous
contrainte.

La plupart des études réalisées sur le déalliage (compréhension du mécanisme, amor¢age ou
aspects fondamentaux) comporte une grande part de tests électrochimiques [Réf. I. 70 et Réf.
I. 71]. Les méthodes électrochimiques les plus souvent utilisées sont celles a potentiels et a
courants constants ou a potentiel cyclique. Les méthodes d’examens électrochimiques du
déalliage sont décrites dans les normes ASTM [Réf. I. 72]. L’observation de la microstructure
déalliée nécessite 1’utilisation de Auger-XPS, MEB, MET et autres techniques a haute
résolution.

1.3.6.1 Immersion et observation

La premicre méthode de détermination de la sensibilité d’un matériau au déalliage est
décrite par Calvert et Johnson [Réf. I. 73] dans un ouvrage de 1866. Il s’agit de plonger un
alliage dans une solution pendant un certain temps puis d’en observer la surface visuellement
ou au microscope. Bien que pour certains alliages 1’observation de la microstructure et des
porosités est aisée (Cu-Zn), d’autres nécessitent des techniques plus performantes : les
alliages Fe-Cr- Ni ont une microstructure de quelques dizaines de nanometres apres déalliage.

La plupart des études réferencées concerne des environnements gazeux a haute température.
Les informations issues de ces études sont alors étendues a d’autres environnements : a
température ambiante et en solutions aqueuses, formant maintenant la base pour la
compréhension des mécanismes de déalliage [Ref. 1. 74].
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A partir des travaux de Bengough et May [Ref. I. 75], Newman et al. [Réf. I. 76] ont
récemment développé un nouveau test d’immersion statique, c'est-a-dire sans appliquer de
potentiel.

1.3.6.2 Méthodes électrochimiques

Dans certains cas, I’amorcage du déalliage peut nécessiter 1’application d’un potentiel
qui permet aux composants les moins nobles de 1’alliage de commencer a se dissoudre. En
plus de cette polarisation, une combinaison spécifique alliage/environnement est nécessaire
afin de permettre le déalliage. Il existe une valeur de potentiel pour laquelle le déalliage ne se
produit pas. Ce potentiel est usuellement appelé potentiel critique. La détermination de celui-
ci représente une part importante de 1’étude électrochimique du déalliage [Réf. 1. 77 et Ref. I.
78]. La nature de ce potentiel dit critique reste un vrai débat: des auteurs tels Forty,
favorables au mécanisme de réarrangement, suggerent que le potentiel critique correspond au
potentiel auquel la dissolution des atomes de surface est activée. D’autres auteurs, eux
favorables aux mécanismes de diffusion, suggerent que le potentiel critique est relié au
déblocage des chemins de diffusion, permettant alors aux atomes les moins nobles de diffuser
en surface [Réf. 1. 79 et Réf. I. 80]. L’ explication la plus probable a I’existence d’un potentiel
critique est contenue dans la représentation graphique de Pickering [Réf. 1.26]. Au dessous du
potentiel critique, la dissolution du composé le moins noble est préférentielle sur une zone de
potentiel pour un alliage donné. La formation d’une couche poreuse aprés dissolution de
I’é1ément le moins noble est un signe visible du déalliage.

Un échantillon peut étre exposé a différentes conditions électrochimiques et examiné aprés
chaque exposition (a potentiel anodique et cathodique).

Lorsque des méthodes électrochimiques sont utilisées pour ioniser le métal le moins noble,
des flux de courant peuvent étre quantitativement mesurés. La quantité de matiére du métal
ionisé peut étre calculée puis comparée a la masse que 1’échantillon a perdue. Lorsque la
densité de courant est & zéro ou proche de zéro, cela indique la fin du déalliage.
L’enregistrement du courant peut étre utilis¢ comme indicateur électrochimique car traduisant
le type d’attaque [Réf. 1. 81].

1.3.6.3 Examen microstructural

L’observation des microstructures formées par dealliage permet de remarquer que les
dimensions des Tlots et des tunnels formes sont trés différentes [Réf. 1. 82 et Réf. 1. 83]. Il est
connu que les dimensions des microstructures varient avec le type de traitement subit

(recuit...) par le matériau.

Dans la théorie classique de déalliage, une structure poreuse est caractéristique du mécanisme,
c’est pourquoi une observation de la microstructure est indispensable. Associer des analyses
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chimiques a ces observations est pertinent dans la mesure ou le squelette poreux est sensé étre
constitué des atomes de 1’élément le plus noble.

1.3.6.4 Evaluation des résultats des tests

Les échantillons ayant déalliés ont une structure reconnaissable. En effet le déalliage
forme des connections et tend a s’étendre sur toute la surface du matériau avec le temps ou a
potentiel constant. L’existence d’ilots et de tunnels dans la microstructure permet aussi
d’identifier le phénomeéne de déalliage. L’analyse chimique de la solution est utilisée pour
détecter la présence de composés moins nobles dissous lors du processus de déalliage.

L’observation de la surface pour détecter la présence d’une structure poreuse peut étre utilisée
comme test dans la détermination de la présence de déalliage. Sous contrdle laboratoire, le
déalliage se détecte visuellement au microscope. En conditions de services, il peut étre parfois
trop tard pour empécher que le déalliage ne méne a une fissure catastrophique : manque de
force dans la structure due a la porosité du matériau ou corrosion sous contrainte. La détection
du composé le moins noble en solution, par analyses chimiques, est souvent pratiquée. Des
tests sont développés afin de caractériser la sensibilit¢ d’un matériau a la corrosion sous
contrainte [Réf. I. 84, Réf. I. 85 et Réf. I. 86], ces méthodes sont aussi utilisées pour
caractériser le déalliage puisque les deux phénomenes sont liés. Des tests électrochimiques
existent pour étudier le processus de dealliage et peuvent étre combinés a des analyses
chimiques afin de prouver instantanéement I’initiation du déalliage.

D’autres méthodes existent pour déterminer 1’existence du déalliage, ainsi 1’étude du bruit
¢lectrochimique et les mesures d’impédance sont utilisées pour évaluer le déalliage mais pas
pour prédire son existence. Verink et Parish montrent que 1’utilisation des diagrammes de
Pourbaix pour les alliages peut amener des informations sur leur potentiel de déalliage en
solution aqueuse. L’utilisation des techniques électrochimiques peut fournir des données
pouvant étre a leur tour utilisées pour renforcer les conclusions sur la sensibilité au déalliage.

1.3.6.5 Utilisation de Standard

Les industries, en particulier les industries énergétiques, ou le déalliage continue a étre
un réel probleme, utilisent des combinaisons spécifiques d’alliages et de solutions
électrolytiques de composition bien définies pour minimiser les conséquences du déalliage
(rupture prématurée des condenseurs [Ref. 1. 87]). L’industrie miniére utilise des méthodes,
nombreuses et complémentaires, afin de séparer les alliages de composition caractéristiques.
L’objectif premier est alors 1’enlevement des composés les moins nobles de 1’alliage tout en
minimisant 1’énergie nécessaire a ce processus. Le recyclage des métaux précieux d’alliages
(joaillerie, électronique, médecine) requiére le développement de procédures pour enlever les
composants les moins nobles et concentrer les composants précieux. Le dealliage nécessite
une grande quantité d’énergie pour séparer complétement le composant noble de 1’alliage
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initial (la quantité initiale en élément noble dans 1’alliage est aussi a prendre en compte). Cet
apport énergétique peut étre important et alors influencer le prix des métaux précieux et des
alliages. Des études sont continuellement en cours ; leur objectif est d’abaisser la quantité en
élément noble dans les alliages industriels tout en évitant la corrosion et ainsi de permettre
I’abaissement de codts [Réf. 1. 88].

1.3.6.5.1 Standards 1SO

La relation entre le déalliage et 1’amorgage a la corrosion sous contrainte est d’un
grand intérét technologique. L’organisation internationale des standards (ISO) a développé
une étude standard relative a 1’amorcage a la corrosion sous contrainte par le déalliage [Réf. I.
89]. Une surface poreuse et fragile se développe sur la surface ou au niveau d’une fissure
préexistante par déalliage, I’addition d’une contrainte peut aboutir a une rupture fragile qui se
propagera alors dans le matériau. Le niveau de contrainte peut étre tel que la fissure s’étendra
a travers tout le matériau méme au niveau de zones non corrodées. L’amorcage et la
propagation de fissures sont responsables de ruptures au sein de matériaux.

1.3.6.5.2 Standards ASTM et NACE

Les normes ASTM ne présentent aucun test permettant 1’identification du phénomene
de déalliage. Le déalliage n’est pas explicitement mentionné mais des inférences sont faites
lors de remarques sur 1’amorgage de la corrosion sous contrainte. NACE n’invoque en aucun
cas le déalliage.

1.4 Le déalliage des aciers duplex

Les aciers duplex constituent une catégorie relativement nouvelle d’aciers
inoxydables, méme s'ils sont connus depuis 50 ans. Comme leur nom 1’indique, les aciers
duplex sont composés de deux types de phases : austénitique (cubique faces centrées) et
ferritique (faces centrées). De nombreux aciers duplex contiennent jusqu’a 20% en volume de
ferrite mais les aciers duplex modernes contiennent 50% de ferrite. Combinant favorablement
les propriétés des deux phases a une faible taille de grains, ces aciers possedent de trés bonnes
propriétés mécaniques et une excellente résistance a la corrosion. lls sont, en conséquence,
utilises dans les industries du pétrole, du gaz, dans les installations énergétiques ainsi que
dans les industries du secteur de la chimie et du papier entre autre.

La dissolution sélective et la corrosion galvanique entre les phases ferritique et austénitique
d’un alliage duplex ont été largement étudiées. Les conclusions de ces études sont les
suivantes :

- la corrosion sélective ne peut se produire que lorsque le matériau est a I'état actif (dans des
environnements trés agressifs),

21



- il existe des preuves de I’existence d'effets galvaniques entre les deux phases lorsque le
matériau est a I'état actif.

Assez souvent, on observe la corrosion sélective au niveau de piqures et de fissures de
corrosion. Dans ce dernier cas, cette corrosion sélective se produit au niveau des pointes de
fissures. Selon I'environnement et le potentiel de corrosion, ¢’est soit la phase austénitique ou
soit la phase ferritique qui peut étre sélectivement dissoute.

Si, lors d’une application spécifique, ’alliage duplex choisi n’est pas adéquate, alors il y a
activation du processus de corrosion. La propagation de ces attaques est due au mécanisme de
dissolution sélective en raison des différences de composition chimique entre les deux phases.

1.5 Orientation de la thése

Historiquement le déalliage est connu et étudié depuis plus de 150 ans. Le mécanisme
responsable du déalliage est conjecturé depuis tout aussi longtemps. De nombreux alliages
sont connus comme étant sensibles au déalliage, processus impliqué dans I’amorcage a la
corrosion sous contrainte. Six mécanismes différents existent, chacun ayant déja été mis en
évidence par un systéme alliage - environnement. Des descriptions détaillées ont été
présentées pour chaque mécanisme. Les mécanismes les plus cités et étudiés sont la diffusion
de surface ainsi que la dissolution / reprécipitation. De récentes recherches ont amenées des
questions quant a I’existence du seuil limite de déalliage.

L’amorcage et la croissance du déalliage sont bien documentées et peuvent étre mises en
évidence visuellement, par I’utilisation de microscopes et chimiquement, par 1’analyse de la
solution électrolytique. Il n’existe aucun test électrochimique permettant de détecter
directement le processus de déalliage, néanmoins le passage de courant anodique important
dans des alliages sensibles peut permettre de mettre en évidence le déalliage. Des méthodes,
tel ’analyse du bruit électrochimique, semblent étre prometteurs car elles permettraient la
détection du déalliage par des tests électrochimiques.

A la lecture des travaux — récents ou non — effectués sur les aciers inoxydables en milieu
caustique, plusieurs questions se posent :
e les aciers Fe-Cr-Ni subissent-ils le phénoméne de déalliage dans un tel milieu ? Si oui
selon quel mécanisme ?
e s’agit-il d’'un mécanisme classique de déalliage avec formation d’une couche fine
nanoporeuse ?
e quelle est la composition chimique de cette couche et quelle est son épaisseur ? La
plupart des auteurs concluent sur un fort enrichissement en nickel sur une épaisseur a
I’échelle du nanométre.
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le déalliage entraine-t-il la formation de couches de composition intermédiaires? Des
auteurs ont indiqué I’importance du ratio Ni/Fe dans la création d’une couche de
morphologie poreuse solide pour un alliage 316L en environnement caustique.

dans le cas d’études a potentiel libre, existe-t-il un temps limite au bout duquel le
déalliage et la dissolution cessent ?

la faible teneur en nickel permet-clle au duplex 2202 d’étre une bonne alternative a
I’alliage 304L ? L’¢étude du potentiel permettra de prouver si la teneur élevée en
chrome du 2202 est suffisante pour former une couche d’oxyde assez protectrice ;
sachant qu’une teneur élevée en nickel supprime la dissolution du fer et du chrome
empéchant ainsi le déalliage de se produire.

Selon Deakin et Newman, une faible teneur en nickel proscrit la formation d’une
couche poreuse, car il n’y aurait pas assez de nickel pour former un réseau poreux.
Toutefois, actuellement, la limite inférieure de formation de la porosité n'est pas
connue. Les teneurs en nickel de 1’alliage 304L a 9,3% et du 2202 a 3,1% permettent-
elles de définir cette valeur limite ?
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Chapitre 2

Montage expérimental et techniques d’analyses
utilisées dans I’étude du déalliage
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11.1. Matériau

11.1.1. Composition chimique

Les échantillons étudiés ont une composition chimique spécifique qui a été mise en
évidence par spectroscopie d’émission a étincelles JY50 dont les résultats sont présentés ci-
apres [Tableau 11.1].

Elément dosé %

C

Si

Mn

P

Cr

Mo

Ni

S

O

N

304L

0,018

0,500

1,050

0,020

18,200

0,170

9,300

0,021

0,010

0,050

(Le reste correspond a la teneur en Fe)

Tableau /1.1 Composition chimique de [’acier inoxydable 304L par spectroscopie étincelles

L’acier 304L est un acier inoxydable austénitique ayant un taux de carbone trés bas (L
= Low carbon). Il présente en outre une bonne résistance a la corrosion générale a température
ambiante. Les teneurs en carbone/soufre et en oxygene/azote sont déterminées par fusion
oxydante et fusion réductrice a 1’aide des analyseurs Leco TC 436 pour I’oxygene et 1’azote et

Leco CS 444 pour le carbone et le soufre.

11.1.2. Usinage des échantillons

Les échantillons sont issus d’une barre en acier 304L qui est usinée a 1’atelier de

I’Ecole des Mines. Cette barre est exclusivement utilisée pour cette étude.

11.1.3. Polissage des échantillons

Le polissage des échantillons est mécanique (MECAPOLP320) ou parfois manuel (cas

de petits échantillons a utilisation spécifique). La procédure de polissage est la suivante :

P80 jusqu’a disparition des traces d’usinage

P240 pendant 6 minutes (nettoyage eau)

P320 pendant 9 minutes (nettoyage eau)

P600 pendant 9 minutes (nettoyage eau)

P1000 pendant 9 minutes (bien nettoyer les échantillons aux ultrasons et la polisseuse)
P2000 pendant 12 minutes (bien nettoyer les échantillons aux ultrasons et la
polisseuse)

3 um pendant 5 minutes,

1 um pendant 5 minutes,

Passage des échantillons au Vibromet: silice colloidale (pH de 9) + alumine
micronisée. Le temps de passage au Vibromet est de 2h minimum.
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Une cartographie a été effectuée a 1’aide d’un microscope a force atomique (AFM) sur un
échantillon poli de 304L afin d’en déterminer la rugosité de surface et de valider ou d’infirmer
le protocole de polissage. La rugosité est de 2 nm en moyenne (Ra) sur 50 x 50 pm2,

Whole Image———————
&eaRa 18632nm
AreaRM3: 2.3083 nm
Awg. Height: 14,4930 im
hax. Ranger 32 4000 nm

Figure Il. 1 Carte AFM d’un échantillon référence de 304L

11.1.4. Microstructure

Figure Il. 2 Microstructure d’'un état de référence du 304L

La microstructure de I’acier inoxydable austénitique 304L a été révélée par attaque
électrochimique a I’acide oxalique. Cette attaque permet de faire apparaitre les interfaces :
joints de grains et de créer un microrelief par dissolution anodique, créant ainsi une
dissolution préférentielle aux interfaces. La taille des grains est de I’ordre de 50 um.
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11.2. Essais de corrosion

11.2.1. Dispositif expérimental

b)
Figure Il. 3 Photos du dispositif expérimental : partie acquisition et partie expérimentation
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11.2.1.1. Cellule électrochimique [n°1, Figure Il. 3.b]

Toutes les pieces de la cellule électrochimique ont été réalisées en
polytétrafluoroéthyléne (PTFE ou Téflon®). En effet il faut s’affranchir de certaines
difficultés liées a I’utilisation de I'hydroxyde de sodium:

- proscrire le verre d0 a la formation de silicates solubles,

- exclure les métaux qui posent le probléme de couplages galvaniques.

Le PTFE résiste aux solutions de soude allant jusqu’a 70% en concentration et supporte des
températures atteignant 130-150°C.

La cellule électrochimique est constituée d’un bécher pouvant contenir 3,5L de
solution et est fermée par un couvercle surmonté d’un condensateur a reflux. La solution est

chauffée a 1’aide d’une résistance chauffante et la température controlée par un
thermorégulateur qui est placé au voisinage de la résistance chauffante.

La solution d’hydroxyde de sodium est changée réguliérement a cause de la différence
de conductivité ionique entre une ‘solution neuve’ et une ‘solution ancienne’. Le tableau ci
apres présente quelques valeurs de conductivité ionique pour les deux solutions et pour des
températures différentes.

Solution KCl | KCI | NaoH | NaOH | NaOH | NaOH | NaOH | NaOH | NaOH
étudiée | 0,01M | 0,01M | a50% | a50% | a50% | a50% | a50% | a50% | a50%
-
emfgat“re 19 20 88 80 | 35 | 318 | 21,2 | 212 | 80
Valeurs 1,230 1,278 ) ) ) ) )
théoriques /cm uS uS
N Z?r'sz;fales 1452 | 1463 | 265 | 2642 | 2036 | 1955 | 1159 | 925 | 2108
P P us S | ms | ms | ms | ms | ms | ms | ms

Vérification des valeurs expérimentale et théorique

Ancienne solution de NaOH (20 expériences faites)

Nouvelle solution de NaOH

Les différences de valeurs de conductivité ionique entre une solution neuve et ancienne sont
importantes (de I’ordre de 20%). La contamination de la solution ainsi que la température ont
un réel impact sur la conductivité de la solution d’ou I’importance d’effectuer les expériences
a température constante et avec une solution regulierement changée.

Il faut aussi prendre en compte la saturation de la solution d’hydroxyde de sodium par les
cations issus de la dissolution. Théoriqguement les cations métalliques forment des hydroxydes
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dans une solution concentrée d’hydroxyde de sodium (loi de Le Chatelier). Il faut maintenant
déterminer si ces hydroxydes se forment ou non dans une solution de NaOH a 19 mol/L (pH >
13). Ces calculs sont effectués a partir des produits de solubilité des composés métalliques

hydroxydes.

2H,0 <, OH" + H30"
Fe (OH); <, Fe*" +30H"
Fe (OH), <, Fe*" +20H
Ni (OH); <, Ni** + 20H"
Cr (OH)3 <, Cr** +30H

Elément Produit de solubilité pks [Elément] nax a pH 13
Fe(OH)s 2,51.10% [Fe*"]1=10" M
Fe(OH), 7,94.10™ [Fe*1=8.10" M
Ni(OH), 5.10" [Ni¥]=5.10"" M
Cr(OH), 1.107 [Cr']=10"M

La confrontation entre les calculs et la littérature donne :
- Ni(OH), se formerai a de tel pH selon le calcul, néanmoins a de trop forte
concentration en hydroxyde de sodium Ni(OH), se dissout [Réf. I1. 1].

- Le cas du fer est particulier puisque Fe** + OHe < Fe** + OH d’aprés S.K. Ong et al.

[R&F. I1. 2].

- Cr(OH)s ne se forme pas dans NaOH [calcul + Réf. I1. 3].

De plus si I’on considere les valeurs de saturation de NaOH par les hydroxydes :

109

104

Elément Solubilité maximale
Cr(OH), 4.10" mg/L
Ni(OH), 10** mg/L

Figure 1. 4 Concentration maximale en hydroxydes pour saturer NaOH a pH 13

[RéF. 11. 4]

Les valeurs de concentration en hydroxydes métalliques (mg/L) pour saturer NaOH a pH 13
sont trop €levées pour qu’on les atteigne durant les expériences :
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- la cellule contient 3,5L de solution c'est-a-dire qu’il faut 4g de Cr(OH); et 0,35 g de
Ni(OH), pour saturer la solution de soude,
- I’échantillon ne pése pas plus de 40g et ne reste pas assez longtemps pour qu’il se
dissolve totalement.
Nous pouvons considérer que le changement de solution toutes les 20 expériences est
suffisant (pas de minéralisation excessive, pas de saturation par les cations...).

11.2.1.2. Les électrodes
Un systéme a trois électrodes est utilisé lors des mesures: une électrode travail

(I’échantillon), une électrode auxiliaire au platine et une électrode de référence au calomel
saturé.

Figure 11. 5 Photographie du couvercle de la cellule électrochimique
ou s’inserent les électrodes de travail, auxiliaire et de référence

11.2.1.3. L’électrode de travail

La forme des échantillons a été étudiée afin que ceux-ci s’insérent aisément dans le
doigt en PTFE prévu a cet effet [Figure 1l. 5]. Les surfaces d’exposition vont de 2,54 a 21
cm?, ¢’est pourquoi les résultats électrochimiques sont présentés en unité/cm?2.

Figure Il. 6 Selon les essais : 2 types d’échantillons sont utilisables
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%?‘

Figure Il. 7 Schéma de ’électrode de travail

11.2.1.4. La contre-électrode

La contre-¢lectrode est constituée d’une plaque de platine. Ce métal est tres stable
dans des solutions caustiques : utilisé comme anode il se recouvre d’oxyde de platine PtO, ou
PtO3 qui forme une couche protectrice. Employé comme cathode, il absorbe 1’hydrogéne mais
demeure inattaqué. 1l est donc nécessaire de décaper soigneusement la contre-électrode avant
chaque expérience afin d’éviter le passage en solution de produits solides éventuellement
déposés a sa surface.
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11.2.1.5. L’électrode de référence

L’¢lectrode de référence est une électrode au calomel saturée (ECS), elle est placée en
contact électrique avec la cellule par I’intermédiaire d’une allonge en verre rempli d’une
solution de KCI saturé. L’allonge est protégée par une gaine en PTFE, seul le poreux est en
contact avec la solution. Aprés chaque expérience, il convient de vérifier 1’état du poreux. Le
potentiel de cette électrode est de +244mV par rapport a 1’électrode normale a hydrogéne
(ENH) a 20°C.

[1.2.1.6. Le pont salin : 1’allonge

L’allonge réduit au minimum les risques de contamination du bain par les ions
chlorures. Quant a la propagation de la solution de KCI par la soude, elle s’est avérée
relativement faible moyennant le changement fréquent de cette solution. Comme I’a
précédemment observé G. Santarini [Réf. 1I. 5], I’agencement des électrodes souléve quelques
difficultés qui sont interprétées pour notre cas ci-dessous.

11.2.1.7. Les erreurs systématiques

L'erreur systématique comprend des phénomenes comme I'erreur d'échantillonnage,
I'erreur de préparation ; ces problemes peuvent introduire une dispersion statistique ou bien un
décalage des résultats si I'erreur commise est toujours la méme.

11.2.1.7.1. Chute ohmique

La tension d’¢lectrolyse V est composée de la différence des potentiels d’électrode
(difféerence des potentiels absolus, d’ou également différence des potentiels d’électrode
relatifs | Eq — Ec |), augmentée de la différence de potentiel due a la résistance électrique
interne Ree de la cellule; soit, selon la loi d’Ohm, le produit | - Ree que 1’on appelle chute
ohmique de tension dans la cellule :

V=|Ea—Ec|+ |- Rl Equation I1.1

Reenn peut étre due a un ensemble de phénomeénes s’additionnant : courants de fuite entre autre.
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Figure 11. 8 Schéma du couvercle de la cellule électrochimique

La contre-¢lectrode, 1’¢électrode de travail ainsi que 1’électrode de référence sont localisées
aux sommets d’un triangle isocéle de petit c6té d = 70 mm et de grand coté 77 mm [Figure
1. 9].

Contre-¢lectrode

Electrode de Tl
référence

Electrode de
travail

Figure 1. 9 Disposition des électrodes

On peut évaluer grossierement la chute Ohmique entre 1’électrode de travail et I’électrode de
référence en assimilant la contre-électrode et 1’électrode de travail a deux spheéres
conductrices de rayons respectifs a et b. Pour un courant I traversant la solution entre la
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contre-électrode et 1’¢lectrode de travail, le potentiel en un point r de 1’électrode de travail et
de »’ de la contre-électrode est alors donné par :

T
Azy\r r

(y étant la conductivité de la solution).
Le plan médiateur de segment C.E. — E.T. est équipotentiel (V=0) eton a :

Equation 11.2

Equation 11.3

Pour le calcul, la surface de 1’¢lectrode de travail a une aire de 2,54 cm? (par défaut I’aire
prise pour le calcul est celle qui est la plus utilisée). Nous pouvons choisir comme rayon b de

la sphére fictive :
2
b=, 254 ~0,71cm Equation 11.4
A

La conductivité d’une solution aqueuse de soude a 50%, a 80°C est proche de lem™*Q™? [Réf.
I1. 6]. On a donc:

V(S) -V (E.T.) [Volt] = 0,11. | [Ampere] Equation 11.5

Cette différence de potentiel ne devient importante (7 mV) que pour des courants d’au moins
10 mA. Pour des courants inférieurs, on peut négliger I’erreur due a la chute Ohmique.
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11.2.1.7.2. Potentiels de diffusion

| CE WE ﬁ
T
[
NaOH a 5%

Figure Il. 10 Potentiels de jonction

On considére des solutions contenant des électrolytes, c’est a dire des substances qui
se dissocient en ions en solution (Na*...). Cela ne cause pas de probléme tant que le potentiel
¢lectrique est le méme partout en solution, ce qui, malgré 1’agitation continue, n’est pas le cas.

Une différence d’activité d’un ion au niveau de la jonction poreuse peut €étre compensée par
une différence de potentiel électrique. Plus généralement, tout contact entre deux phases
différentes (NaOH a 50% - KCI saturé) peut induire une différence de potentiel électrique.
Cette différence de potentiel correspond a 1’expression due aux potentiels de diffusion a la
jonction de 1’allonge. Ces potentiels de diffusion peuvent étre évalués a 1’aide de la formule
d’Henderson [Réf. 1. 7 et Réf. 11. 8] :

Equation 11.6

E,-E :ﬂ. Cl('u1+ _:Ul—)_cz(luzJr _luz—)ln Cl(:ul+ +/11—)
" F C1(:u1+ +,Ul—)_cz (/12+ "‘,Uz_) C, (,U2+ +,u2_)

Formule pour les électrolytes 1 et 2 tout deux monovalents, p. et p. étant les mobilités
électriques des cations et des anions. Ici, la solution 1 = KCI saturé et la solution 2 = NaOH a
50%, pour ce couple.

Jonction KCI - NaQOH a 50%

solution KcCl NaOH a 50%
concentration [molL] {;;;EC) @ i{g} o)
ions K~ Cr Na OH
bilité p (a 18°C
[l.’cT:s':;E{‘tJ' :n':)xléf] o7 68 * 176

Tableau 11.2 Données pour le calcul des potentiels de diffusion
[Réf. 11.7-11.8]
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L’application de la formule donne :
U, =E,-E =331ImV Equation 11.7

Dans ce calcul, les activités sont assimilées aux concentrations, ce qui est une erreur grossiére
mais elle nous permet d’avoir acces a un ordre de grandeur du potentiel de diffusion.

Ce terme n’est donc pas négligeable par rapport aux tensions mesurées durant les expériences.
Cependant, on peut supposer que I’erreur introduite est systématique et constante pour une
méme série d’expériences. Les essais comparatifs n’en seront pas affectés, toutefois, les
comparaisons avec les donnees de la littérature nécessiteront de prendre en compte cette
erreur systématique.

11.2.1.8. Appareillage électronique
11.2.1.8.1. Le potentiostat [n°2, Figure 1l. 3.a]

Le potentiostat utilisé est un PGP201 qui permet 1’acquisition en mode « potentiel
libre », en mode intensio-dynamique ou potentio-dynamique. Il est relié a 1’unité centrale par
un cable RS232 qui permet la sauvegarde automatique des données intensité, temps et
potentiel. Ces données seront traitées soit a 1’aide du logiciel Labview, soit en passant par le
logiciel VVoltamaster.

11.2.1.8.2. L’enregistreur : logiciel LabView [n°3, Figure Il. 3.a]
Labview est utilisé pour 1’acquisition des données temps, intensité et potentiel mais
lors d’expérience potentiodynamique, la rampe de potentiel et la vitesse de balayage sont
réglées directement sur le potentiostat.
11.2.1.8.3. L’enregistreur : logiciel VVoltamaster [n°3, Figure 1. 3.a]
Voltamaster est un logiciel développé pour 1’électrochimie. L’option traitements
différés permet la comparaison des courbes obtenues et leur interprétation. Le potentiel

mesuré est celui situé entre 1’électrode de référence et 1’¢lectrode de travail. L’intensité quant
a elle, est mesurée a 1’¢électrode de travail [Figure Il. 11].
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Figure Il. 11 Représentation schématique du circuit électronique d 'un potentiostat

11.2.1.8.4. Le multimétre de table [n°4, Figure Il. 3.a]

Le multimetre de table permet de vérifier les valeurs soit de potentiel, soit de courant
en fonction du temps d’expérience. Il est situé entre I’¢électrode de référence et le potentiostat.
Lors d’essai en corrosion libre, le multimétre de table mesure des valeurs d’intensité de
I’ordre des nano-amperes, mesures en contradiction avec la littérature ou 1’intensité devrait
étre nulle. L’impédance du potentiostat n’étant pas infinie, les grandeurs mesurées sont
considérées comme étant des courants de fuites.

11.3 Méthodes d'analyse

Afin de caractériser la surface affectée par la mise en solution de I’acier dans NaOH a
50%, nous avons utilisé les équipements de spectroscopie ESCA et de spectroscopie a
décharge luminescente SDL existant au sein des laboratoires de 1’Ecole Nationale Supérieure
des Mines de Saint-Etienne. Des mesures complémentaires par diffraction des rayons X ont
été réalisées ainsi que des microanalyses EDX.

11.3.1. Spectroscopie a décharge luminescente (SDL)
11.3.1.1. Description rapide de la technique

L’utilisation de la spectroscopie a décharge luminescente (SDL), plus couramment
appelée par son anglicisme GD-OES (Glow Discharge — Optical Emission Spectroscopy),
permet d’obtenir rapidement des profils de concentration dont les conclusions seront affinées
par XPS. Cette technique est une méthode d’analyse élémentaire fondée sur la spectroscopie
d’émission optique et permet de réaliser des profils de concentration en profondeur (um).

La décharge appliquée entre 1’anode et la cathode provoque une érosion de la surface de la
cathode (5 mm sur la surface de I’échantillon). Les atomes éjectés sont alors excités par un
plasma d’Argon, et leur retour a I’état fondamental s’accompagne d’une émission de photons
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d’énergie caractéristique. Chaque longueur d’onde, caractéristique d’un €élément spécifique,
est ensuite recue par des photomultiplicateurs, ce qui permet de quantifier la composition
¢lémentaire de 1’échantillon. Apres étalonnage, elle fournit des données brutes quantitatives
qui nécessitent d’étre normalisées.

11.3.1.2. Méthode de normalisation des données brutes

Les donnees brutes sont définies par les intensités lumineuses pour chaque elément
(unité arbitraire) en fonction du temps d’abrasion. Ces profils ne fournissent aucune indication
sur :

- épaisseur de la ou des couche(s) mais une estimation est possible,

- les liaisons chimiques,

- la ou les structures cristallographiques.
Il s’agit donc d’effectuer une quantification qui permettra d’avoir accés aux épaisseurs des
couches ainsi qu’a la teneur de chaque élément en surface et en volume.

La normalisation se déroule en trois étapes principales [Figure Il. 13], il s’agit de :

- Mettre les intensités lumineuses en fonction du temps d’érosion (la vitesse d’abrasion des
métaux est d'environ 6um/min et celle des oxydes d’environ 2pm/min). Afin de réaliser
correctement la conversion du temps en épaisseur, une décharge SDL a été faite sur un
¢échantillon d’acier 304L aprés immersion dans la cellule. Cet échantillon est ensuite analysé
au rugosimetre [Figure I1. 12], ce qui nous permet d’avoir accés a la profondeur du « cratere »
créé par la décharge et d’estimer la vitesse d’abrasion (la donnée « temps » étant enregistrée
lors de I’analyse).

Bords formés lors

de I'impact

Surface de
I*échantillon

Figure Il. 12 Profil d’un échantillon aprés impact SDL

La vitesse d’abrasion trouvée = 2,7 pm/min.
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- Effectuer les rapports des intensités normalisées par les teneurs en volume pour chaque
élément a partir des compositions chimiques obtenues par spectroscopie étincelle (on obtient a
ce stade les teneurs relatives de chaque élément, en pourcentage massique, en fonction de la
profondeur d’analyse). Les éléments initialement considérés sont le chrome, le fer et le nickel.
Ainsi tous les autres composants de ’alliage (Mn, Mo, S, Si...) sont considérées dans le
pourcentage de fer afin d’avoir un pourcentage massique normalisé a 100.

Moyenne intensité lumineuse

Elément % massique .
dans la matrice

Cr 18,2 3,11339966
Fe 72,5 3,63460072
Ni 9,3 3,24740131

Tab. 11.3 Données utilisees pour le calcul des pourcentages massiques en SDL

Le rapport des intensités normalisé par les teneurs en volume se déduit :
Equation 11.8

X.
9% X [1St -N ] _ i . i\/olume
%m(X)
%X [1st-N] : pourcentage d’un élément X apres sa premicre normalisation
X : valeur de I’intensité de 1’élément
%m(X) : moyenne des intensités de 1’¢lément dans la matrice d’acier, valeur fixe

X; Y™ valeur du pourcentage de 1’élément dans la matrice d’acier, valeur fixe

Formule appliquée pour toutes les valeurs d’intensités lumineuses de t = 0 a t = 60 sec soit
1203 mesures.

- Normaliser a 100% d’éléments métalliques afin d’obtenir des profils de concentration.
Equation 11.9
%X [ - N]

%X =100-
’ %Crflst— N]+ %Feflst — N]+ %Niflst— N]

%X [1st-N] : pourcentage d’un élément X aprés sa premiére normalisation
%X : pourcentage massique d’un élément

Ces deux normalisations permettent d’accéder aux profils de concentration des ¢léments Fe,

Cr et Ni en fonction de la profondeur d’analyse. Celles-ci peuvent étre réalisées avec d’autres
composants de I’alliage a condition de connaitre leur pourcentage massique en volume.
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13 Profils SDL : du qualitatif au quantitatif
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11.3.2. X-ray Photoelectron Spectroscopie (XPS ou ESCA)

La spectroscopie XPS est basée sur la photoémission. Lors de l'irradiation par des
photons X, les atomes d'un solide émettent, par effet photoélectrique, des électrons appelés
photoélectrons. Le principe consiste a analyser en énergie cinétique les électrons photo émis
lors de I'irradiation par un faisceau mono énergétique de photons X.

La spectroscopie XPS est une méthode d’analyse élémentaire quantitative de surface. Il est
aussi possible d'établir des profils de concentration sur des épaisseurs importantes
I'échantillon est bombardé par un faisceau d'ions (en général de I'argon) de quelques keV
induisant ainsi une abrasion de la surface. L'alternance de points d'analyse et d'étapes de
pulvérisation permet de reconstituer des profils de concentration. Cette méthode, qui est
destructive, nécessite une bonne connaissance des vitesses de pulvérisation si I'on souhaite
tracer I'évolution des concentrations en fonction de la profondeur.

Les spectres des photoélectrons sont représentés directement en énergie de liaison et
I'identification des éléments présents en surface du matériau est effectuée a partir des pics
photoélectriques qui apparaissent sur le spectre (grande fenétre en énergie).

La spectroscopie ESCA va sonder les premiers nanometres et donner des informations sur la
composition chimique (quantitatif) et les formes chimiques des éléments détectés.

11.3.3. Microscopie électronique a balayage a haute résolution (MEB-FEG)

En microscopie €lectronique, un faisceau d’¢lectrons primaires vient frapper la surface
de I’échantillon et les photons réémis sont remplacés par tout un spectre de particules ou
rayonnements : électrons secondaires, électrons rétrodiffuses, électrons Auger ou rayons X
qui apportent différents types d’informations sur la matiére dont est constitué¢ 1’échantillon.

Cette technique est une technique d'observation directe de la morphologie des surfaces.
Couplée a lI'analyse X, elle donne une composition élémentaire (sur une profondeur de l'ordre
du um) et permet de réaliser des images élémentaires.

Les électrons secondaires permettent d’obtenir des renseignements sur la topographie
de I’échantillon. Les électrons rétrodiffusés sont sensibles au numéro atomique des atomes
constituant 1’échantillon. Les atomes les plus lourds réémettront plus d’électrons que les
atomes plus légers et c’est cette particularité qui sera utilisée pour 1’analyse. Les zones
formées d’atomes avec un nombre atomique €levé apparaitront plus brillante que d’autres,
c’est le contraste de phase. Cette méthode permettra de mesurer I’homogénéité chimique d’un
échantillon et permettra une analyse qualitative. L analyse des rayons X permet d’obtenir des
informations sur la nature chimique de I’atome (cartographies des éléments).
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11.3.4. Microscopie a force atomique (AFM)

Le principe de I'AFM est de mesurer les différentes forces d’interaction entre une
pointe idéalement atomique fixée a I’'extrémité d’un bras de levier et les atomes de la surface
d’un matériau. La déflexion du cantilever est suivi en positionnant un faisceau laser sur la face
supérieure du cantilever, le faisceau est réfléchi sur un miroir puis tombe sur des

photodétecteurs qui enregistrent le signal lumineux. Les déplacements x-y-z se font grace a
une céramique piézo-éelectrique.

Il s’agit d’un dispositif capable d’amplifier les variations locales des forces au cours du
balayage qui permet une cartographie de force a I’échelle atomique, révélatrice de la
topographie de surface. Cette technique permet d’obtenir une image de la surface du matériau
sondé dans une grande gamme d’échelle (du micrometre au nanometre). Ces images donnent
acces a la topographie de la surface, a sa rugosité et éventuellement a sa structure moléculaire.

11.3.5. Diffraction des Rayons X (DRX)

Le matériau est bombardé par un faisceau de rayons X monochromatiques et paralléles
de longueur d’onde connue, produit grice a une anticathode de cuivre. Un détecteur mesure
I’intensité du rayonnement X diffracté dans certaines directions. L’enregistrement réalisé est
la courbe de I’intensité des rayons X diffractés en fonction des angles de diffraction. La
position des pics de diffraction permet 1’identification des structures ou phases cristallines
présentes et donc la détermination de la composition cristallographique de 1’échantillon
analyse. La variation de I’angle d’analyse permet de suivre 1’évolution de la composition du
matériau en profondeur.

Par la variation de I’angle ® aux petits angles, 1’épaisseur d’une couche composée de i
peut étre déterminée a 1’aide de 1’équation suivante, en supposant que la couche n’est
constituée que de i (utilisation du coefficient d’absorption de i) :

1 1

u (x) : coefficient d’absorption massique de i

X : épaisseur de la couche i

0 = 91°, correspond au pic y(311) de I’alliage de 304L (pic distinct et sans interférence par
rapport aux autres pics)

Equation 11.10

En diminuant I’angle d’incidence on s’arrange pour que les rayons X diffractés proviennent
des couches les plus proches de la surface. Dans cette étude la diffraction des rayons X est
utilisée pour identifier les éléments présents sur la surface du matériau et pour mesurer des
épaisseurs de couche.
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Les paramétres expérimentaux de 1’appareil MRD Panalytical sont les suivants :
- anticathode Cu 45KV 40mA,
- fente D1/2° +MH + masque 10,
- collimateur 0.18° + monochromateur graphite + DP.

11.3.6. Techniques électrochimiques : courbes de polarisation

Les techniques utilisées comprennent le principe d’extrapolation de Tafel, le suivi de
I’évolution de la résistance de polarisation ainsi que I’examen de la résistance au bruit
électrochimique. Ces méthodes permettent d’évaluer la susceptibilité¢ de ’alliage 304L et de
I’alliage 2202 a la corrosion dans cet environnement caustique.

11.3.6.1. Rappels théoriques

L’¢électrochimie suppose la mesure et le contrdle des signaux électriques associés aux
processus physico-chimiques qui se déroulent a I’intérieur d’une cellule électrochimique. Par
le traitement et 1’analyse des signaux ¢lectriques, on peut obtenir des informations comme la
concentration, la vitesse de transfert de charge, le coefficient de diffusion, le potentiel redox,
le nombre d’électrons transférés pendant une réaction redox, la réversibilité ou I’irréversibilité
d’une réaction, etc. Les méthodes électro analytiques sont des techniques de mesure et de
contréle des signaux électriques appliqués aux électrodes, qui ne modifient pas le contenu
initial de la cellule. En général toutes les méthodes consistent a imposer un signal prédéfini et
a mesurer la réponse du systeme. Par exemple on impose une différence de potentiel entre
deux électrodes et on mesure le courant qui les traverse ou vice versa. Une série de méthodes
électro-analytiques sont connues et quelques unes parmi les plus usuelles sont présentées puis
classifiées d'apres la forme et le type (courant ou potentiel) du signal imposé :

[Bléthodes électroanalytiqued
Signal
Conrant imposé Potentie]

Forme
Impulsion du signal ™, Périodique Impulsion

|C1f|rnmpntentinmetn'e| SP_E':tI:DS‘:DPiE SP_E':tl:‘:‘f"-":‘li'ii-e
d’impedance d’impedance
[Chroncamperoemetsis] [ oltametris
impulsionnelle
Woltametrie Voltarmetrie

Linéaire oyelique

Figure I1. 14 Techniques électrochimiques
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Un métal plongé dans un liquide tend a se dissoudre et a se charger électriquement
avec création d’une double couche électrochimique assimilable a un condensateur électrique.
Au bout d’un temps suffisamment long pour qu’il s’établisse un régime stationnaire,

I’¢lectrode métallique prend par rapport a la solution un potentiel appelé potentiel de
corrosion. Celui-ci est repéré par rapport a une électrode de référence.

L’utilisation d’un générateur et d’une contre-électrode permet de faire passé un courant a
travers 1’¢lectrode métallique, son état stationnaire en est donc modifié et sa surface prend une
nouvelle valeur de potentiel. Les courbes | = f(E) constituent les courbes de polarisation. Le
tracé de ces courbes renseigne sur la cinétique de 1’étape la plus lente du processus global de
corrosion. Etant donné que la vitesse de la réaction globale est déterminée par celle de I’étape
la plus lente, le tracé des courbes de polarisation peut étre exploité pour mesurer la vitesse de
corrosion. La courbe voltampérométrique I=f(E), réalisé aprés un certain temps d’immersion,
permet de suivre le comportement intrinseque du matériau immergé dans la solution d’étude.
Les essais potentiodynamiques ont été réalisés aprés minimum lh d’immersion au potentiel
d’abandon afin de se situer dans un état quasi-stationnaire.

Trois types de courbes de polarisation sont observés en fonction de la cinétique de la
réaction :

- Cinétique d’activation (ou transfert de charge) : dans ce cas on obtient une relation
linéaire entre le potentiel et le logarithme du courant mesuré (loi de Tafel).
L’extrapolation de la droite de Tafel au potentiel de corrosion fournit le courant de
corrosion.

- Cinétique de diffusion (ou transfert de matiére) : les courbes de polarisation font
apparaitre un palier de diffusion auquel correspond un courant limite. La vitesse de
diffusion est égale a la densité du courant limite de diffusion. Dans ce cas, la vitesse
de corrosion est affectée par I’agitation de la solution.

- Cinétique mixte : obtention de I’intensité de corrosion a 1’aide d’une correction de
diffusion.

Cette méthode permet d’estimer rapidement les vitesses de corrosion qu’elles soient faibles ou
élevées.

11.3.6.2. Dispositif expérimental

Le tracé des courbes de polarisation potentiodynamique consiste a suivre la réponse en
courant de I’échantillon lorsqu’une rampe de potentiel est appliquée. Au bout d’un temps
suffisamment long pour qu’un régime stationnaire soit établi, 1’¢lectrode métallique prend par
rapport a la solution un potentiel (potentiel de corrosion).

A T’aide d’un générateur et d’une contre ¢lectrode (au platine), un courant est passé a
travers 1’¢lectrode métallique (I’échantillon), son état stationnaire est modifié et sa surface
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prend une nouvelle valeur de potentiel. Le potentiel est imposé entre 1’¢lectrode de travail et
I’¢lectrode de référence et la réponse en courant est mesurée entre 1’électrode de travail et la
contre électrode. Les courbes log | =f (E) ou | =f (E) constituent les courbes de polarisation, |
étant la somme des courants des réactions électrochimiques se produisant a la surface de
I’échantillon. Cette technique permet d’obtenir des informations sur la nature des processus en
cours a linterface acier inoxydable/solution d’hydroxyde de sodium (corrosion,
passivation...).

Un grand nombre de données électrochimiques existe sur le comportement des métaux
dans un environnement caustique. Néanmaoins, la concentration, la température, la pureté de la
solution entre autre, sont souvent différentes, c’est pourquoi seule une tendance globale peut
étre établie.

11.3.6.3. Résistance de polarisation
11.3.6.3.1. Dispositif expérimental
Pour caractériser la qualité des surfaces, des mesures de résistance de polarisation sont
réalisées a 1’aide d’un montage expérimental classique a trois électrodes. Le traitement

électrochimique est réalisé dans une cellule en PTFE thermostatée chauffé a une température
de 80°C +/- 1°C et ayant un volume de 3.5L.

|

RADIOMETER
3 otentio:
2

1- cellule électrochimique

2- thermometre

3- thermostat

4- électrode de référence (ECS)
5- contre électrode (Pt)

6- électrode de travail

Figure I1. 15 Dispositif expérimental pour la mesure de la résistance de polarisation

Les mesures électrochimiques (le suivi de la résistance de polarisation et du potentiel de
corrosion) sont acquises a 1’aide d’un potentiostat RADIOMETER.
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11.3.6.3.2. Théorie

Cette mesure consiste a faire varier le potentiel d’électrode de quelques millivolts (+/-
10 a 20 mV) autour du potentiel de corrosion et & mesurer la variation de courant
correspondante. La courbe se présente sous la forme d’un cycle traduisant 1’hystérésis due a la
polarisation au niveau des électrodes et a une vitesse de balayage en tension telle que le
systeme ne soit pas en équilibre. En admettant la linéarité entre la tension appliquée et la
densité de courant au voisinage immédiat du potentiel de corrosion, la pente di/dE de la
courbe de polarisation i(E) peut étre déterminée. La résistance de polarisation est alors égale a
I’inverse de la pente de la courbe de polarisation i=f(E) au voisinage du potentiel de
corrosion.

Densité de courant (AJem*®)

30+
g 20+ /
£ 40 Pente =-1/Rp ;/
: . 10 /1
S ¢ +* .;r*’m* , /i i
o * e g
10 [
T —— : Potentiel
346 348 350 352 354 356 358 0 (V) >
Surtension échantillonée [mV] Eéq

Figure 11. 16 Exemple de résultats obtenus pour la mesure de résistance de polarisation

Si la vitesse de balayage est réduite, I’écart entre les deux branches (aller et retour) diminue,
et pour une vitesse suffisamment lente, les cycles de balayage en tension permettent de décrire
le segment passant par l’origine E (i=0). Cette méthode permet des mesures rapides
néanmoins I’interprétation des mesures est délicate. La résistance de polarisation peut étre
déterminée a 1’aide des droites de Tafel mais elle reste malaisée du fait de la détermination
des coefficients de Tafel en échelle logarithmique.

11.3.6.3.3. Détermination de la vitesse de corrosion

Une des techniques de détermination de la vitesse de corrosion consiste & appliquer la
formule de Stern et Geary valable pour les réactions simples de transfert de charge :
Equation 11.11
b,b, 1 B

| . —
“r 230, +b)R, R

La resistance de polarisation ayant été précedemment définie comme étant la tangente a la
courbe de polarisation au potentiel de corrosion, elle s’écrit :

p

Equation 11.12
% _r
dl P
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Lorsque le processus cathodique est sous contrdle diffusionnel (b, — o) la formule de Stern
et Geary est réduite a : Equation 11.13
. = b
o 2,3R,
La vitesse de corrosion est aussi déterminée a partir de I’exploitation des courbes intensités -
potentiels.

L’ensemble des mesures électrochimiques associé aux diverses techniques de caractérisation
permettront d’appréhendé le mécanisme de déalliage des aciers 304L et 2202.
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Chapitre 3

Résultats et Interprétation des essais réalisés sur
I’alliage austénitique 304L en milieu caustique
a potentiel libre
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Introduction

Les aciers inoxydables sont largement utilisés en raison de leur bonne résistance a la
corrosion générale. Néanmoins ils restent sensibles a I’action simultanée d’une contrainte et
d’un environnement agressif (Corrosion Sous Contrainte). Le mécanisme responsable de
I’amorcage a la CSC n’a toujours pas été appréhendé et de nombreuses questions demeurent.
Il a été vu que le phénomene de déalliage est un des processus initiateurs de la CSC en milieu
basique. Le couple environnement / matériau semble également avoir un impact sur le
mécanisme en jeu. L’objectif de cette partie est, par I’utilisation d’un alliage classique
largement connu, I’acier inoxydable AISI 304L, de comprendre 1I’impact de 1’environnement
caustique sur la surface du matériau et ainsi d’en déduire le mécanisme.

L’objectif de cette partie est de déterminer si 1’alliage se dissout selon un mécanisme
de déalliage, avec formation d’une surface nanoporeuse enrichie en élément noble. Les
échantillons sont immergés dans une solution d’hydroxyde de sodium puis analysés et
observés afin d’en caractériser la surface.

Les premiéres analyses porteront sur un échantillon référence de 304L. Lorsque 1’¢état
de surface initial de I’alliage sera connu alors des comparaisons pourront étre effectuées avec
d’autres échantillons, permettant ainsi de comprendre les modifications induites par le
processus de corrosion. Toutefois avant d’étudier ce mécanisme, il convient de vérifier
I’impact des conditions expérimentales sur 1’alliage 304L.

Enfin ce chapitre se terminera par une estimation de la cinétique de corrosion de
I’alliage. L’ensemble des mesures issues des différentes techniques d’analyse sera mis a
contribution et confronté aux hypotheses émises dans 1’explication du processus de corrosion.

I11.1. Listing des essais réalisés

Les essais réalisés sont regroupés en fonction du numéro de 1’échantillon et de ses
paramétres expérimentaux (tracabilité). Aprés polissage de sa surface, I’échantillon est
soigneusement pesé puis inséré dans le doigt en PTFE. Une fois la température voulue
atteinte, 1’échantillon est placé dans la cellule électrochimique et pesé a la fin de I’expérience
apres rincage.

Nom de Temps Température
I'échantillon [NaGH] immerzion Type dessai Ft’C
5F 50% 2h corrosion libre ambiante
6F 50% 2h corrosion libre ambiante
TF 50% 2h corrosion libre ambiante
8F-a 50% 2h corrosion libre ambiante
8F-b 50% 20h corrosion libre 80°C
12F 50% 1h corrosion libre 80 °C
13F 50% 4h corrosion libre 80 °C
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15F 50% 65h 30min corrosion libre 80 °C
18F 50% 4h corrosion libre 80 °C
19F 50% 2h corrosion libre 80 °C
20F 50% 1h corrosion libre 80 °C
21F 50% 30 min corrosion libre 80 °C
22F 50% 15 min corrosion libre 80 °C
23F 50% 5 min corrosion libre 80 °C
24F 50% 26h corrosion libre 80 °C
25F 50% 4h corrosion libre 80 °C
26F 50% 2h corrosion libre 80 °C
27F 50% 1h corrosion libre 80 °C
28F 50% 30 min corrosion libre 80 °C
29F 50% 15 min corrosion libre 80 °C
14F 50% 4h corrosion libre 100°C
30F 50% 4h corrosion libre 100°C
32F 50% 4h corrosion libre 140°C
33F 50% 2h corrosion libre 140°C
34F 50% 15 min corrosion libre 140°C
39F 50% 6h corrosion libre 80°C
40F 50% 2h corrosion libre 100°C
41F 50% 2h corrosion libre 80°C
42F 50% 2h corrosion libre 100°C
43F 50% 2h corrosion libre 130°C
44F 50% 6h corrosion libre 100°C
45F 50% 2h corrosion libre ambiante
46F 50% 2h corrosion libre ambiante
47F 50% 2h corrosion libre 80°C
48F 50% 2h corrosion libre 100°C
54F 50% 73h corrosion libre ambiante
55F 50% 4h corrosion libre 80°C
56F 50% 4h corrosion libre 80°C
57F 50% 224h corrosion libre 80°C
58F 50% 26h corrosion libre 80°C
66F 50% 2h corrosion libre 80°C
67F 50% 3h corrosion libre 80°C
68F 50% 4h corrosion libre 80°C
69F 50% 2h corrosion libre 80°C
70F 50% 113h corrosion libre ambiante
71F 50% 400h corrosion libre ambiante
73F 50% 6h corrosion libre 80°C
81F 50% 30h corrosion libre 80°C
86F 50% 13h corrosion libre 80°C
87F 50% 4h corrosion libre 80°C
88F 50% 2h30 corrosion libre 80°C
89F 50% 24h corrosion libre 80°C
90F 50% 1752h corrosion libre T ambiante
91F 50% 5h corrosion libre 80°C
92F 50% 96h corrosion libre 80°C
96F 50% 1h40 corrosion libre 80°C
97F 50% 100h corrosion libre 80°C
98F-a 50% 24h corrosion libre 80°C
98F-b 50% 216h corrosion libre 80°C
100F 50% 5h corrosion libre 80°C
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101F 50% 240h corrosion libre 80°C
102F 50% 24h corrosion libre 80°C
110F 50% 286h corrosion libre 80°C
111F 50% 300h corrosion libre 80°C
112F 50% 300h corrosion libre 80°C

Tableau I11. 1 Récapitulatif des expériences réalisées, avec nom et parametres expérimentaux
lors d’expériences en corrosion libre

I11.2. Analyse de I’alliage référence 304L

Il est primordial de connaitre 1’état de surface initial de 1’alliage 304L de
référence afin de suivre les modifications de surface engendrées par 1’exposition a
I’hydroxyde de sodium.

I11.2.1. Analyse SDL

La figure suivante correspond au profil de concentration des éléments Fe, Cr et Ni
(éléments majoritaires de 1’alliage) en fonction de la profondeur abrasée.

— T T
40 %Fe

s, 5, M

Composition Fe, Cr, Ni [%]

o T T T T
0 FH 100 180 200 250

Epaisseur [nm]

Figure 1. 1 Profil de concentration SDL d’un échantillon référence de 304L

Ce profil SDL met en évidence un enrichissement en chrome a la surface de
I’échantillon par rapport a sa teneur en volume. Or ¢’est une fine couche de Cr,0O3 qui protége
les aciers inoxydables de la corrosion. Une estimation de 1’épaisseur de cette couche
protectrice peut étre faite et donne environ 4f§ nm (en théorie la couche de passivation a une

épaisseur comprise entre 1 et 10 nm, ce qui justifie I’emploi de techniques sensibles [Réf. 111.
1]). La détermination de I’épaisseur, dont la méthode est décrite en annexe E, est une
estimation qui permet la comparaison entre différents profils.

La SDL conclue sur la présence de chrome mais ne fournit pas d’informations sur les liaisons
chimiques, d’ou I’emploi de I’XPS.
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111.2.2. Analyse XPS de I’échantillon de référence

Les pics du spectre correspondent aux éléments présents a la surface de 1’échantillon

référence.
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1.00E+05
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Fe2}3 01;
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4
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Figure I11. 2 Spectre XPS de | ‘échantillon de référence 304L poli miroir

Ce spectre nous permet de procéder a une étude qualitative des éléments qui composent la
surface de notre échantillon :

Eléments

Fe

Cr

Ni

Ca

Mo

304L

oui

oui

oui

oui

oui

oui

non

A partir de cette analyse sommaire, nous avons choisi un pic caractéristique de chaque
¢lément afin d’effectuer une quantification [Annexe 4, paragraphe C.4.2]. Des profils
d’abrasions successives sont réalisés sur les intervalles d’énergie du chrome, du fer, du nickel

et de "oxygene.

60




8000
FelpetCr3p

7000

6000

5000

» Feoxyde
£ 4000
8
3000
2000
1000
lére abrasion
: 60 50 40
Binding Energy (eV)
Figure I1l. 3 Profil d’abrasions successives pour les éléments fer et chrome suivant leur degré
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Figure I11. 4 Profil d’abrasions successives du nickel suivant son degré d’oxydation
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Figure 1. 5 Profil d’abrasions successives de ['oxygene suivant son degré d’oxydation
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Ces profils d’abrasions successives permettent de conclure a la présence d’oxygene expliquée
par le fait que le fer et le chrome sont majoritairement présents sous forme d’oxydes. Les
premiéres abrasions liées au nickel soulignent 1’absence de nickel métallique sur la premiére
couche et I’absence de nickel oxydé sur les premiéres couches.

Un profil de concentration est réalisé afin de suivre les variations de la composition chimique
des éléments en profondeur.

= Cr met
100 - Cr oxyde
-Fe met
Fe oxyde
- Ni met
80 - i )
— C

% atomique

0 5 10 15 20 25 30 35 40
Profondeur (nm)

Figure I11. 6 Profil de concentration de I’échantillon 304L de référence,
décomposition des composantes Fe et Cr

Ce profil indique la présence de fer et de chrome oxydés sur la surface de I’alliage alors que le
nickel est seulement sous sa forme métallique et a de faible concentration. Lorsque 1’on
parlera par la suite de la composante "Cr oxyde" et "Fe oxyde", on sous entendra 1’ensemble
des espéces oxydes et hydroxydes dans lesquelles se trouvent le chrome et le fer.

111.2.3. Analyse DRX de I’échantillon référence de 304L

Dans un premier temps il s’agit d’identifier les phases cristallines présentes.

S0 =

i 8 8

Intensité (coups / s)

8

2007}
Figure I11. 7 Diffractogramme des rayons X de [’acier 304L non-traité
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Le diffractogramme de I’échantillon de référence permet d’identifier la phase austénitique
(structures y) et d’en déterminer le parametre de maille ay= 0,35918 nm (parametre de maille
de l'austénite ay= 0,35911 nm en théorie pour I’alliage AISI 304L).

111.3. Essais en corrosion libre

La premicre indication de ’existence de la corrosion est la perte de masse liée au
matériau durant 1’expérience.

111.3.1. Perte de masse

Tous les échantillons sont pesés avant et apres essai de corrosion. La mesure de perte
de masse est couramment utilisée lors des analyses de corrosion et les résultats sont reportés

tableau 111.2.
Nom c_ie Temps immersion | Température °C Am (mg/cm?) Incertitude (mg)
I’échantillon

5F 2h ambiante -0,034 3,149E-03
6F 2h ambiante -0,029 3,328E-03
TF 2h ambiante -0,031 3,145E-03
8F-a 2h ambiante -0,020 3,145E-03
8F-b 20h 80 °C -0,221 2,436E-03
12F 1h 80 °C -0,015 2,405E-03
13F 4h 80 °C -0,149 2,402E-03
15F 65h 30min 80 °C -0,353 2,424E-03
18F 4h 80 °C -0,166 2,378E-03
19F 2h 80 °C -0,014 2,413E-03
20F 1h 80 °C -0,012 2,392E-03
21F 30 min 80 °C -0,004 2,398E-03
22F 15 min 80 °C -0,003 2,402E-03
23F 5 min 80 °C -0,001 2,393E-03
24F 26h 80°C -0,240 2,443E-03
25F 4h 80 °C -0,158 2,460E-03
26F 2h 80 °C -0,021 2,452E-03
27F 1h 80 °C 0,014 2,447E-03
28F 30 min 80°C -0,006 2,445E-03
29F 15 min 80 °C 0,010 2,452E-03
14F 4h 100°C -0,283 2,452E-03
30F 4h 100°C -0,254 2,467E-03
32F 4h 140°C -3,963 2,456E-03
33F 2h 140°C -2,953 2,462E-03
34F 15 min 140°C -0,217 2,453E-03
39F 6h 80°C -0,195 2,458E-03
40F 2h 100°C -0,142 2,468E-03
41F 2h 80°C -0,037 3,145E-03
42F 2h 100°C -0,215 3,120E-03
43F 2h 130°C -0,251 3,193E-03
44F 6h 100°C 0,576 3,155E-03
45F 2h ambiante -0,023 3,164E-03
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46F 2h ambiante -0,028 3,211E-03
47F 2h 80°C -0,018 3,204E-03
48F 2h 100°C -0,218 3,203E-03
54F 73h ambiante -0,023 3,221E-03
55F 4h 80°C -0,160 3,216E-03
56F 4h 80°C -0,151 3,210E-03
STF 224h 80°C -0,405 3,220E-03
58F 26h 80°C -0,259 2,381E-03
66F 2h 80°C -0,020 3,206E-03
67F 3h 80°C -0,096 3,199E-03
68F 4h 80°C -0,147 3,196E-03
69F 2h 80°C -0,032 3,202E-03
70F 113h ambiante -0,011 3,213E-03
71F 400h ambiante -0,209 3,222E-03
73F 6h 80°C -0,190 3,208E-03
81F 30h 80°C -0,312 3,174E-03
86F 13h 80°C -0,230 3,210E-03
87F 4h 80°C -0,180 3,222E-03
88F 2h30 80°C -0,014 3,176E-03
89F 24h 80°C -0,279 3,226E-03
90F 1752h T ambiante 0,018 3,224E-03
91F 5h 80°C -0,183 3,229E-03
92F 96h 80°C -0,376 3,206E-03
96F 1h40 80°C -0,019 2,399E-03
97F 100h 80°C -0,382 3,227E-03
98F-a 24h 80°C -0,220 3,222E-03
98F-b 216h 80°C -0,405 3,222E-03
100F 5h 80°C -0,205 3,227E-03
101F 240h 80°C -0,407 3,223E-03
102F 24h 80°C -0,218 3,225E-03
110F 286h 80°C -0,461 3,264E-03
111F 300h 80°C -0,411 3,248E-03
112F 300h 80°C -0,414 3,316E-03

Tableau Ill. 2 Essais en corrosion libre, parametres expérimentaux et contrdle du poids

Les mesures indiquent qu’a potentiel libre les échantillons de 304L perdent de la masse et
donc se dissolvent dans la solution. Celle-ci s’accentue avec une augmentation :

- de latempérature (140°C échantillons 32Fet 33F),

- de la durée d’immersion (58F et 15F).

L’examen de 1’échantillon 54F, 73h / T ambiante, montre que sa perte de masse est minime :
0,023 mg/cm2. Ainsi un temps d’immersion prolongé n’est pas a lui seul un paramétre
déterminant pour une perte de poids manifeste. De méme, 1’examen de 1’échantillon 34F, 15
min / 140°C, indique déja une altération élevée du poids : la perte de masse est de 217
mg/cmz. La température est donc le paramétre qui influe le plus sur la perte de masse.
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Figure 1. 8.a Influence du temps d’immersion lors d’essais de corrosion dans ['hydroxyde de sodium
(2 50%, 80°C) sur la perte de masse des aciers 304L
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Figure 1. 8.b Influence du temps d’immersion dans [’hydroxyde de sodium (a 50%, 80°C) sur la
perte de masse. Agrandissement pour des temps courts inférieurs a 26h.
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Figure I11. 9 Influence de la température sur la perte de masse (essais a potentiel libre) pour des

durées d’immersion fixées a
a) 2h
b) 4h

Malgré un manque de reproductibilité sur des temps d’immersion courts, les essais "longs"
(4h <) mettent en évidence la perte de masse des alliages dans le milieu caustique. Les pertes
de poids des échantillons 57F, 98F-b et 101F, restés respectivement 224h, 216h et 240h dans
le bain d’hydroxyde de sodium, indiquent un ralentissement de la perte de masse dans le
temps.

La température et le temps d’essai sont des paramétres influencant la perte de masse des
échantillons. Des analyses ont donc été menées afin de déterminer I’impact de ces parametres
sur la composition en surface et en volume des échantillons.

Dans un premier temps la durée d’immersion dans la solution est fixée et seule la température
varie, puis la température est imposée et le temps d’expérience modifié. Les échantillons sont
ensuite analysés par SDL. Le tableau ci-dessous regroupe les échantillons étudiés ainsi que
leurs parametres expérimentaux.

Nom de I'échantillon | Temps immersion | Température
29F 15 min 80°C
21F 30 min 80°C
20F 1h 80°C
19F 2h 80°C
25F 4h 80°C
24F 26h 80°C
15F 65h30 80°C
30F 4h 100°C
32F 4h 140°C

Tableau Ill. 3 Echantillons analyses par SDL
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Figure I11. 10 Profils de concentration SDL d’échantillon de 304L, température fixée a 80°C

L’observation des profils de concentration met en évidence :

- pour des temps courts : la présence d’une fine couche d’oxyde de chrome qui est de
I’ordre d’environ 2 nanomeétres [Réf. 111. 2].
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- pour I’échantillon 304L-19F (2h / 80°C), le pic de nickel atteint 85% dés les premiers

nanometres pour redescendre a sa composition a coeur vers 25 nm.

- pour des temps d’immersion allant au-dela : présence d’une couche de nickel sur la
surface de I’échantillon dont le pourcentage massique est compris entre 95 et 100%.
Le tableau III. 4 reprend I’ensemble des résultats issus des profils SDL.

N° alliage 304L Durée d’exposition [h] Epaisseur affectée [nm] [%-Ni] surface
29F 0,25 - 0
21F 0,5 - 0
20F 1 - 0
19F 2 25 85
24F 26 70 100
15F 65,5 60 97

Tableau Ill. 4 Influence de la durée d’expérience sur les échantillons de 304 L

La couche protectrice d’oxyde de chrome met moins de 2h a se dissoudre. Une fois cette
couche dissoute, une couche de nickel presque pur apparait sur la surface de 1’échantillon. Par
ailleurs il semble que 1’augmentation de la durée de I’essai entraine un accroissement de
I’épaisseur de cette couche de nickel.

Il faut maintenant considérer I’impact de la température de la solution sur les alliages

de 304L. Trois températures sont successivement imposées a la solution d’hydroxyde de
sodium : 80, 100 et 140°C.
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Figure 1. 11 Profils de concentration massique SDL d’échantillon de 304L, durée des essais
fixée a 4h

Une simple observation des profils souligne la présence de nickel sur la surface des trois
échantillons mais sur des épaisseurs différentes.

Dans le cas de I’alliage 304L-32F, I’étalement de la courbe du nickel géne I’estimation de
I’épaisseur de cette couche, néanmoins il peut étre affirmé que la surface est modifiée sur une
épaisseur de 0,8 um. Cette surface modifiée semble composée en réalité de deux couches de
nature différente :
- la premiére, d’une trentaine de nanometres, est majoritairement constituée de nickel,
- la deuxieme correspond a une couche diffuse: existence d’un gradient de
concentration en élément nickel et fer.

Plus la température augmente, plus la profondeur altérée est importante. La valeur du
pourcentage de nickel en surface ne varie quasiment pas et demeure aux alentours de 93%. La
surface peut donc étre considérée comme étant constituée de nickel presque pur, d’ou I’intérét
de comparer le potentiel libre de 1’alliage 304L a celui du nickel pur dans une solution
d’hydroxyde de sodium dont la température est fixée a 80°C.

111.3.2. Mesures électrochimiques a potentiel libre
La valeur de potentiel prise par I’échantillon en circuit ouvert est une indication de la
composition de la surface au niveau de I’interface métal — solution caustique. La figure

suivante présente les valeurs de potentiel (mV/ECS) mesurées sur par un ensemble
d’échantillons de 304L en fonction du temps d’expérience (heure).
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Figure I11. 12 Evolution du potentiel d’échantillons de 304L et de Ni pur dans une solution

d’hydroxyde de sodium a 50% portée a 80°C, en fonction du temps d’expérience
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Figure I11. 13 Evolution du potentiel de [’alliage 304L-TF en fonction du temps essai dans

NaOH a 50% a 80°C

Quelques commentaires s’imposent concernant 1’aspect général des courbes :

le potentiel de corrosion libre des alliages de 304L est de -1060 mV/ECS */- 50 mV,
I’expérience est reproductible moyennant un changement régulier de la solution
caustique et de la solution de KCI [Figure 1ll. 12]. Les traitements appliqués aux
échantillons avant chaque expérience peuvent induire des différences au niveau de leur
état de surface et ainsi étre responsables des écarts de potentiel.

il a été vu précédemment [Tableau Ill. 4] que la surface subit une transformation
puisqu’elle s’enrichie en nickel progressivement, ¢’est pourquoi la courbe du potentiel
libre du nickel en fonction du temps est ajoutée. Cette valeur est contenue dans
I’intervalle de potentiel pris par I’alliage 304L.

le potentiel pris par les alliages sur les une a deux premicéres heures d’expérience n’est
pas constant, en effet le potentiel initial est plus negatif [Figure I11. 13]. Il semble qu’il
faille un certain temps avant que les alliages soient dans un état stable.
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Les mesures de potentiel confirment la transformation de la surface de ’alliage puisqu’apres
un certain de temps le potentiel de I’alliage est similaire a celui du nickel. Le potentiel de
I’alliage met environ deux heures a se stabiliser, c’est le temps nécessaire pour dissoudre la

couche d’oxyde et engendrer les premiéres modifications de surface.
Afin de caractériser la structure et la morphologie de la surface formée au contact de

I’hydroxyde de sodium, d’autres échantillons sont étudiés.

111.3.3. Etude de I’échantillon 304L-24F (80°C, 26h)

L’échantillon 24F a subit une perte de masse de 0,24 mg/cm?2. L’aspect de la surface

est examiné au MEB et la composition de surface est évaluée par SDL et XPS.
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111.3.3.1. Analyse SDL de I’échantillon 304L-24F
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Figure I11. 14 Profils de concentration massique SDL de [’échantillon 24F : impacts sur deux zones

L’observation des profils améne a constater que :

la surface de 1’échantillon ne contient que du nickel pur (100% de Ni),
I’épaisseur de cette couche n’est pas homogeéne sur toute la surface (facteur 2).

Les épaisseurs nanometriques des couches de nickel nécessitent 1’utilisation d’une technique

d’analyse de surface plus précise.
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111.3.3.2. Analyse XPS de I’échantillon 304L-24F

Les parameétres expérimentaux utilisés sont les suivants:

- Pression : 4.10®° mbar, Intensité : 190 nA

- Tension : 2kV

- Surface abrasée : 1 mm?

- Intensité : 1pA
Soit 0,19 pA/mmz2. Sachant que 100 pA/cm? correspondent a 0,4 nm/s, on obtient 0,076 nm/s.
L’obtention de la valeur de la vitesse d’abrasion permet d’acquérir un profil de concentration
en fonction de 1’épaisseur abrasée.

La couche de contamination, formée de calcium et d’oxygene, est enlevée par abrasion
ionique avant la détermination des éléments présents.

15OEHS) ..
1506405 %

Na1

o0 1@ 100 0 L) 00 L] =0 o m 20 0

s

Figure I11. 15 Spectre général de I’échantillon resté 26h dans le bain d’hydroxyde de sodium
aprés enlevement de la couche de contamination

Apparaissent les pics des éléments Ni, Fe, Cr et O principalement. Une analyse angulaire est
réalisée sur le domaine d’¢énergie du nickel 2p¥? (de 867 & 887 eV) [Figure I11. 18], puis des
profils d’abrasions successives sont effectués sur un intervalle d’énergie allant de 65 a 35 eV,
correspondant a I’intervalle du Fe 3p et du Cr 3p [Figure I1l. 19]. L’objectif est d’affiner les
profils de concentration et de quantifier la proportion de chagque élément en passant par
I’utilisation de standard de nickel pur.
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Figure 1. 18 Analyse angulaire de I’échantillon Figure I11. 19 Profil d’abrasions successives de
312

24F, intervalle d’énergie Ni 2p [’échantillon 24F, intervalle d’énergie du fer et du

chrome 3p, pics métalliques

Ces profils d’abrasions successives et leur comparaison avec I'échantillon de référence
[Figure 111. 3 et Figure I1l. 4] montrent que I’échantillon 24F ne contient pas de fer et de
chrome sur sa surface mais exclusivement du nickel sous ses formes métallique et hydroxyde.

L’analyse angulaire indique la présence de I’hydroxyde de nickel Ni(OH), sur quelques

nanometres avec sous ce film, une couche plus épaisse de nickel métallique. L’épaisseur de ce
film est déterminée a partir des analyses angulaires.
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Ni standard

Ni 2p3/2 Ni 2p3/2 satellite
Angle (@) ° Aire (CPS*eV) Aire (CPS*eV) Aire totale
25 17163,8 2407,99 19571,79
35 15381,1 2139,54 17520,64
45 11687,8 1492,5 13180,3
55 10391,7 1428,09 11819,79
65 6791,24 833,349 7624,589
75 3075,29 375,665 3450,955

Tableau I11. 5 Données relatives a un échantillon standard de nickel

24F Ni-métallique et Ni-hydroxyde

Ni 2p3/2 met Ni 2p3/2 met sat Ni 2p3 Ni(OH), Ni 2p3 Ni(OH), sat
Angle (@) ° Aire (CPS*eV) Aire (CPS*eV) Aire totale Aire (CPS*eV) Aire (CPS*eV)

25 3063,39 428,87 3492,26 1849,1 816,1

35 244222 341,866 2784,086 1725,01 771,191
45 1803,22 252,458 2055,678 1598,41 721,391
55 124411 174,174 1418,284 1299,29 582,721
65 801,789 112,278 914,067 897,409 410,909
75 382,478 53,5058 435,9838 458,343 208,363

Tableau I11. 6 Echantillon 24F : intensités des composantes Ni métallique et Ni sous forme
hydroxyde Ni(OH),

L’¢équation formulée par M.P. Seah et W.A. Dench [Réf. Il1. 3], nous permet de determiner
I’épaisseur de cette couche d’hydroxyde de nickel :

I .
dyiconyz = —icony2-€0s 6.In _Ni(OH)2 Equation I11.1

Ni" pur™
standard

Anicony2 libre parcours moyen des électrons issus de Ni(OH),

Iniony2 Intensité (en coups) due a Ni(OH),

Données manquantes afin d’accéder a | “épaisseur de la couche d’oxyde :
a, taille d’une monocouche,
- Am, le libre parcours moyen des photoélectrons en nombre de monocouches avec :

. .
J = 0,41(a.Ecin)§ Equation I11.2

Equation pour des solides constitués d’éléments simples, définie par M.P. Seah et W.A.
Dench en 1979.

A
p.N.N

a’[nm’] = 10* et Alnm]=aA, Equation 111.3
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Avec:
- A, lamasse atomique ou molaire [g.mol™] du composé,
- n, le nombre d’atomes dans la molécule,
- p, lamasse volumique [kg.m™] de Ni(OH),,
- N, le nombre d’Avogadro (6,02.10%mol™).

p[Ni(OH),] = 4,15.10° kg/m®

A[Ni(OH) ;] = 92,7 g/mol

EI[Ni(OH) ;] = 856 eV soit hv = Ecin + El avec hv = 1486,56 eV
Nous pouvons en déduire la taille d’une monocouche :

3 92,7.10*
¥ = 4151006021075 - 2 Equation I11.4
Il faut maintenant reprendre 1’équation précédente sur le libre parcours moyen :
A, ~0,41.,/0,2.(1486,56 —856) Equation I11.5
A, =4,5(Nombre de monocouches) Equation I11.6
En reprenant 1’équation définie par M.P. Seah et W.A. Dench :
A=0,2x45 Equation 111.7
A[Ni(OH),]=0,9nm Equation 111.8

Nous avons maintenant toutes les informations voulues pour nous permettre d’avoir acces a
1’épaisseur de la couche de [Ni(OH),].

INi"pur"
—A[Ni(OH),].cos @ = d[Ni(OH),].In| —&ner Equation 111.9

[Ni(OH),]

I Ni"pur”
standard

En tracant -Anicony23.cos@ en fonction de In , on obtient une droite dont le

[Ni(OH), ]

coefficient directeur est égal a d oy, dont la détermination est immédiate.

75



~
(%)
J

~
o
1

-
w
1

] ¥=0,9877x +2,5644
1,4 R*=0,8606

0.8

o
@
1

Rappont des intensités | standardd oxyde

T T T 1
-1.0 -0.8 -08 04
-Lambda*cos(Téta)

Figure I11. 20 Détermination de [’épaisseur de Ni(OH), par 'utilisation de la formule de Seah
et Dench

L’épaisseur de la couche d’hydroxyde de nickel qui recouvre le nickel métallique, est
d’environ 1 nm. Il faut maintenant déterminer si cette fine couche d’hydroxyde de nickel s’est
construite dans la cellule ou si elle a été créée a I’air ambiant. Pour répondre a cette question,
le diagramme de Pourbaix du nickel est étudié.
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Figure I11. 21 Diagramme de Pourbaix du nickel

La solution d’hydroxyde de sodium utilisée a un pH de 15. L’hydroxyde de nickel est stable
pour des pH compris entre 9 et 12 soit dans une gamme de potentiels compris entre -0,6 et 0,4
V et le potentiel libre de 1’alliage 304L est de -1,03 V/ECS dans ce milieu. De plus un exces
de reactif entraine la précipitation de I’hydroxyde de nickel, par conséquent cette couche ne se
crée pas dans le bain d’hydroxyde de sodium mais apres. Des analyses XPS menées a
température ambiante sur un échantillon poli miroir de nickel pur ont confirmé cette
interprétation thermodynamique.
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Les profils de concentration XPS ci-dessous [Figure Ill. 22 et Figure Ill. 23] affinent les
profils SDL.
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Figure 111. 22 Profil de concentration XPS des Figure I11. 23 Profil de concentration XPS des
elements Fe, Cr, Ni, O et C de [’échantillon 24F - elements Fe, Cr et Ni de [’échantillon 24F
Analyse des composés métalliques des éléments Analyse des composés métalliques des éléments
fer, chrome et nickel fer, chrome et nickel

La comparaison entre les profils XPS et SDL montre des différences au niveau :

- des pourcentages de nickel en surface : 95% par XPS et 99% par SDL,

- de la forme des profils : la courbe de nickel obtenue par XPS "s’étale" plus que celle
obtenue par SDL. Cette différence peut s’expliquer par le libre parcours moyen A des
¢lectrons issus de I’échantillon. Cette variable peut entrainer un élargissement du profil sur
une dizaine de nanometres (31). D’autres paramétres comme la rugosité de surface et le
mélange atomique, crées lors de 1’analyse, peuvent "fausser" le profil.

L’épaisseur de la couche de nickel obtenue par XPS et SDL est du méme ordre de grandeur
(45 nm par XPS et 50 nm par SDL) et ces ne sont pas considérées comme significativement
différentes au vu de la méthode de détermination de I’épaisseur.
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24 Elargissement du profil XPS par rapport au profil SDL, influence du libre
parcours moyen

Malgré certaines dissemblances entre les profils, la création d’une couche constituée de nickel
presque pur est certaine. D’autres échantillons sont étudiés afin d’obtenir des informations sur
la morphologie et la structure de la couche de nickel.

111.3.4. Etude de I’alliage 304L-8F (80°C, 20h)

L’échantillon a perdu 0,221 mg/cm? aprés 20h d’exposition en milieu NaOH a 50%.
Les analyses EDX et MEB permettent 1’obtention de microanalyses et de micrographies de la

surface.

111.3.4.1. Analyse EDX

Bien que la profondeur d’analyse de I’EDX soit d’environ 1 & 2 um selon le matériau,
I’objectif est de vérifier qualitativement 1’enrichissement en nickel.
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Eléments | Avantexpérience | Apres expérience
analysés Wt % Wt %
Ni 8.93 11.37
Fe 71.56 69.49
EHT= 200 kv Cr 19.52 19.14

Noise Reduction = Frame Avg

Figure I1l. 26 Analyses EDX de [’échantillon 8F
avant et apres immersion durant 20h dans
NaOH a 50%

Figure I11. 25 Observation MEB de [’échantillon
8F avant et aprés immersion durant 20h dans
NaOH a 50%

Cette microanalyse permet de confirmer qualitativement 1’enrichissement en nickel de la
surface de 1’échantillon. La couche de nickel est trés fine et des mesures DRX réalisées a

incidences rasantes vont permettre d’avoir acces a 1’épaisseur de celle-ci.

111.3.4.2. Analyse DRX

Le profil de I’échantillon 8F est présenté ci-dessous et mis en paralléle avec le profil

de I’échantillon étalon de Ni pur.
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Figure I11. 27 Comparaison entre les diffractogrammes de [’échantillon 8F et [’étalon de
nickel pur

Le diffractogramme de 1’alliage 8F présente deux types de pics: ceux issus de la phase
austénitique (phase y) et ceux issu du nickel métallique. Les pics de la phase y subissent un

étalement de leur profil a cause du recouvrement des pics issus du nickel.
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Le dosage du nickel et des phases de 1’alliage est réalisé par 1’étude de 1’évolution des phases
cubique faces centrées du Ni et de la phase y en fonction de 1’angle d’incidence :

Dosage
9 Phase y o— 0,06 0,125 0,15 0,5 1
phases
hkl I*y 20 20 Im Im Im
111 7652 | 43,45 407 236 715 712 1198
111
200 3247 | 50,57 74 82 233 231 300
200
220 1309 | 74,43 37 126 98 181
220
311 1194 | 90,35 56 138 99 191
311
222 321 95,68 25 27 41
222
1y 13726
= I Ni
G = Iyli*y
N = I Ni/i*Ni
G+N 0,15 0,1 0,22 0,06 0,09
w 0,06 0,13 0,15 0,50 1,00
80 -
70
60 -
%' 50
5
= 40
g
§ 30 1
(&]
s v9%g
© 201 V9%Ni
10 Puissance (v%6g)
Puissance (V%oNi)
0 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 1,2
Angle d'incidence [°]

Figure 111. 28 Dosage de phase en fonction de [’angle d’incidence, échantillon 304L-8F
(20h/80°C)

A incidence rasante, la quantité de nickel atteint 75% - au détriment de la phase y — confortant
ainsi la présence de nickel métallique sur la surface de 1’échantillon 8F.
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L’angle d’incidence est déplacé aux petits angles afin de déterminer 1’épaisseur de la couche
de nickel. Ce calcul suppose que seul le nickel est présent dans cette couche et que celle-ci est
uniforme sur toute la surface analysee.

Le coefficient d’absorption massique du nickel est de 0,0412 pm™ pour la radiation Cu(Ka).
La valeur de I’angle d’incidence a partir duquel on ne voit plus les pics correspondant a
I’alliage 304L correspond a ® = 0,1°.

Fosition [*2Theta]

00-004-0850; M I I [ [ [
00-006-0698, F e | I [ [
O0-033-0397, Cro18 Fed7 Mol I I [ | [

Figure 111. 29 Variation de I’angle d’incidence pour la détermination de [’angle limite a
partir duquel les pics de la phase y n’apparaissent plus, échantillon 8F (20h/80°C)

L’utilisation de la relation 11.10 et des valeurs de I’angle d’incidence (allant de 0,03° a 5°)
permet de déterminer 1’épaisseur de la couche de nickel.
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Figure I11. 30 Représentation graphique de la variation de la profondeur d’analyse en

fonction de [’angle d’incidence w a partir de [’équation I11.10
A o =0,1°, I’épaisseur de la couche de nickel vaut 47 nm.

Au vu des pertes de masse subies par les alliages de 304L aprés chaque expérience, et
en considérant I’enrichissement en nickel sur la surface des alliages, une épaisseur maximum
de nickel peut étre calculée a partir de la perte de matiere de chaque échantillon.

Ces pertes de masse vont d’abord étre converties en épaisseur dissoute puis en épaisseur
maximale de nickel susceptible de se trouver en surface. Ce calcul nécessite de connaitre la
valeur A (cm2) de la surface de chaque échantillon ainsi que les valeurs de perte de masse Am

9):

Eléments Fe Cr Ni
p (g/em’) 7,32 7.14 8,90
Composition % 72,5 18,2 9,3

Tableau Il1. 7 Récapitulatifs des données nécessaires a la conversion
de la perte de masse en épaisseur dissoute

La conversion s’effectue par I’application des formules suivantes et le tableau 111.8 résume
I’ensemble des calculs réalisés :

Equation I11.11
V0|ume(|:e):0’725—.Am Vo|ume(Cr):0’185—'Am Vo|ume(Ni):o’093—._Am
p(Fe) p(Cr) p(Ni)
Volume(Fe)+Volume(Cr) +Volume(Ni) = >"Volume(i) Equation 111.12
> "Volume(i)
Epaisseur _ dissoute = IT Equation 111.13
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Ce calcul suppose la dissolution totale des composants de 1’alliage et la redéposition complete
des atomes de nickel. L’épaisseur maximale de nickel vaut 9,3% de la valeur de 1’épaisseur
dissoute.

Nom de Temps Température Epaisseur Epaisseur
I’échantillon immersion °C Am (mg/cm?) dissoute (nm) | max Ni (nm)
5F 2h ambiante -0,034 46 43
6F 2h ambiante -0,029 39 3,6
TF 2h ambiante -0,031 42 3,9
8F-a 2h ambiante -0,020 27 2,5
8F-b 20h 80 °C -0,221 298 27,7
12F 1h 80 °C -0,015 21 1,9
13F 4h 80 °C -0,149 200 18,6
15F 65h 30min 80 °C -0,353 477 44,4
18F 4h 80 °C -0,166 224 20,8
19F 2h 80 °C -0,014 19 1,8
20F 1h 80 °C -0,012 16 15
21F 30 min 80 °C -0,004 6 0,6
22F 15 min 80 °C -0,003 4 0,4
23F 5 min 80 °C -0,001 15 0,1
24F 26h 80 °C -0,240 324 30,1
25F 4h 80 °C -0,158 214 19,9
26F 2h 80 °C -0,021 28 2,6
27F 1h 80 °C 0,014 19 1,8
28F 30 min 80 °C -0,006 7 0,7
29F 15 min 80 °C 0,010 13 1.2
14F 4h 100°C -0,283 382 355
30F 4h 100°C -0,254 343 31,9
32F 4h 140°C -3,963 5348 4974
33F 2h 140°C -2,953 3985 370,6
34F 15 min 140°C -0,217 293 27,2
39F 6h 80°C -0,195 263 245
40F 2h 100°C -0,142 192 17,9
41F 2h 80°C -0,037 50 4,7
42F 2h 100°C -0,215 215 20,0
43F 2h 130°C -0,251 338 314
44F 6h 100°C -0,576 778 72,4
45F 2h ambiante -0,023 31 2,9
46F 2h ambiante -0,028 37 3,4
47F 2h 80°C -0,018 24 2,2
48F 2h 100°C -0,218 294 27,3
54F 73h ambiante -0,023 31 2,9
55F 4h 80°C -0,160 215 20,0
56F 4h 80°C -0,151 203 18,9
57F 224h 80°C -0,405 545 50,7
58F 26h 80°C -0,259 404 37,6
66F 2h 80°C -0,020 27 2,5
67F 3h 80°C -0,096 129 12,0
68F 4h 80°C -0,147 199 18,5
69F 2h 80°C -0,032 43 4,0
70F 113h ambiante -0,011 15 14
71F 400h ambiante -0,209 282 26,2
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73F 6h 80°C -0,190 257 239
81F 30h 80°C -0,312 422 39,2
86F 13h 80°C -0,230 310 28,8
87F 4h 80°C -0,180 244 22,7
88F 2h30 80°C -0,014 19 1,8
89F 24h 80°C -0,279 377 35,0
90F 1752h T ambiante 0,018 24 2,2
91F 5h 80°C -0,183 246 22,9
92F 96h 80°C -0,376 508 47,2
96F 1h40 80°C -0,019 25 2,3
97F 100h 80°C -0,382 515 479
98F-a 24h 80°C -0,220 297 27,6
98F-b 216h 80°C -0,405 546 50,8
100F 5h 80°C -0,205 276 25,7
101F 240h 80°C -0,407 549 51,1
102F 24h 80°C -0,218 294 27,3

Tableau I11. 8 Conversions perte de masse — épaisseur dissoute — épaisseur maximale de

Epaisseur dissoute théorique [um]

nickel sur la surface

y =0,0916In(x) + 0,062
R2=0,9271

100 150

200

Temps [heure]

250

350

Figure II. 31 Graphique de [’épaisseur d’alliage dissout en fonction

du temps d’exposition a la solution de NaOH a 50% a 80°C

Les hypothéses posées pour permettre ces calculs ménent a 1’établissement d’une loi qui
semble logarithmique et qui pourrait expliquer la valeur ‘limite’ de 1’épaisseur de la couche
de nickel trouvée par SDL et XPS (~ 70 nm). Les épaisseurs experimentales de nickel sont

déterminees a partir des profils de concentration SDL, XPS ou par DRX.
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Figure I11. 32 Graphique comparant [’épaisseur estimée de Ni sur la surface de [’alliage aux
épaisseurs expérimentales en fonction de la durée de chaque essai

Les mesures d’épaisseur de couche concordent entre les techniques pour les essais d’environ
24h et paraissent complémentaires. Les résultats issus des méthodes de mesure ne s’accordent
pas avec les épaisseurs estimées a partir des valeurs de perte de masse. Il est envisageable que
les hypotheses qui ont permis ces estimations ne soient pas correctes.

Les épaisseurs dissoutes peuvent étre considérables, la question de I’état de surface se pose
C’est pourquoi des cartographies AFM sont réalisées.

111.3.5. Mesures AFM
L’alliage de référence 304L est poli (cf. procédure de polissage) puis cartographié a

I’aide d’un microscope a force atomique. L’état de surface de I’alliage de référence est ensuite
comparée a celui d’échantillons ayant subit des essais de corrosion.
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AreaRa 08431 nm
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Figure I11. 33 Cartographie de la surface de /’alliage de référence (20 x 20 um? et 50 x 50 um?)

L’échantillon référence de 304L a une rugosité moyenne arithmétique Ra de 2-3 nm apres
polissage (surface analysée de 50 x 50 pm?). L’état de surface est maintenant étudié en
fonction de la durée d’expérience sur 100 x 100 pm2.

= 00 um

0.00 ren

20154 ren
Area RMS: 31146 rem
Avg Height 185709 rm
Max Range: 244411 nm

Oum

100 pm

0 S0 pm

Cartographie d’un échantillon aprés 30 minutes dans
NaOH a 50%, 80°C

nm 00 pm

50 pm

20154 nm
Area RMS: 31146 nm
Avg Height 185709 nm
Max. Range: 24.4411 nm

0pm

100 pm

0 m 50 pm

Cartographie d’un échantillon apres 2 heures dans
NaOH a 50%, 80°C

23.88nm 100pm

0.00 nm

S0'um

‘Whole Image
AreaRa:
Area RMS:
Avg. Height: 14.7263 nm
Max. Range: 23.8757 nm

0.9186 nm
1.8563 nm
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Cartographie d'un échantillon aprés 1 heure dans
NaOH a 50%, 80°C

AreaRMS: 151050 nm
Avg. Height: 56.8863 nm
Max Range: 88.2500 nm

100 pm

Cartographie d 'un échantillon aprés 4 heures dans
NaOH a 50%, 80°C
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Whole Image
AreaRx 3102599 nm
Area RMS:  380.3901 nn
Avg Height 12254749 nm
Max Range: 2537 5500 nm

Cartographie d’'un échantillon apres 24 heures dans NaOH a 50%, 80°C

Figure 1ll. 34 Cartographies représentant les parameétres de la rugosité en fonction du temps d’immersion dans
la cellule électrochimique

Le tableau ci-dessous regroupe, en fonction du temps d’expérience, la rugosité pour chacun
des échantillons :

Temps expérience Ra
Référence 2,84 nm <
30 minutes 2,06 nm
1 heure 0,92 nm
2 heures 2,01 nm
4 heures 9,81 nm
24 heures 310,25 nm

Tableau 1. 9 Temps d’expérience vs rugosité

Bien que I’ensemble des échantillons n’ait pas été analysé a I’AFM, il apparait que les valeurs
de rugosité moyenne arithmétique pour des temps d’expérience courts (t < 1h) soient
inférieures a celle de référence. Au-dela d’une heure, ces valeurs augmentent.

111.4. Analyses complémentaires d’essais en corrosion libre

I11.4.1. Essais a 80°C

La fragilité de la cellule en PTFE, due a son fluage a température comprise autour de
100-120°C, a proscrit des durées d’expérience élevées. Cette réflexion a mené a la mise en

place d’essai de corrosion a 80°C sur une durée de 300h au maximum : trois échantillons
répondant & ces parametres sont étudiés.
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N° échantillon Température Temps immersion
89F 80°C 24h
98F 80°C 216h
101F 80°C 240h

Tableau I11. 10 Paramétres expérimentaux des échantillons étudiés

Aprés émersion de la solution les échantillons présentent un aspect inhomogene non présent
lors des essais précédents. Cette caractéristique va étre analysée afin d’en déterminée les
particularités et les disparités. L’ensemble des résultats issus de cette étude sur les
¢chantillons de 304L d’aspect hétérogéne aprés expérience, sera explicité une fois les
échantillons examinés.

111.4.1.1. Echantillon 304L-89F

L’alliage 304L-89F a subi une perte de masse de 0,279 mg/cmz2. L’aspect général de la
surface aprés avoir été rincée, incite a une observation au microscope électronique et a
1’¢laboration de cartographies AFM.

50 x 50 pm? 50 x 50 pm2 l
whole Image

AreaFa 0.9322 nm
Area AMS: 1337 nm
Avg. Height: 11.1568 nm
Max. Flange: 19.7663 nm

Whole Image

Area Ra 31.0423 nm
Area RMS: 40,9664 nm
Avg, Height: 1266203 nm
Max. Range: 2655049 nm

0.00 rim

(0.00 rm

Figure 111. 35 Observation MEB et analyse AFM des deux zones représentatives de la surface
de I’échantillon 304L-89F

Deux types de surface sont observables :
- lasurface claire de la photographie MEB est plutot rugueuse (Ra > 31 nm)
- la surface foncée a des valeurs de Ra similaires a celle d’un échantillon aprés
polissage.
Ces zones semblent réparties aléatoirement sur I’ensemble de la surface de 1’échantillon.
L’identification de la composition de surface est réalisée par microanalyse EDX.
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Figure 111. 36 Microanalyse EDX effectuée sur les deux zones précédemment observées sur
[’échantillon 89F

Les analyses EDX complétent les précédentes observations : 1’étendue avec un Ra élevé est
composée de 77% de nickel alors que 1’autre est constituée de 7% de nickel. L’épaisseur de la
couche enrichie en nickel est ensuite mesurée par DRX avant de rechercher la présence de

nickel sous ses formes oxydées.
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Figure 111. 37 Photographie MEB-FEG de la surface claire de [’échantillon 89F
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Figure I11. 38 Mesure sous incidence rasante (w = 0.2°) sur une plage angulaire large
pour identification des phases y et du Ni, échantillon 89F

L’analyse du diffractogramme réalisé a incidente rasante confirme 1’existence de nickel
métallique sur la surface. A @ = 0,11°, les pics de nickel sont les seuls présents, nous pouvons
ainsi calculer, d’apres 1I’équation de 1’absorption de A. Guinier [Réf. 111.4], I’épaisseur de la
couche de nickel comme étant de 51 nm.

Des observations a 1’échelle du nanomeétre sont menées sur les deux types de surface de
I’échantillon.
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Figure I11. 39 Observation a fort grandissement des deux surfaces de [ ’échantillon 89F (24h
dans NaOH a 50%, 80°C)

Une fois I’ensemble des analyses effectuées sur 1’échantillon, la couche composée de
cristallites est dissoute dans NH4,OH (ammoniac) puis la surface de I’alliage est observée.

- ¥ -y ’ R
Mag=100.00 KX 200 nm
SUPRA55VP 3105 H——

Porosités de surface
G =100 000
Figure I11. 40 Observation a fort grandissement de la surface sous les cristallites

Il semble que la couche sous les cristallites soit poreuse ou partiellement dissoute.
L’observation MEB fait apparaitre deux zones: 1’'une a un état de surface présentant de
nombreuses aspérités et [’autre a un aspect similaire a celui de 1’alliage apres polissage. Cette
discontinuité se retrouve au niveau des analyses EDX avec ’existence d’une zone fortement
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enrichie en nickel, et ce malgré la profondeur d’analyse de la méthode. L’analyse DRX de
cette zone permet d’obtenir 1’épaisseur (28 nm) sur laquelle il n’existe que du nickel.

111.4.4.2. Echantillon 304L-98F-b

Apres 216h d’immersion dans la solution d’hydroxyde de sodium a 50%, 1’alliage a
perdu 0,405 mg/cmz,

;i . e %
Zone 1l Zone 2

Agrandissement de [’échantillon pour microanalyses EDX : zone 1 et 2

Elément | Wit% Elément | Wit%
Ni 5,53 Ni 73,48
Fe 73,35 Fe 21,07
Cr 21,12 Cr 5,45

EDX zone 1 EDX zone 2

MEB zone 1 MEB zone 2
Figure 111. 41 Photographies MEB, analyses EDX et cartographies au profilometre de [’alliage
304L-98F-b

L’ensemble des analyses et observations présente deux zones principales :
- une surface composée de ~ 73% de Ni et recouverte de cristallites (zone 2),
- une surface appauvrie en nickel (zone 1).
L’interface entre deux régions est observée : la photographie MEB figure 111.42 montre

clairement les différences de niveau, de morphologie et de rugosité entre elles. A noter sous
les cristallites, la dissolution partielle de la surface.
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Figure I11. 42 Interface entre les deux zones observées au MEB-FEG

Un profil de concentration massique des éléments fer, chrome et nickel est realisé par

microanalyse X. L’intérét de ce profil réside dans sa localisation car chevauchant les deux
surfaces.
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Figure 1lI. 43 Profll de concentration massique des éléments Fe, Cr et Ni au niveau de
interface entre les deux zones précédemment définies sur [’échantillon 304L-98F-b

L’échantillon est ensuite étudié par spectroscopie XPS afin d’identifier précisément la nature
des éléments présents sur chacune des deux zones (claire et sombre). Tous les spectres ne sont
pas représentés mais leurs résultats sont exposés. Une comparaison entre les résultats XPS et

EDX pourra étre effectuée en prenant en compte 1’inversion des couleurs entre les deux
techniques d’analyse.
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Figure I1. 44 Spectre général de la surface claire de I’acier 98F-b — analyse des éléments
présents apres abrasion ionique

QA0E:

L’examen du spectre indique la présence de fer, de chrome, de nickel. L’identification de ces
éléments permet ensuite leur quantification. Les mémes analyses sont effectuées sur la zone
foncée de I’échantillon, les résultats de la quantification sont présentés dans les tableaux ci-
dessous :

Eléments %m. apreés abrasion Eléments %m. aprés abrasion
Fe 2p 72,92 Fe 2p 16,90
Ni 2p 5,32 Ni 2p 79,69
Cr2p 21,76 Cr2p 3,41

Tableau Ill. 11 Pourcentage des éléments Fe,
Cr et Ni sur la surface claire

Tableau Ill. 12 Pourcentage des éléments Fe,
Cr et Ni sur la surface sombre

L’abrasion ionique s’aveére nécessaire pour mettre en évidence les éléments métalliques situés
sous la couche de contamination (généralement constituée de carbone et d’oxygene) et
s’affranchir des premiéres couches atomiques. Le fer est 1’élément metallique majoritaire de
la surface claire et le nickel 1’élément majoritaire de la surface sombre. Les résultats des
analyses MEB-EDX et XPS concordent.

Le nettoyage de 1’échantillon par ultra-sons a provoqué le décollement d’une partie de la
surface qui s’est retrouvée dans le bécher. L’cau distillée contenant cette matic¢re est analysée
par ICP-AES. Les éléments recherchés sont le fer, le chrome et le nickel.

Eau de rincage

Cr (ppm)

Fe (ppm)

Ni (ppm)

98F-b

0,0921

0,4789

1,7910

Tableau 1. 13 Résultats de I’analyse ICP-AES de | 'eau de rincage

de l'alliage 304L 98F-b

Ces données sont réinterprétées et traduites en pourcentage et en pg/L.



Eau deringcage | Poids-%Cr | Poids-%Fe | Poids-%Ni

98F-b 3,90 20,27 75,83
Eau de rincage Cr ug/L Fe ug/L Ni pg/L
98F-b 18,422 95,78 358,206

Incertitudes */.2,763 */.19,156 /53,731
Tableau I11. 14 Interprétation des résultats obtenus par
ICP-AES de [’échantillon 98F-b

L’eau de ringage contient majoritairement du nickel. La surface dissoute est donc composee
principalement de nickel.

111.4.4.3. Echantillon 304L-101F

L’alliage 304L-101F est resté immergé dans le milieu caustique 240h. Durant
I’expérience il s’est dissout et a perdu 0,407 mg/cm.

Figure I11. 45 Photographie de [’échantillon 304L-101F
aprés 240h dans le milieu caustique

Des observations plus minutieuses de la surface sont effectuées au MEB-FEG puis des
microanalyses sont réalisées a ’EDX.

Mag 200K X 10 pm WD = 4.5 mm
SUPRA 55VP 3105 i

Figure I11. 46 Photographie MEB-FEG a faible grandissement
-aspect général de la surface
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Eléments | Pds-% Eléments | Pds-%
Fe 48,05 Fe 40,45
Cr 17,17 Cr 10,28
Ni 34,78 Ni 49,27

Figure I11. 47 Photographies et microanalyses EDX de la surface de [’alliage 304L-101F

La surface de I’alliage posséde de nombreuses fissures et apparait plissée. Une cartographie
des élements métalliques est réalisée, 1’objectif étant de localiser les composés métalliques sur
la surface.

Photographie MEB
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Fe K, CrK,
Figure 1. 48 Localisation des éléments métalliques sur la surface de [’alliage 304L-101F

Une concentration de pixels correspond a un agglomérat d’atomes d’'un méme élément. Les
atomes de nickel sont centralisés au niveau de la surface constituée de cristallites. Des
analyses DRX sont alors menées afin de déterminer I’épaisseur et la nature de cette zone
enrichie en nickel.

N ] Ni
Fe | Fe
304L —r— 304L

Figure 1. 49 Analyses DRX de [’échantillon 101F avec & gauche : un spectre général, et a
droite : agrandissement du spectre de gauche centré sur un pic de nickel

La structure y et le nickel métallique apparaissent sur le diffractogramme. Un autre
diagramme, centré sur le pic de nickel & ~ 44°, est réalisé, mettant en avant I’existence de
nickel cristallisé. L’épaisseur de cette couche est calculée a partir de spectres a incidence
rasante.
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Figure I11. 50 Diagrammes de diffraction a incidence rasante : calcul de l’épaisseur de la
couche de nickel de I’alliage 304L-101F

Le pic de la phase y disparait a ® = 0,2°, ce qui équivaut a une épaisseur de nickel de 94 nm.
L’¢évaluation de cette épaisseur a partir de la perte de masse donne 51 nm. L’épaisseur
mesurée par DRX est 1,8 fois plus importante que le résultat estimé.

111.4.4.4. Synthése des résultats

Ces trois spécimens ont une surface hétérogéne en termes de nature, de composition et
de topographie. D’une manicére générale la surface peut étre divisée en deux zones: la
premiere, enrichie en nickel et rugueuse, et la seconde, plus lisse, composée majoritairement
de fer et de chrome. L’existence de cette hétérogénéité de surface est en contradiction avec les
résultats du paragraphe 111.3, ce point sera approfondit ultérieurement.

111.5. Expériences potentiodynamiques

Cette approche expérimentale a pour objectif de caractériser le comportement
électrochimique du systeme acier inoxydable — solution d’hydroxyde de sodium au voisinage
de la zone frontiere de corrosion sous contrainte a pression atmosphérique. Le but est de
déterminer D’existence d’une transition dans la nature des processus électrochimiques
coincidant avec I’apparition de la CSC. La mise en évidence de relation entre la zone sensible
a la CSC et I’¢électrochimie de I’acier inoxydable passe par la détermination des courbes de
polarisation dont les parametres expérimentaux sont établis de maniére a traverser la zone de
CSC (surface hachurée).
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Figure I11. 51 Conditions de température et de concentration en NaOH permettant la
fissuration par corrosion sous contrainte de [’acier inoxydable 304L [Réf. 111, 5]

Malheureusement, le temps a manqué dans la réalisation des essais de corrosion sous
contrainte et dans la modification de I’expérience en vu de ces essais. Toutefois des mesures
électrochimiques potentiodynamiques ont été réalisées et reportées en annexe ou elles sont
expliquées et détaillées.

I111.6. Bilan

Les essais réalisés sur I’alliage 304L dans une solution concentrée d’hydroxyde de
sodium, ont permis de montrer que 1’alliage subit un phénomene de corrosion qui se manifeste
par sa dissolution.

Le croisement des techniques d’analyse permet de balayer un intervalle de résolution
allant du nanometre au micron. Les interprétations sont par conséquent délicates, néanmoins
certains résultats issus des analyses ont permis de tirer des conclusions quant aux
conséquences du processus de corrosion :

- la température et la durée d’essai influencent la composition et la morphologie de la
surface corrodée,
- les résultats d’analyse ont prouvé 1’existence d’une étendue enrichie en nickel
métallique presque pur sur la surface de 1’alliage,
- I’épaisseur de la couche de nickel formée dépend de la durée de I’essai,
- des atomes de nickel ont été¢ détectés dans 1’eau de ringage ainsi que dans la solution
caustique.
Le contact avec la solution caustique entraine I’apparition d’une couche nanométrique de
nickel métallique sur I’ensemble de la surface de 1’alliage.
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Les expériences complémentaires du paragraphe II1.4 ont montré 1’existence d’une surface
hétérogene. La surface en contact avec la solution d’hydroxyde de sodium subit une double
modification : une partie de la surface se compose de nickel métallique presque pur et le reste
de la surface voit sa teneur en nickel diminuée (< 9,3%Ni initial de 1’alliage). Les échantillons
8F-b (20h/80°C) et 89F (24h/80°C) montrent bien cette disparité malgré des valeurs de perte
de masse similaires. La différence d’état de surface, malgré un traitement expérimental
similaire, peut s’expliquer par la présence d’oxygene dans la solution pour I’échantillon 89F.
En effet la bouteille d’argon était vide a la fin de I’expérience, entrainant alors un bullage de
la solution insuffisant puis inexistant. Cette hypothese se confirme pour les expériences 98F et
101F. La présence d’oxygene, rendant la solution caustique plus agressive, accélére la
dissolution et peut expliquer 1’état de surface des échantillons 89F, 98F et 101F.

Les épaisseurs de la couche de nickel mesurées par DRX sont deux fois plus élevées que
I’épaisseur estimée de la couche de nickel déterminée a partir des pertes de masse. La
différence entre 1’épaisseur estimée de nickel sur la surface et 1’épaisseur mesurée
expérimentalement, indique que les hypothéses émises pour calculer cette épaisseur théorique
ne sont pas exactes. En effet le calcul des épaisseurs estimées de nickel suppose un
recouvrement complet de la surface par la couche de nickel. Cette observation permet de
rationnaliser les différences d’un facteur 2 entre les épaisseurs estimées (hypothése d’une
couche continue) et celles mesurées par différentes techniques.

Les points expérimentaux semblent suivre une loi logarithmique [Figure Il1. 522]. Cette loi
permettrait d’appréhender le ralentissement de la vitesse de dissolution de I’alliage aux temps
longs. A noter la concomitance des valeurs d’épaisseur pour 1I’échantillon 24F (26h/80°C)
quelque soit la technique utilisée.
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Figure 111. 532 Mesures expérimentales des eépaisseurs de la couche de nickel en fonction du

temps d’expérience

La figure 111.53 présente deux courbes, 1’une théorique et I’autre basée sur les résultats
expérimentaux. La premieére intitulée ‘épaisseur estimée de nickel redéposé’ suppose que tout
le nickel de I’alliage se retrouve sur la surface pour former une couche compacte, uniforme et
dense. Ces hypothéses ne semblent pas suffisantes étant donné le facteur deux entre les points
de la courbe théorique et expérimentale. De plus ce modele ne prend pas en compte la
quantité élevée de nickel trouvée dans la solution d’hydroxyde de sodium et dans I’eau de
rincage par ICP-AES. Les valeurs ICP-AES, en ppm, sont converties en épaisseur de nickel
susceptible d’avoir été sur la surface de 1’alliage (98F-b, 216h) et correspond & une vingtaine
de nanomeétres d’épaisseur. La prise en compte du nickel "dissout" accentuerai 1’écart entre les
deux courbes.

Les formes des courbes du carbone et de 1’oxygeéne du profil de concentration XPS relatif a
I’échantillon 24F (26h/80°C), figure I11.22, peuvent donner une indication quant a la structure
de la couche de nickel. La pénétration des profils du carbone et de I’oxygene a I’intérieur du
matériau amene a penser que la structure est microporeuse. Or cette porosité n’est pas prise en
compte dans la description du modele.
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Figure 111. 543 Corrélation entre la cinétique théorique et les mesures expérimentales

Les expériences ont prouvées I’existence d’une couche enrichie en élément noble de I’alliage
— le nickel — métallique, continue et d’épaisseur nanométrique. Il existe cependant une
différence entre les valeurs d’épaisseur de nickel mesurées expérimentalement et celles
calculées en émettant I’hypothese d’une couche de nickel dense.

Afin d’obtenir des informations sur le mécanisme en jeu lors de la création de la couche de
nickel, une expérience basée sur les mémes conditions expérimentales que précédemment est
menée, a ceci prés qu’un copeau de cuivre est inséré dans la solution d’hydroxyde de sodium.
Le cuivre etant absent de la solution et de ’alliage étudié, il est supposé que le cuivre aura le
méme comportement que le nickel car étant proche de celui-ci dans le tableau périodique des
éléments. L’échantillon (13F) reste 4 heures a 80°C dans la cellule électrochimique puis il est
analysé par SDL [Figure 111.54].
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Figure I11. 554 Profil brut de I’alliage 13F apres 4h en solution avec un copeau de cuivre

Le cuivre se retrouve sur la surface de ’alliage, il s’est donc dissout puis déposé. Le cuivre et
le nickel forment une couche sur la surface de I’alliage aprés 4 heures en solution. Cette
mixit¢ de la couche sur toute I’épaisseur de la zone déalliée suggere 1’existence d’un
mécanisme de réarrangement des atomes, confortant les conclusions apportées par Newman et
al. En 2004 Newman et al. ont démontré la dissolution sélective des atomes de fer et de
chrome d’un acier 316H dans une solution d’hydroxyde de sodium concentré, et mis en
¢évidence le réarrangement des atomes de nickel sur la surface de I’alliage créant une couche
déalliée poreuse de composition Ni/Fe = 1,3. Le profil XPS de la figure 111.22 conforte les
résultats obtenus par R.C. Newman quant a la structure poreuse de la couche déalliée.
Néanmoins les profils de concentration SDL et XPS montrent clairement 1’absence de fer au
sein de la couche déalliée.

Les travaux de R.C. Newman sont en contradiction avec ceux de G. Santarini qui a
démontré, d’une part la dissolution sélective des atomes de fer, de chrome et de nickel de
I’acier 304L dans une solution concentrée d’hydroxyde de sodium, et d’autre part la
redéposition des atomes de nickel sur la surface de I’alliage. La présence de nickel (analyses
ICP-AES) au sein de la solution d’hydroxyde de sodium utilisée durant nos essais tend a
favoriser un mécanisme de redéposition du nickel sur la surface de 1’alliage en accord avec les
travaux de G. Santarini.

La création d’une nouvelle surface au contact de la solution concentrée d’hydroxyde de
sodium, est caractéristique du phénoméne de déalliage. La formation de cette couche déalliée
permettrait a 1’alliage 304L de se prémunir contre la corrosion ou au moins de ralentir le
mécanisme de dissolution, d’ou un ralentissement au niveau de la perte de matiére aux temps
longs.
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Plusieurs mécanismes sont susceptibles d’étre responsables de la formation de la couche
déalliée :

- mécanisme de diffusion de surface : les atomes de nickel migrent sur la surface de
I’alliage en formant des ilots.

- mécanisme de dissolution sélective des atomes de fer et de chrome de 1’alliage avec
réarrangement des atomes de nickel restant en surface.

- mécanisme de dissolution de 1’alliage avec redéposition des atomes de nickel sur la
surface : L. Rabah [Réf. I11.6] a montré que ’agitation créée au sein de la cellule est
un phénomeéne favorisant le flux de matiére. De plus la conductivité élevée de la
solution d’hydroxyde de sodium est un facteur encourageant le transfert de charge et
de matiére. Les atomes de nickel issus de la solution se déposeraient donc en formant
des ilots sur la surface de 1’alliage.

L’ approche basée sur le mécanisme de diffusion de surface n’est pas envisageable au vu de la
température appliquée a la solution (80°C) qui ne peut pas permettre a ce processus de
s’effectuer.

Le "modeéle de Newman" (dissolution du fer et du chrome avec réarrangement du nickel)
explique la porosité de la couche déalliée et le modele de "Santarini" (dissolution compléte de
I’alliage et déposition des atomes nobles de nickel sur la surface) permet d’interpréter la
présence de nickel dans la solution. La coexistence de ces deux mécanismes permet
d’expliquer la formation d’une couche poreuse de nickel métallique presque pur et
d’épaisseur nanométrique.
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Chapitre 4

Résultats et Interprétation des essais réalisés sur
P’alliage austénoferritigue 2202 en milieu
caustigue a potentiel libre
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Introduction

Ce chapitre a pour but de déterminer 1’existence du mécanisme de dissolution sélective
sur un alliage austéno-ferritique (22,5%Cr - 3,2%Ni) en milieu extrémement agressif
d’hydroxyde de sodium a 19M.

Pour cela il convient d’abord de prouver I’existence du phénoméne de dissolution de
I’alliage dans cet environnement par des mesures de perte de masse. La surface est ensuite
observée au MEB, puis des informations sont apportées sur la composition chimique de la
surface de ’alliage, en particulier sur les teneurs en nickel. Des analyses complémentaires sur
la morphologie de la surface sont aussi réalisées.

L’évolution de la composition de surface de I’alliage est ensuite présentée en fonction
du temps d’expérience, permettant parallélement des mesures d’épaisseur de nickel
métallique.

Enfin ce chapitre se termine sur des estimations de la cinétique de dissolution de
I’alliage basées sur des vitesses de dissolution différentes entre les deux phases aprés rappel
des résultats obtenus durant 1’étude.

IV.1. Matériau : acier duplex 2202

L’acier duplex 2202 est 1’équivalent austénoferritique de D’acier inoxydable
austénitique 304. Les principales différences résident dans leur composition, leur résistance a
la corrosion ainsi que leur prix. L’acier 304L possede environ 9% de nickel alors que son
équivalent 2202 n’en posséde que 3% voire moins. L’acier duplex 2202 est moins cher, plus
aisé a fabriquer et plus résistant a la corrosion sous contrainte dans les milieux agressifs que
son homologue austénitique. Ci-dessous sont comparées quelques propriétés physiques et
mécaniques des deux alliages.

Propriété 2202 304
Résistance & la traction MPa 648 483
Limite d’élasticité MPa 448 172
% Elongation 30 40
Dureté MPa 2844 2109
Couts /ratio 304 = 1 0,73 1
Tableau 1V. 1 Comparaison entre les propriétés mécaniques et physiques des alliages 304 et
2202

109




IV.1.1. Composition chimique

Les échantillons étudiés ont une composition chimique spécifique qui a été mise en
évidence par spectroscopie d’émission a étincelles JY50 dont les résultats sont présentes
Tableau IV. 2.

Elément dosé % C Si Mn Cr Mo \V Ni S (0] N

2202 0,023 | 0,45 1,30 | 22,55 | 0,31 0,07 3,21 | 0,001 | 0,004 | 0,22

(Le reste correspond a la teneur en Fe)
Tableau 1V. 2 Composition chimique de [’acier austénoferritique 2202 par spectroscopie
d’emission a étincelles

L’acier duplex 2202 a une teneur faible en carbone et généralement des teneurs en chrome
élevées (21 a 24%) et en nickel plus faibles (2 a 5%) que dans les aciers austénitiques
(18%Cr-10%Ni pour le 304). A noter aussi la proportion de molybdene (0,31%) que ces
aciers contiennent. Les teneurs en carbone/soufre et en oxygene/azote sont déterminées par
fusion oxydante et fusion réductrice a 1’aide des analyseurs Leco TC 436 pour 1’oxygéne et
I’azote et Leco CS 444 pour le carbone et le soufre.

IV.1.2. Origine des echantillons

Les échantillons sont originaires d’une coulée de métal industriel issue d’une usine de
production d’Industeel Arcelor.

IV.1.3. Usinage de ’alliage duplex

I1 est important de spécifier le sens d’usinage des futurs échantillons pour caractériser
les états de surface obtenus (rugosité, microstructure). Du fait de son origine, la
microstructure de I’alliage est composée de grains fortement déformés selon le sens du
laminage, ’orientant ainsi suivant les trois axes suivants.

Travers Long
Travers Court

Long

Figure IV. 1 Microstructure d’un acier duplex composé de 50%-austénite et 50%-ferrite
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- le sens long (L) suivant lequel la plaque a été laminée présente la plus grande taille de grain
et la face B est observee,

- le sens travers long (TL), parallele a la largeur de la plaque, présente des grains de
dimensions moyennes,

- le sens travers court (TC) est orienté suivant 1’épaisseur de la plaque et possede des grains de
petites tailles.

D’une maniere générale, la résistance a la corrosion sous contrainte d’un matériau est moins
bonne dans le sens travers court que dans le sens long [Réf. IV. 1]. Devant cette différence de
comportement pour un méme alliage, il sera précisé pour chaque échantillon son sens
d’usinage et/ou d’observation. De plus, il a été montré que 1’usinage avait un impact sur 1’état
de surface des échantillons.

IV.1.4. Structure métallographique des aciers duplex
Un polissage é¢électrolytique a ’hydroxyde de sodium a 40% est réalisé sur les trois

sens d’usinage d’un acier duplex afin d’en étudier la taille des grains. Les surfaces sont
ensuite observées au microscope optique.

YA
g;?

G=100, sens travers long

_— Tim.
=

(G=100, sens travers court

G:10, sens long

Figure IV. 2 Observation métallographique des phases aprés polissage €électrolytique
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L’observation par microscopie optique indique que la matrice ferritique de l'acier duplex
étudiée est continue sur 2 dimensions. L’examen de la phase austénitique ne met pas en
évidence sa continuité, par ailleurs de récents travaux ont démontres la non bi percolation des
aciers duplex du sens transversal au sens longitudinal [Réf. V. 2].

La taille des grains (selon le sens longitudinal d’usinage) varie entre 10/20 um par 40/100 pum
alors que la taille des grains est plus faible pour les autres sens d’usinage (de ’ordre de 50 x
50 uma).

IV.1.5. Préparation des échantillons

Le polissage des échantillons est mécanique (MECAPOLP320) ou parfois manuel (cas
de petits échantillons a utilisation spécifique). La procédure de polissage est la suivante :

= P80 jusqu’a disparition des traces d’usinage

= P240 pendant 10 minutes (nettoyage eau)

= P320 pendant 10 minutes (nettoyage eau)

=  P600 pendant 10 minutes (nettoyage eau)

= P1000 pendant 15 minutes (bien nettoyer les échantillons aux ultrasons et la
polisseuse)

= P2000 pendant 15 minutes (bien nettoyer les échantillons aux ultrasons et la
polisseuse)

= 3 um pendant 10 minutes,

= 1 um pendant 10 minutes,

L’étape finale consiste a passer les échantillons au Vibromet avec de la silice colloidale (pH
de 9) + de I’alumine micronisée. Le temps de passage au Vibromet est de 2h minimum. Un
pré-polissage peut parfois s’avérer nécessaire et est réalisé par 1’application d’une force de
25N par échantillon pendant un temps a ajuster selon le besoin.

1V.2. Essais réalisés

Le nom et les conditions expérimentales de chacun des essais sont résumés dans le
tableau ci-dessous : outre les conditions chimiques, sont aussi répertoriées les caractéristiques
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physiques de chaque échantillon. Les échantillons suivants ont subit des essais de corrosion
libre.

Nom de Temps ) Surface Usinage TL,
I'échantillon [NaOH] immerSion Type dessai Temperature °C cm? TC gu L
41-a 50% 24h E libre 80 11,3 TL
1l 50% 2h E libre 80 11,3 TL
21 50% 286h E libre 80 11,3 TL
51 50% 240h E libre 80 11,3 L
6l-c 50% 16h E libre 80 11,3 L
71 50% 96h E libre 80 11,3 L
8l 50% 24h E libre 80 11,3 L
9l 50% 28h E libre 80 11,3 L
101 50% 144h E libre 80 11,3 L
111 50% 500h E libre 80 2,54 L
121 50% 816h E libre 80 2,54 L

Tableau IV. 3 Récapitulatif des expériences réalisées sur les aciers duplex 2202

Les mesures électrochimiques permettent de suivre 1’évolution de la surface d’un alliage, ¢’est
pourquoi des essais a potentiel libre sont réalisés.

IV.3. Essais de corrosion libre

Les échantillons de I’alliage 2202 sont plongés successivement dans 1’environnement
caustique. Le dispositif expérimental est le méme que celui utilisé sur 1’alliage 304L. La
solution d’hydroxyde de sodium a 19M est régulierement changée et le méme protocole
expérimental est utilisé.

IV.3.1. Perte de masse

Apres chaque expérience, la perte de masse est reportée dans le tableau ci-dessous.

Nom de Temps Température Am (mg) Am (mg/em?) Incertitude
I’échantillon immersion h °C (mg)
1UTL 2 80 °C -0,06 -0,0053 5,6.10°
8IL 24 80 °C 0,11 -0,0097 5,5.10°
9IL 28 80 °C 0,12 -0,0106 5,6.10°
71L 96 80 °C -0,49 -0,0434 5,5.10°
10IL 144 80 °C -0,68 -0,0602 5,6.10°
5L 240 80 °C -1,28 -0,1133 5,5.10°
21 TL 286 80 °C 1,42 -0,1257 5,5.10°
111 500 80 °C -6,51 -2,5630 3,5.10°
12IL 816 80 °C -22,44 -8,8346 3,5.10°

Tableau IV. 4 Essais en corrosion libre, paramétres expérimentaux et contrdle du poids

La tendance générale est a la perte de masse, méme pour des temps d’expérience courts. La
perte de masse implique la dissolution de 1’alliage en contact avec la solution caustique.
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Figure IV. 4 Influence du temps d’immersion dans I’hydroxyde de sodium (a 50%, 80°C) sur la perte
de masse. Agrandissement pour des temps courts.

Le suivi de la perte de masse en fonction du temps d’expérience permet de définir deux
tendances :

- durant les huit premiers jours d’immersion dans I’hydroxyde de sodium, les
échantillons se dissolvent trés peu ~1,06.107 mg/cm? (taux de corrosion d’environ
4,6.10"° mm/an),

- la dissolution s’accélére au bout d’une dizaine de jours ~3,01 mg/cm? (taux de
corrosion de 2,6.10™ mm/an).

Cette soudaine accélération de la perte de masse (points rouge figure 1V.4) est a considérer
avec précaution puisque les conditions expérimentales pour ces essais ont changé : le bullage
de la solution d’hydroxyde de sodium n’a pas €té constant et s’est arrété, impliquant le
changement de la bouteille d’argon. La teneur en oxygeéne dissous de la solution est donc
modifiée entrainant une altération des phénomenes mis en jeu au sein de la solution.

IV.3.2. Mesures électrochimiques a potentiel libre

Les résultats électrochimiques de 1’échantillon 7IL sont présentés sur les Figure IV. 4
et Figure IV. 5.

114




Temps h
0,0E+00
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Potentiel V/IECS

-1,0E+00 =

-1,2E+00 -

Figure IV. 4 Enregistrement du potentiel en corrosion libre d’un échantillon de 2202 (7IL)
dans NaOH a 50%, 80°C

Le potentiel prend une valeur de -1,01 V/ECS */. 50 mV et ne varie que trés peu dans le
temps. Comme attendu, puisqu’en corrosion libre, la densité d’intensité est presque nulle,
quelques courants de fuites existent mais sont négligeables et certainement dus aux bruits
issus de I’instrumentation.

La densité d’intensité ainsi que le potentiel libre se stabilisent dans le temps. Le potentiel libre
de D’échantillon 2202-7IL est comparé a celui d’un échantillon de nickel pur, comme
précédemment lors de 1I’étude de 1’alliage 304L :

Temps h
0,0E+00 T T T T 1

0 20 40 60 80 100
-2,0E-01 ~

-4,0E-01 +
=—F libre 2202-7IL

-6,0E-01 ~ ——E libre Ni pur

Potentiel V/IECS

-8,0E-01 -

-1,0EHO0 —=mm—

-1,2E+00 -

Figure IV. 5 Comparaison des potentiels de corrosion libre de [’alliage duplex 2202 (7IL) et
du nickel pur dans NaOH a 50%, a 80°C

Les courbes de potentiel de I’alliage duplex 2202 et du nickel pur se superposent : E moyen (NI)
= -1,02 VIECS et E moyen (2202) = -1,01 V/ECS. Or le potentiel électrochimique permet
d’estimer la résistance a la corrosion d’un élément dans un environnement donné. Le nickel
étant un métal noble, résistant a la corrosion caustique, la similarité des potentiels du nickel et
de I’alliage tend a souligner la résistance a la corrosion de ce dernier.
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La connaissance de la perte de masse par unité de surface pour chaque échantillon permet de
calculer 1’épaisseur d’alliage dissout puis la quantité de nickel en surface aprés I’émission de
quelques hypotheses.

IV.3.3. Epaisseur théorique dissoute

L’alliage duplex est composé de 50% d’austénite et la prise en compte de I’étude sur
I’alliage austénitique, incite a penser que ’austénite de I’alliage duplex se comportera de la
méme fagon que I’alliage 304L. Une estimation de 1’épaisseur dissoute est réalisée a partir des
mesures de pertes de masse. Les hypothéses posées sont les mémes que pour 1’alliage 304L et
une évaluation de I’épaisseur maximale de nickel sur I’alliage est faite (en supposant que la
ferrite se comporte comme I’austénite). Les points ayant subit une modification de leurs
parametres expérimentaux ne sont pas représentés.

Epai Epai
Nom de Temps Palsseur p<_':1|sseur
B . . - Am (mg/cm?) dissoute maximale de
I’échantillon immersion h L. .
théorique nm Ni nm
1 TL 2 -0,005 7 0,2
8IL 24 -0,009 13 0,4
9IL 28 -0,010 15 0,5
7IL 96 -0,043 60 1,9
10IL 144 -0,060 82 2,6
5I1L 240 -0,113 155 4,9
21 TL 286 -0,126 172 55

Tableau IV. 5 Essais en corrosion libre a 80°C, conversion en épaisseur dissoute et
épaisseur maximale de nickel sur [’alliage duplex a partir des mesures de perte de masse
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Figure IV. 6 Epaisseur théorique dissoute déterminée a partir des pertes
de masse des alliages duplex en fonction du temps d’expérience
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Figure IV. 7 Epaisseur maximale de nickel pouvant étre sur la surface
des alliages en fonction du temps d’expérience

Les estimations d’épaisseur de nickel seront par la suite comparées aux épaisseurs
expérimentales de nickel trouvées par différentes méthodes de caractérisation.

1V.3.4. Mesures DRX

La figure ci-dessous montre le diagramme de diffraction des rayons X obtenu en
montage symétrique de 1’acier duplex non traité et poli selon les conditions énoncées
précédemment. Les positions 20 des pics de diffraction tirées du diagramme et celle de 1’acier
2202 de fiches ICDD-PDF (International Center of Diffraction Data — Powder Diffraction
File) sont données dans le Tableau IV. 6.

Intensité ua

A N RN R R LR AL LR LR RN L

40 50 &0 70 a0 a0 100
Position [*2Thets]

Figure IV. 8 Diagramme de diffraction des rayons X de [’acier duplex non traité
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0(hkl) y (111) v (200) v (220) v (311)
Expérimentale 20 (°) 43,48 50,69 74,31 90,03
ICDD-PDF 43,58 50,79 74,69 90,69

0 (hkl) o (110) o (200) o (211) a (220)
Expérimentale 20 (°) 44,42 64,88 82,10 98,55
ICDD-PDF 44,44 64,82 82,05 99,06

Tableau 1V. 6 Position 26 de la phase austénitique et ferritique de ’acier duplex 2202
référence

Les pics obtenus expérimentalement sont caractéristiques d’une structure biphasée cubique
centrée et cubiques faces centrées typique des aciers duplex. Le décalage angulaire des pics
des deux phases révele la dilatation des parameétres de mailles au sein de la structure
(dilatation < a 1%). Un dosage de phase est effectué :

Austénite
hkl i*y 20 Im
111 7722,27 43,48 6347,1
200 3262,06 50,69 3781,4
220 1321,83 74,31 1620,6
311 1221,34 90,03 1662,7
Ferrite
hkl i*a 20 Im
110 10759,23 44,42 6953,8
200 1227,78 64,88 3890,4
211 1863,21 82,10 1945,6

Tableau IV. 7 Intensités relatives aux phases austénitiques
et ferritique de [’acier duplex 2202 référence

To /i*a 0,92
Iy/i*y 0,99
la /i*a + Iy/i*gy 1,91
V% vy 51,78
V% a 48,22

Tableau IV. 8 Dosage des phases austénitique et
ferritique de [’acier duplex 2202 référence

L’acier duplex 2202 de référence contient 48,2% de phase ferritique et 51,8% de phase
austénitique.

Les figures suivantes correspondent aux diffractogrammes de 1’acier duplex n°2ITL. Les
phases austénitique et ferritique sont mises en évidence.
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Figure IV. 9 Diagramme de diffraction des rayons X de [’acier duplex 2202-21TL resté
immergé 286h dans NaOH a 50%, 80°C

Des mesures a incidence rasante sont effectuées en variant la plage de mesure 26 et le temps
de comptage, 1’objectif étant de suivre 1’évolution de chaque phase en profondeur.
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Figure IV. 10 Diagramme de diffraction des rayons X de [’acier duplex 2202-2ITL resté
immergé 286h dans NaOH a 50%, 80°C, incidence rasante

Les pics issus de la phase austénitique disparaissent progressivement au profit de ceux de la
phase ferritique. A partir de ® = 0,25°, et malgré un bruit de fond important, le pic y a 26 =
50,5° tend a se confondre avec le bruit de fond du diffractogramme. La phase ferritique est
donc en surface.
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Sachant que 1’absorption des rayons X suit une loi exponentielle et que I’atténuation de
I’intensité est donnée par la relation 11.10, la différence de hauteur entre les phases
austénitique et ferritique peut étre calculée en utilisant la valeur de I’absorption massique de
la ferrite pur.

L’abaissement de I’angle ® entraine une diminution de la profondeur d’analyse. Ainsi lorsque
les diffractogrammes, pour divers angles @, montrent les pics issus de la phase ferritique en
I’absence des pics de la phase austénitique, il peut étre conclu que seule la ferrite "se retrouve
sur la surface de I’alliage". Le calcul des différences de niveau entre les deux phases reste
cependant une estimation puisque le bruit de fond affecte la détermination de 1’angle ® pour
lequel les pics de I’austénite disparaissent.

Le diagramme de diffraction de 1’échantillon 2ITL (286h/80°C) montre qu’a une incidence de
0,25°, les pics de la phase austénitique disparaissent. Cet angle correspond a une différence de
niveau de [21 nm */. 5 nm].

Des analyses DRX sont également effectuées sur chacune des deux phases de 1’alliage duplex.
La mise en place de 1’échantillon est délicate et la mesure difficile puisqu’il faut se placer
exactement sur une des phases et éviter un possible chevauchement. L’objectif de cette étude
est de déterminer la présence ou I’absence de nickel métallique sur les deux phases.

La phase austénitique est d’abord analysée, ici la difficulté réside dans le relief crée par la
dissolution de cette phase. Un ajustement des parameétres est alors effectué d’ou 1I’important
bruit de fond sur le diffractogramme.

=T
[T T

Figure IV. 112 Diagramme de diffraction des rayons X a incidence rasante de la phase
austénitique de I’acier duplex 2202-21TL
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Malgre la complexité de la mesure entrainant un léger décalage des pics, le diagramme de
diffraction met bien en évidence les pics liés au nickel. Le nickel métallique recouvre la phase
austénitique mais une mesure d’épaisseur n’est pas possible en raison de la différence de

niveau entre les deux phases de ’alliage.

La phase ferritique est étudiée sur deux zones ayant une structure différente.
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Diagramme de diffraction réalisé a incidence rasante sur la zone 2
Figure IV. 123 Diagramme de diffraction des rayons X a incidence rasante de la phase
ferritique de I’acier duplex 2202-21TL
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L’analyse de la ferrite de 1’alliage par diffraction des rayons X met en évidence deux types de
zones : I’absence de pic du au nickel métallique sur la zone 1 permet de conclure que celle-ci
n’est constituée que de ferrite pur. Le diagramme de diffraction effectué sur la seconde zone
souligne la présence de nickel métallique en faible proportion.

L’ensemble des analyses DRX permet de conclure que la phase austénitique de 1’alliage
duplex est recouverte de nickel métallique et que la ferrite se décompose en deux parties dont

I’une comprend du nickel métallique alors que I’autre en est exempt.

L’utilisation du microscope électronique a balayage semble requise afin d’observer les
modifications engendrées par la mise en solution.

IV.3.5. Observations microscopiques

Les objectifs sont la mise en évidence du relief sur la surface de 1’échantillon 5IL,
I’identification des phases et 1’établissement de mesure semi-quantitative de concentration.

Elément % Wit
Cr 25,10
Fe 73,01
Ni 1,89

3 i - < EICC
BM Mag= 1000KX  wpe somm SOWA=SEZ  Dete:16Jun2010

EHT= 200k Time 14:30:14

Figure IV. 134 Photographie MEB et microanalyse globale de [’échantillon duplex 5IL

Cette photographie souligne la présence des deux phases et dévoile leur interface. Ces
analyses confirment les résultats précédemment obtenus par DRX quant a I’existence d’une
différence de hauteur entre les phases de 1’alliage duplex. L’analyse dispersive en énergie
(EDX) est utilisée pour I’identification de chacune des phases.
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Analyse zone 1 (ferrite):

Fe Fe

Analyse zone 2 (austenite):

Figure IV. 145 Microanalyses sur les phases austénitique et ferritique de l’acier duplex 5IL
aprés 240h dans NaOH a 50%, 80°C

D’apres cette analyse il s’aveére que la zone 2 constitue la phase austénitique et la zone 1, la
phase ferritique. Le couplage des études EDX et MEB conclue a un enrichissement localisé en
nickel au niveau de la phase y et a la dissolution préférentielle de cette méme phase par
rapport a la ferrite. Par ailleurs il apparait que la phase ferritique est continue sur les 2

dimensions observées.

Une observation plus approfondie de la surface des alliages est menée sur des échantillons

Elément % Wt
Cr 23,83
Fe 74,53
Ni 1,64

Elément % Wit
Cr 22,52
Fe 74,72
Ni 2,76

étudiés restés immergés un certain temps dans la solution caustique.

Figure IV. 156 Identification des phases austénitique et ferritique

de I’acier duplex 5IL (240h, a NaOH a 50%, 80°C)




Les phases sont identifiees — la phase ferritique enclave la phase austénitigue — une
description détaillée de chaque phase est réalisée et I’interface examinée. Malgré les
incertitudes liées a ses conditions expérimentales, 1’échantillon 11IL est observé au
microscope électronique. Le choix de ’utilisation de cet échantillon repose sur le critére de la
durée d’expérience, 500h, qui permet de bien mettre en évidence I’impact de la solution sur
les phases de ’alliage.
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Figure IV. 167 Observations micro- et nano- scopiques de [’échantillon 11IL (500h dans
NaOH a 50%, 80°C)
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Des microanalyses EDX sont effectuées sur les deux phases de 1’alliage 111L. Cet examen est
semi-quantitatif.

Phase Austénite Ferrite
Elément Wit% Wi%
Cr 26,67 27,55
Fe 71,53 69,90
Ni 1,80 1,08

Tableau 1V. 9 Microanalyse des phases d 'un alliage duplex 2202 11IL
apres 500h d’immersion dans NaOH a 50%, 80°C

Malgré une profondeur d’analyse élevée (um) par rapport a 1’échelle d’étude (nm), nous
retrouvons une teneur en nickel plus élevée au niveau de la phase austénitique.

Un profil de concentration EDX est effectué au niveau des deux phases de ’alliage.
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0 20 40 &0

Longueur analysée [pm]

Figure IV. 18 Profils des éléments fer, chrome et nickel sur la surface de alliage duplex 2202
immergé dans le milieu caustique a 50% a 80°C

Les microanalyses EDX renseignent qualitativement sur la composition de surface de 1’alliage
apres contact prolongé avec la solution. Le nickel atteint jusqu’a 70% au niveau de I’austénite
alors qu’initialement sa teneur est de < 3% : I’alliage semble s’enrichir en nickel sur
I’ensemble de la surface mais en des proportions différentes selon la phase observee.
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Les analyses EDX montrent que le pourcentage massique de nickel est différent pour chacune
des phases. La dissolution préférentielle de 1’austénite est associée a un enrichissement en
nickel plus éleve que celui de la ferrite.

A une différence de composition s’ajoute une différence de structure entre les deux phases de
I’alliage 2202. Les examens microscopiques précédemment effectués indiquent que
I’austénite est enclavée dans la ferrite et que 1’interface entre les phases se dissout dans le
milieu caustique entrainant la désolidarisation des phases. A cela s’ajoute la dissolution
préférentielle de 1’austénite de I’alliage duplex. Les observations au MEB-FEG ont montrées
que P’austénite est composée de porosités alors que la ferrite a une structure plus dense. La
faible dissolution de la phase ferritique s’observe également par la mise en évidence de
rayures de polissage révélées par I’hydroxyde de sodium.

IV.3.6. Analyse DRX des produits de corrosion formés

Des mesures a incidence rasante réalisées sur des échantillons duplex peuvent
permettre la caractérisation de possibles produits de corrosion susceptibles de s’étre formés
sur la surface de 1’alliage.

Les résultats fournis par le logiciel sont a considérer avec précaution a cause du bruit
de fond des diagrammes de diffraction du & la fluorescence du fer. Certains oxydes
métalliques sont insolubles dans 1’hydroxyde de sodium, ils resteraient donc sur la surface de
I’alliage procurant ainsi une certaine protection a 1’alliage et ralentissant sa dissolution dans la
solution. Les analyses DRX ne mettent pas en évidence la présence de produits de corrosion
sur la surface de I’alliage duplex de maniére explicite. Cela signifie que les produits de
corrosion peuvent étre soit en quantité trop négligeable pour étre distinctement déterminée
soit enlever lors de I’étape de nettoyage de la surface de 1’échantillon.

1V.4. Bilan

Les essais d’immersion ont montrés une tendance des échantillons duplex a la
dissolution lors d’expériences a immersions prolongées. Les deux phases de I’alliage ne
réagissent pas de maniére identique a la mise en solution: la ferrite a un double
comportement puisqu’une partie tend a s’appauvrir en nickel tout en gardant une structure
dense (avec quelques rayures de polissage que met en évidence 1’hydroxyde de sodium, méme
apreés 800h d’essai), alors que le reste de la ferrite semble posséder du nickel métallique mais
en faible quantité sur sa surface. L’austénite présente une structure nanoporeuse constituée de
nickel métallique dont la concentration peut atteindre jusqu’a 70%.

Les phases sont discontinues entre elles et les observations au microscope indiquent des
irregularités de surface entre les deux phases. Cette différence de hauteur entre les deux
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phases traduit des vitesses de dissolution différentes ou la phase austénitique est
préférentiellement dissoute.

Une comparaison entre I’alliage 304L et 1’austénite de 1’alliage 2202 montre, dans les deux
cas, une structure poreuse enrichie en nickel. Il semble que le mécanisme de dissolution soit
identique pour I’austénite des alliages. Dans la mesure ou une quantité de nickel équivalente a
quelques nanometres d’épaisseur a été mesurée lors de I’analyse de la solution d’hydroxyde
de sodium par ICP-AES (61,4 um/L de Ni), le mécanisme de dissolution doit prendre en
compte la dissolution des atomes de nickel de I’alliage en plus de celles des atomes de fer et
de chrome.

L’appauvrissement de la ferrite de 1’alliage 2202 en nickel (< 1%) et I’enrichissement de
I’austénite en nickel peuvent faire penser a un mécanisme de diffusion de surface des atomes
de nickel. Cependant la température de la solution n’encourage pas ce mécanisme malgré une
agitation énergique de la solution.

Il existerait donc des mécanismes compétitifs de dissolution de I’alliage 2202 :

- un mécanisme de déalliage ‘classique’ de I’austénite avec formation d’un squelette
poreux et enrichissement de la surface en nickel. Plusieurs mécanismes de déalliage
sont en concurrence :

o dissolution puis redéposition des atomes de nickel de [’austénite avec
dissolution simultanée des atomes de fer et de chrome,

o dissolution des atomes de fer et de chrome avec réarrangement des atomes de
nickel en surface (modele de Newman),

- un mécanisme de dissolution préférentielle de I’austénite par rapport a la ferrite.

Tant que ’alliage se trouve dans un état passif, il est protégé par le chrome. Des que 1’alliage
se trouve dans un état actif (cas des solutions alcalines concentrées), le phénomeéne de
dissolution sélective (de composé et de phase) peut se produire.

A partir des mesures de pertes de masse, ont été estimées les épaisseurs de nickel théoriques
censées se trouver sur la surface des alliages en considérant la présence sur la surface de tous

les atomes de nickel issus de 1’alliage 2202 et ce, quelque soit le mécanisme envisagé.

Ces estimations sont confrontées aux valeurs d’épaisseur de nickel mesurées par DRX et
présentées ci-apres.
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Figure IV. 20 Perte de masse des échantillons d’acier inoxydable austénoferritique 2202
apres exposition dans une solution d’hydroxyde de sodium a 19M a 80°C
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Figure IV. 171 Estimation de I’épaisseur perdue sur [’alliage duplex déterminée:
1) a partir de [’épaisseur dissoute 2) a partir des analyses DRX
Simulation de [’épaisseur perdue a partir d’hypotheses sur la vitesse de dissolution

La perte de masse semble évoluer de maniere linéaire. Les points verts correspondent aux
épaisseurs dissoutes d’alliage, calculées a partir des pertes de masse, si on considére que les
deux phases de I’alliage se dissolvent de maniére identique. Les points bleus correspondent
aux epaisseurs dissoutes d’alliage, calculées a partir des pertes de masse, si seule la phase
austénitique se dissout. Les points marron sont les valeurs de différences de niveau entre les
deux phases de I’alliage déterminées par DRX. Pour des temps courts (~ 24h), les points
prennent des valeurs semblables, les hypothéses émises sont alors recevables. Néanmoins
pour des temps d’immersion longs, les hypothéses ne semblent plus valables. En effet les

128



valeurs trouvées par la DRX tendent a souligner un ralentissement de la dissolution des
phases de I’alliage.

10 4
A Epestimée Niredéposée siy et a se dissolvent

Epaisseur theorique de nickel [nm]
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Figure IV. 182 Estimation de I’épaisseur de nickel susceptible de se trouver sur la surface de
I’alliage duplex déterminée a partir des valeurs de perte de masse

Les points verts correspondent aux épaisseurs de nickel calculées a partir des pertes de masse
des alliages 2202. Ces calculs supposent que les deux phases de I’alliage se dissolvent de
maniere identique, que tout le nickel contenu dans cette perte de masse se retrouve sur la
surface de 1’alliage et qu’aucun atome de nickel ne se retrouve en solution. Cette courbe
permet donc d’avoir une borne supérieure quant aux ¢épaisseurs maximales de nickel
susceptibles de se trouver sur la surface de I’alliage. Ces épaisseurs sont sensiblement
inférieures a celles de ’alliage 304L.

Au vu des essais et des caractérisations effectuées, il y a un enrichissement en nickel sur la
phase austénitique et sur une partie —-moindre- de la phase ferritique de I’alliage biphasé au
détriment du reste de la phase ferritique qui tend a s’appauvrir en nickel. En effet les analyses
DRX effectuées sur une zone spécifique de la ferrite sont appauvries en nickel. A noter que
les zones appauvries en nickel sont majoritaires au sein de la ferrite.

Les observations optiques et microscopiques montrent une différence de hauteur entre les
deux phases, ce qui implique une vitesse de dissolution entre les phases différente. La
structure de la phase ferritique observée au MEB présente une structure dense qui suggére sa
quasi non-dissolution. On peut penser a un processus de protection de la phase ferritique par
la dissolution de la phase austénitique. La teneur élevee en chrome de la phase ferritique
permet aussi d’expliquer sa résistance a la solution caustique.
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La dissolution préferentielle de la phase austénitique n’est pas le seul processus en jeu
puisque 1’austénite et une partie de la ferrite se recouvre de nickel.

Dans le cas des aciers duplex, les deux phases, austénitique et ferritique, ont des
comportements différents, et en particulier des épaisseurs de couche de passivation différentes
[Réf. 1V.3]. Dans des milieux trés agressifs, il peut également se produire une dissolution
préférentielle de I'une des phases, mais cette corrosion sélective est rarement observée.
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Chapitre 5

Conclusions et Perspectives
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Au cours de ce travail de thése, la corrosion en milieu caustique concentré a été
étudiée sur deux alliages classiques : 304L (17.2%Cr-9.3%Ni) et 2202 (22%Cr-2%Ni). Ces
deux alliages ont permis d’étudier le phénomeéne de déalliage et d’en appréhender le
mécanisme. La raison ultime de cette étude est de comprendre un des mécanismes permettant
I’amorcage de la CSC dans ce milieu.

Un des objectifs de cette étude était d'approfondir I'effet de la composition des phases des
alliages, de la microstructure et des paramétres environnementaux de la corrosion caustique
sur des aciers inoxydables.

Les mesures de perte de masse dévoilent 1’existence d’une diminution de la vitesse de
dissolution pour I’alliage austénitique 304L : la perte de masse subie par 1’alliage tend a
diminuer dans le temps exprimant alors une perte de sensibilité & la corrosion et donc une
vitesse de dissolution réduite. A noter que la perte de matiere parait suivre une loi
logarithmique. A potentiel libre dans la solution d’hydroxyde de sodium a 50% et a 80°C,
I’alliage 304L (9,3%-Ni) se recouvre d’une couche nanoporeuse constituée de nickel
métallique.

L’alliage duplex 2202 subit aussi des dommages dus au contact avec la solution d’hydroxyde
de sodium, les pertes de masse des échantillons traduisent la dissolution de 1’alliage. Cette
perte de matiére est progressive et réguliére traduisant une dissolution faible et constante,
néanmoins la vitesse de dissolution de I’austénite est supérieure a celle de la ferrite.
Concernant les effets de ’hydroxyde de sodium sur la surface de ’alliage 2202, il apparait
deux comportements distincts selon la phase envisagée. L’austénite tend simultanément a se
dissoudre et a se recouvrir d’une fine couche de nickel métallique. La ferrite s’appauvrit en
nickel en créant des zones ou le nickel est absent. La phase austénitique présente une structure
irréguliére nanoporeuse alors que la phase ferritique apparait plus dense.

La comparaison des cinétiques de dissolution des deux alliages [Fig. V. 1] montre clairement
que, pour des durées d’expérience similaires et inférieures a 300h, I’alliage 304L se dissout
plus rapidement que I’alliage 2202. Cette différence de cinétique entre les deux alliages peut
aussi s’expliquer par leur différence de potentiel. Cette diversité entre les valeurs de perte de
masse entre les deux alliages semble principalement due a la présence de la phase ferritique
au sein de I’alliage 2202.
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Fig. V. 1 Comparaison des pertes de masse des alliages austénitique 304L et
austénoferritique 2202 apres exposition a NaOH a 50% a 80°C

Les tests de corrosion en laboratoire sur les alliages 2202 (22,5%-Cr) et 304L (18,2%-Cr) ont
montrés qu’une teneur en chrome élevée augmentait la résistance de 1’alliage au milicu
caustique. Les essais effectués sur I’alliage austénitique ont permis d’étudier le comportement
de lausténite de 1’alliage austéno-ferritique. Les observations métallographiques et
microscopiques ont mis en évidence une différence de comportement entre les deux phases de
I’alliage duplex. Cette dissemblance est aussi soulignée par les études profilométriques qui
révélent une plus grande sensibilité de la phase austénitique a I’hydroxyde de sodium.

Des techniques de caractérisation de surface ont montré 1’existence d’une couche
nanométrique constituée de nickel métallique sur la surface de 1’alliage 304L et sur la phase
austénitique de 1’alliage 2202 en contact avec la solution d’hydroxyde de sodium. La
formation et I’épaisseur de cette couche sont directement reliées a la durée des essais. Cette
couche nouvellement formée est constituée de nickel métallique. Les photographies issues de
la microscopie a balayage montrent des résultats similaires pour 1’alliage austénitique 304L et
I’austénite de 1’alliage 2202, a savoir que la surface parait avoir une structure nanoporeuse. Ce
squelette poreux, déja observé par Deakin et Pickering [Réf. V.1 et V.2] pourrait permettre la
dissolution de I’alliage en profondeur. La ferrite de 1’alliage 2202 a une structure dense et est
appauvrie ou exempt en nickel. La teneur élevée en chrome confére a la ferrite de ’alliage
une bonne résistance a la corrosion par une repassivation rapide en cas de rupture du film
passif d’oxyde de chrome.

Il a été determiné que le film créé lors des essais de corrosion sur 1’alliage austénitique 304L
et la phase austénitique de 1’alliage 2202 est composé de nickel métallique quasiment pur.
L’épaisseur et les propriétés du film ainsi que son comportement dans cet environnement
joueront un rdle majeur puisqu’ils détermineront la sensibilité de 1’alliage a la corrosion
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caustique. Il est essentiel de comprendre le mécanisme amenant a la formation de la couche
déalliée constituée de nickel.

Le phénomene de déalliage parait soumis a la compétition entre plusieurs mécanismes au vu
des résultats expérimentaux. Les trois principaux mécanismes envisages sont les suivants :

- dissolution de I’ensemble de 1’alliage suivie de la redéposition des atomes de nickel sur la
surface de 1’alliage,

- dissolution des atomes de chrome et de fer de I’alliage en simultanée avec un réarrangement
des atomes de nickel de la surface,

- diffusion de surface des atomes de nickel, en particulier de la ferrite vers I’austénite.

Chacun de ces trois mécanismes peut expliquer les résultats expérimentaux obtenus.
Néanmoins étant donné la température de travail, le mécanisme de diffusion de surface est
écarté ne pouvant étre le processus dominant a 80°C. La présence d’atomes de nickel dans la
solution d’hydroxyde de sodium favorise un mécanisme de dissolution et redéposition des
atomes de nickel sur la surface de 1’austénite. L’augmentation de 1’épaisseur de la couche de
nickel avec le temps implique la dissolution sélective des atomes de fer et de chrome de
I’alliage et favorise I’existence d’un mécanisme de réarrangement du nickel sur la surface de
I’alliage. Les deux processus semblent donc coexister.

L’alliage 304L se dissout au contact de la solution caustique, une partie des atomes de nickel
se retrouve en solution puis se dépose sur la surface et I’autre partie tend a se réarranger par
formation d’ilots sur la surface de 1’alliage.

La structure biphasée de 1’alliage 2202 tend a le protéger de la corrosion caustique et ce
malgré la faible teneur en nickel de I’alliage. La ferrite semble jouer un réle protecteur en
ralentissant la vitesse de dissolution de I’alliage. Le nickel de I’alliage 2202 se comporte
comme celui de I’alliage 304L et le nickel de la ferrite se dissout dans la solution avant de se
retrouver sur I’austénite de ’alliage [Fig. IV. 17].

La présente étude s'est concentrée sur le rble de la microstructure et de I'environnement
sur la sensibilité a la corrosion caustique des alliages austénitique et austénoferritique. Les
autres aspects de cette étude qui permettrait de comprendre le mécanisme sous-jacent de la
CSC des alliages duplex dans la solution caustique :

- exercer des micro-polarisations sur les phases austénitiques et ferritiques dans
I’environnement caustique afin de comprendre les comportements électrochimiques de chaque
phase de I’alliage duplex,

- mesurer les contraintes résiduelles dans les deux phases.

Une teneur élevée en chrome est bénéfique aux matériaux, puisque la couche d’oxyde est
reformée immédiatement en cas de rupture. La compréhension du comportement de chaque
¢lément d’addition dans un systéme fer-nickel permettrait de développer un alliage ayant une
meilleure résistance a la corrosion. L’étude de matériaux de haute pureté ou comprenant
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quelques traces d’impureté pourrait étre comparée aux alliages précédemment analysés ainsi
qu’aux alliages industriels.

L’ajout d’impuretés dans la solution d’hydroxyde de sodium (chlorures par exemple) pourrait
avoir un impact sur le comportement électrochimique des aciers et ainsi modifier le
mécanisme de déalliage. Les travaux de T. Cassagne et JC. Gagnepain peuvent servir de point
de départ a cette étude [Réf. V.3].

La formation de matériaux nano-poreux peut étre utilisée dans I’industrie de la catalyse.
L’intérét réside dans la fabrication de mousses métalliques a faible densité, a porosité ouverte
et a surface spécifique élevée. Ces nouveaux matériaux sont principalement destinés au
domaine de I'électrochimie (support pour agent catalytique, batteries, etc.), mais également
pour la fabrication de supports de membranes, échangeurs de chaleur, structures permettant
I'absorption du son, filtres, et dans le domaine biomédical (implants, protheses).

138



[V. 1] J. Deakin, D. Zehua, RC. Newman, ‘‘De-alloying of type 316 stainless steel in hot,
concentrated sodium hydroxide solution’’, Corrosion Science, Vol.46, N°9, pp. 2117-2133,
2004

[V. 2] HW. Pickering, ‘‘Characteristic features of alloy polarization curves’’, Corrosion
Science, Vol.23, N°10, pp 1107-1120, 1983

[V. 3] T. Cassagne, JC. Gagnepain, ‘‘Corrosion of stainless steels in caustic media’’, Notes:
Technical steel research: properties and service performance, n°16629, 1997

139



140



Table des matieres

ANNEXE A : PROFILS DE CONCENTRATION EN SPECTROSCOPIE A
DECHARGE LUMINESCENTE (GDO-ES) I

ANNEXE B : IMPLEMENTATION DE LA MACRO SOUS VISUALBASIC XXl

ANNEXE C : METHODE D’ESTIMATION DES EPAISSEURS DE COUCHE DES
PROFILS DE CONCENTRATION XPS ET SDL XXl

ANNEXE D : RESULTATS ET INTERPRETATION DES ESSAIS REALISES SUR
L’ALLIAGE AUSTENITIQUE 304L EN MILIEU CAUSTIQUE A POTENTIEL
IMPOSE XXIV

ANNEXE E : RESULTATS ET INTERPRETATION DES ESSAIS REALISES SUR
L’ALLIAGE AUSTENOFERRITIQUE 2202 EN MILIEU CAUSTIQUE A POTENTIEL
IMPOSE XLII




Annexe A : Profils de concentration Spectroscopie a Décharge
Luminescente (GDO-ES)

A.1 Profils de concentration réalisés sur I’alliage 304L
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Annexe B : Implémentation de la macro sous Visual Basic

B.1 Principes

B.1.1 Objectifs

Nous avons vu que les profils de concentration XPS et SDL sont différents. De
nombreux parameétres sont a prendre en compte. Il faut avoir a I’esprit que pour la SDL, une
hypothése forte est faite : nous considérons que la distribution en fer, en chrome et en nickel
est homogene dans 1’alliage.

L’objectif de cette modélisation est de faire correspondre les profils de concentration
XPS modélisés aux profils expérimentaux. Pour cela est crée un systéeme d’empilement de
couches du type C-Ni(OH),-Ni-alliage. L utilisateur peut faire varier les épaisseurs de chaque
couche et les concentrations des éléments dans chaque couche. Cette modélisation a nécessité
I’¢élaboration d’une série d’hypothése simplificatrice.

B.1.2 Hypotheses

Hypothése n°l: la concentration des éléments dans chacune des couches est
considérée comme étant constante.

Hypothése n°2 : la vitesse d’abrasion est constante.

Hypothése n°3 : on ne tient pas compte du caractére aléatoire de I’abrasion.

Hypothése n°4 : la surface est considérée comme plane.

B.1.3 Macro

B.1.3.1 Macro

Sub modéle()

Dim lambda_Fe As Double
Dim lambda_Ni As Double
Dim lambda_Cr As Double
Dim lambda_O As Double
Dim lambda_C As Double

Dim j As Integer
Dim k As Integer

Dim cos_theta As Double
Dim masse_molaire_Fe As Double

Dim masse_molaire_Ni As Double
Dim masse_molaire_Cr As Double
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Dim masse_molaire_Alloy As Double
Dim masse_molaire_O As Double
Dim masse_molaire_C As Double

Dim densite_Fe As Double
Dim densite_Ni As Double
Dim densite_Cr As Double
Dim densite_Alloy As Double
Dim densite_O As Double
Dim densite_C As Double

Dim volume_atomique_Fe As Double
Dim volume_atomique_Ni As Double
Dim volume_atomique_Cr As Double
Dim volume_atomique_Alloy As Double
Dim volume_atomique_O As Double
Dim volume_atomique_C As Double

Dim pourcentage_atomique_Fe_dans_alliage As Double
Dim pourcentage_atomique_Ni_dans_alliage As Double
Dim pourcentage_atomique_Cr_dans_alliage As Double
Dim pourcentage_atomique_O_dans_alliage As Double
Dim pourcentage_atomique_C_dans_alliage As Double

Dim volume_atomique_Fe_dans_alliage As Double
Dim volume_atomique_Ni_dans_alliage As Double
Dim volume_atomique_Cr_dans_alliage As Double
Dim volume_atomique_O_dans_alliage As Double
Dim volume_atomique_C_dans_alliage As Double

Dim pourcentage_atomique_Fe_dans_couche As Double
Dim pourcentage_atomique_Ni_dans_couche As Double
Dim pourcentage_atomique_Cr_dans_couche As Double
Dim pourcentage_atomique_O_dans_couche As Double
Dim pourcentage_atomique_C_dans_couche As Double

Dim volume_atomique_Fe_dans_couche As Double
Dim volume_atomique_Ni_dans_couche As Double
Dim volume_atomique_Cr_dans_couche As Double
Dim volume_atomique_O_dans_couche As Double
Dim volume_atomique_C_dans_couche As Double

Dim pourcentage_atomique_Fe_dans_couche_NiOH As Double
Dim pourcentage_atomique_Ni_dans_couche_NiOH As Double
Dim pourcentage_atomique_Cr_dans_couche_NiOH As Double
Dim pourcentage_atomique_O_dans_couche_NiOH As Double
Dim pourcentage_atomique_C_dans_couche_NiOH As Double

Dim volume_atomique_Fe_dans_couche_NiOH As Double
Dim volume_atomique_Ni_dans_couche_NiOH As Double
Dim volume_atomique_Cr_dans_couche_NiOH As Double
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Dim volume_atomique_O_dans_couche_NiOH As Double
Dim volume_atomique_C_dans_couche_NiOH As Double

Dim pourcentage_atomique_Fe_dans_couche_C As Double
Dim pourcentage_atomique_Ni_dans_couche_C As Double
Dim pourcentage_atomique_Cr_dans_couche_C As Double
Dim pourcentage_atomique_O_dans_couche_C As Double
Dim pourcentage_atomique_C_dans_couche_C As Double

Dim volume_atomique_Fe_dans_couche_C As Double
Dim volume_atomique_Ni_dans_couche_C As Double
Dim volume_atomique_Cr_dans_couche_C As Double
Dim volume_atomique_O_dans_couche_C As Double
Dim volume_atomique_C_dans_couche_C As Double

Dim epaisseur3 As Double
Dim epaisseur2 As Double
Dim epaisseurl As Double
Dim N_avogadro As Double

Dim intensite_Fe As Double
Dim intensite_Ni As Double
Dim intensite_Cr As Double
Dim somme_intensite As Double
Dim intensite_O As Double
Dim intensite_C As Double

Dim concentration_Fe As Double
Dim concentration_Ni As Double
Dim concentration_Cr As Double
Dim somme_concentration As Double
Dim concentration_O As Double
Dim concentration_C As Double

*** longueur d'onde en nm***'
lambda_Fe = 1.288

lambda_Ni =1.08

lambda_Cr = 1.357

lambda_ O =1.718

lambda_C =1.339

"*** cos_theta ***'
cos_theta = 0.64

"*** nombre d'Avogadro en at/mol ***'
N_avogadro = 6.02 * 1E+23

*** masse molaire en g/mol ***'
masse_molaire_Fe = 56
masse_molaire_Ni = 58.69
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masse_molaire_Cr =52
masse_molaire_O = 15.99
masse_molaire_C =12.011

*** densité kg/m3 ***'
densite_Fe = 7320
densite_Ni = 8900
densite_Cr = 7140
densite_Alloy = 8020
densite_O = 1425
densite_C = 2260

*** yolume atomique en at/cm3 ***'
volume_atomique_Fe = 7.87040542954099E+22
volume_atomique_Ni = 9.12898E+22
volume_atomique_Cr = 8.26592307692308E+22
volume_atomique_O = 5.3619E+22
volume_atomique C = 1.1327E+23

"** pourcentage atomique dans alliage ***'
pourcentage_atomique_Fe_dans_alliage = 0.727
pourcentage_atomique_Ni_dans_alliage = 0.096
pourcentage_atomique_Cr_dans_alliage =0.176
pourcentage_atomique_O_dans_alliage = 0.00001
pourcentage_atomique_C_dans_alliage = 0.00018

*** masse molaire de l'alliage en g/mol ***'

masse_molaire_Alloy = masse_molaire_Fe * pourcentage_atomique_Fe _dans_alliage +
masse_molaire_Ni * pourcentage_atomique_Ni_dans_alliage + masse_molaire_Cr *
pourcentage_atomique_Cr_dans_alliage + masse_molaire_O *
pourcentage_atomique_O_dans_alliage + masse_molaire_C *
pourcentage_atomique_C_dans_alliage

*** yolume atomique de l'alliage en at/cm3 ***'
volume_atomique_Alloy = (densite_Alloy * N_avogadro) / (1000 * masse_molaire_Alloy)

*** yolume atomique dans l'alliage en at/cm3 ***'
volume_atomique_Fe_dans_alliage = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_Fe_dans_alliage
volume_atomique_Ni_dans_alliage = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_Ni_dans_alliage
volume_atomique_Cr_dans_alliage = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_Cr_dans_alliage
volume_atomique_O_dans_alliage = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_O_dans_alliage
volume_atomique_C_dans_alliage = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_C_dans_alliage

"*** pourcentage atomique dans la couche ***'
pourcentage_atomique_Fe_dans_couche = Sheets("Modele").Cells(3, 9)
pourcentage_atomique_Ni_dans_couche = Sheets("Modele™).Cells(2, 9)
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pourcentage_atomique_Cr_dans_couche = Sheets("Modele™).Cells(4, 9)
pourcentage_atomique_O_dans_couche = Sheets("Modele™).Cells(6, 9)
pourcentage_atomique_C_dans_couche = Sheets("Modele™).Cells(7, 9)

*** pourcentage atomique dans la couche de Ni(OH)2 ***'

pourcentage_atomique_Fe_dans_couche_NiOH = Sheets("Modéle™).Cells(3, 11)
pourcentage_atomique_Ni_dans_couche_NiOH = Sheets("Modéle").Cells(2, 11)
pourcentage_atomique_Cr_dans_couche_NiOH = Sheets("Modéle™).Cells(4, 11)
pourcentage_atomique_O_dans_couche_NiOH = Sheets("Modéle").Cells(6, 11)
pourcentage_atomique_C_dans_couche_NiOH = Sheets("Modele™).Cells(7, 11)

“** nourcentage atomique dans la couche de Ni(OH)2 ***'

pourcentage_atomique_Fe_dans_couche_C = Sheets("Modéle™).Cells(3, 13)
pourcentage_atomique_Ni_dans_couche C = Sheets("Modele™).Cells(2, 13)
pourcentage_atomique_Cr_dans_couche_C = Sheets("Modéle").Cells(4, 13)
pourcentage_atomique_O_dans_couche _C = Sheets("Modele™).Cells(6, 13)
pourcentage_atomique_C_dans_couche_C = Sheets("Modele™).Cells(7, 13)

*** yolume atomique dans la couche en at/cm3 ***'
volume_atomique_Fe_dans_couche = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_Fe_dans_couche
volume_atomique_Ni_dans_couche = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_Ni_dans_couche
volume_atomique_Cr_dans_couche = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_Cr_dans_couche
volume_atomique_O_dans_couche = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_O_dans_couche
volume_atomique_C_dans_couche = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_C_dans_couche

*** yolume atomique dans la couche de Ni(OH)2 en at/cm3 ***'
volume_atomique_Fe_dans_couche_NiOH = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_Fe_dans_couche_NiOH
volume_atomique_Ni_dans_couche_NiOH = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_Ni_dans_couche_NiOH
volume_atomique_Cr_dans_couche_NiOH = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_Cr_dans_couche_NiOH
volume_atomique_O_dans_couche_NiOH = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_O_dans_couche_NiOH
volume_atomique_C_dans_couche NiOH = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_C_dans_couche_NiOH

*** yolume atomique dans la couche de C en at/cm3 ***'
volume_atomique_Fe_dans_couche_C = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_Fe_dans_couche C
volume_atomique_Ni_dans_couche_C = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_Ni_dans_couche C
volume_atomique_Cr_dans_couche_C = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_Cr_dans_couche _C
volume_atomique_O_dans_couche_C = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_O_dans_couche C
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volume_atomique_C_dans_couche_C = volume_atomique_Alloy *
pourcentage_atomique_C_dans_couche_C

*** gpaisseur de la couche de Ni + premier point de l'alliage ***'

epaisseur3 = Sheets("Modele™).Cells(37, 2) "*** correspond a I'épaisseur de Ni dans la couche
*kx!

epaisseur2 = Sheets("Modele™).Cells(38, 2) "*** correspond a I'épaisseur de Ni(OH)2 dans la
couche ***'

epaisseurl = Sheets("Modele™).Cells(39, 2) "*** correspond a I'épaisseur de Carbone sur
l'acier ***'

Sheets("Feuil3").Cells(2, 2) = "épaisseur (nm)"
Sheets("Feuil3").Cells(2, 3) = "concentration Fe (%)"
Sheets("Feuil3").Cells(2, 4) = "concentration Ni (%)"
Sheets("Feuil3").Cells(2, 5) = "concentration Cr (%)"
Sheets("Feuil3").Cells(2, 6) = "concentration 0 (%)"
Sheets("Feuil3").Cells(2, 7) = "concentration C (%)"

For j =0 To epaisseurl

k = epaisseurl - j

intensite_Fe = (1 / volume_atomique_Fe) * (volume_atomique_Fe_dans_couche C * (1 -
Exp(-k / lambda_Fe * cos_theta)) + volume_atomique_Fe_dans_couche_NiOH * (Exp(-k /
lambda_Fe * cos_theta)))

intensite_Ni = (1 / volume_atomique_Ni) * (volume_atomique_Ni_dans_couche C * (1 -
Exp(-k / lambda_Ni * cos_theta)) + volume_atomique_Ni_dans_couche_NiOH * (Exp(-k /
lambda_Ni * cos_theta)))

intensite_Cr = (1 / volume_atomique_Cr) * (volume_atomique_Cr_dans_couche C * (1 -
Exp(-k / lambda_Cr * cos_theta)) + volume_atomique_Cr_dans_couche_NiOH * (Exp(-k /
lambda_Cr * cos_theta)))

intensite_O = (1 / volume_atomique_O) * (volume_atomique_O_dans_couche_C * (1 -
Exp(-k / lambda_O * cos_theta)) + volume_atomique_O__dans_couche_NiOH * (Exp(-k /
lambda_O * cos_theta)))

intensite_C = (1 / volume_atomique_C) * (volume_atomique_C_dans_couche C * (1 -
Exp(-k / lambda_C * cos_theta)) + volume_atomique_C__dans_couche_NiOH * (Exp(-k /
lambda_C * cos_theta)))

concentration_Fe = intensite_Fe / (intensite_Fe + intensite_Ni + intensite_Cr + intensite_O
+ intensite_C)

concentration_Ni = intensite_Ni / (intensite_Fe + intensite_Ni + intensite_Cr + intensite_O
+ intensite_C)

concentration_Cr = intensite_Cr / (intensite_Fe + intensite_Ni + intensite_Cr + intensite_O
+ intensite_C)

concentration_O = intensite_O / (intensite_Fe + intensite_Ni + intensite_Cr + intensite_O +
intensite_C)

concentration_C = intensite_C / (intensite_Fe + intensite_Ni + intensite_Cr + intensite_O +
intensite_C)
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Sheets("Feuil3").Cells(3 +}, 1) =k
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 2) =
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 3) = concentration_Fe
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 4) = concentration_Ni
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 5) = concentration_Cr
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 6) = concentration_O
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 7) = concentration_C

Next j
epaisseur2 = epaisseur2 + epaisseurl
For j = epaisseurl To epaisseur2

k = epaisseur? - j

intensite_Fe = (1 / volume_atomique_Fe) * (volume_atomique_Fe_dans_couche_NiOH *
(1 - Exp(-k / lambda_Fe * cos_theta)) + volume_atomique_Fe_dans_couche * (Exp(-k /
lambda_Fe * cos_theta)))

intensite_Ni = (1 / volume_atomique_Ni) * (volume_atomique_Ni_dans_couche_NiOH *
(1 - Exp(-k / lambda_Ni * cos_theta)) + volume_atomique_Ni_dans_couche * (Exp(-k /
lambda_Ni * cos_theta)))

intensite_Cr = (1 / volume_atomique_Cr) * (volume_atomique_Cr_dans_couche_NiOH *
(1 - Exp(-k / lambda_Cr * cos_theta)) + volume_atomique_Cr_dans_couche * (Exp(-k /
lambda_Cr * cos_theta)))

intensite_O = (1 / volume_atomique_O) * (volume_atomique_O_dans_couche NiOH * (1
- Exp(-k / lambda_O * cos_theta)) + volume_atomique_O_dans_couche * (Exp(-k /
lambda_O * cos_theta)))

intensite_C = (1 / volume_atomique_C) * (volume_atomique_C_dans_couche_NiOH * (1 -
Exp(-k / lambda_C * cos_theta)) + volume_atomique_C_dans_couche * (Exp(-k / lambda_C
* cos_theta)))

concentration_Fe = intensite_Fe / (intensite_Fe + intensite_Ni + intensite_Cr + intensite_O
+ intensite_C)

concentration_Ni = intensite_Ni / (intensite_Fe + intensite_Ni + intensite_Cr + intensite_O
+ intensite_C)

concentration_Cr = intensite_Cr / (intensite_Fe + intensite_Ni + intensite_Cr + intensite_O
+ intensite_C)

concentration_O = intensite_O / (intensite_Fe + intensite_Ni + intensite_Cr + intensite_O +
intensite_C)

concentration_C = intensite_C / (intensite_Fe + intensite_Ni + intensite_Cr + intensite_O +
intensite_C)

Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 1) = k
Sheets("Feuil3").Cells(3 +J, 2) =]
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 3) = concentration_Fe
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 4) = concentration_Ni
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 5) = concentration_Cr
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 6) = concentration_O
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 7) = concentration_C
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Next j
epaisseur3 = epaisseur3 + epaisseur2 + epaisseurl
For j = epaisseur2 To epaisseur3

k = epaisseur3 - j

intensite_Fe = (1 / volume_atomique_Fe) * (volume_atomique_Fe_dans_couche * (1 -
Exp(-k / lambda_Fe * cos_theta)) + volume_atomique_Fe_dans_alliage * (Exp(-k /
lambda_Fe * cos_theta)))

intensite_Ni = (1 / volume_atomique_Ni) * (volume_atomique_Ni_dans_couche * (1 -
Exp(-k / lambda_Ni * cos_theta)) + volume_atomique_Ni_dans_alliage * (Exp(-k /
lambda_Ni * cos_theta)))

intensite_Cr = (1 / volume_atomique_Cr) * (volume_atomique_Cr_dans_couche * (1 -
Exp(-k / lambda_Cr * cos_theta)) + volume_atomique_Cr_dans_alliage * (Exp(-k /
lambda_Cr * cos_theta)))

intensite_O = (1 / volume_atomique_O) * (volume_atomique_O_dans_couche * (1 - Exp(-
k / lambda_O * cos_theta)) + volume_atomique_O_dans_alliage * (Exp(-k / lambda_O *
cos_theta)))

intensite_C = (1 / volume_atomique_C) * (volume_atomique_C_dans_couche * (1 - Exp(-k
/ lambda_C * cos_theta)) + volume_atomique_C_dans_alliage * (Exp(-k / lambda_C *
cos_theta)))

concentration_Fe = intensite_Fe / (intensite_Fe + intensite_Ni + intensite_Cr + intensite_O
+ intensite_C)

concentration_Ni = intensite_Ni / (intensite_Fe + intensite_Ni + intensite_Cr + intensite_O
+ intensite_C)

concentration_Cr = intensite_Cr / (intensite_Fe + intensite_Ni + intensite_Cr + intensite_O
+ intensite_C)

concentration_O = intensite_O / (intensite_Fe + intensite_Ni + intensite_Cr + intensite_O +
intensite_C)

concentration_C = intensite_C / (intensite_Fe + intensite_Ni + intensite_Cr + intensite_O +
intensite_C)

Sheets("Feuil3").Cells(3 +j, 1) =k
Sheets("Feuil3").Cells(3 +j, 2) =
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 3) = concentration_Fe
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 4) = concentration_Ni
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 5) = concentration_Cr
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 6) = concentration_O
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 7) = concentration_C

Next |
For j = epaisseur3 - 1 To epaisseur3
concentration_Fe =0.717

concentration_Ni =0.126
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concentration_Cr = 0.156
concentration_O = 0.00001
concentration_C =0

Sheets("Feuil3").Cells(3 +}, 1) =k
Sheets("Feuil3").Cells(3 +j, 2) =
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 3) = concentration_Fe
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 4) = concentration_Ni
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 5) = concentration_Cr
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 6) = concentration_O
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 7) = concentration_C

Next j
For j = epaisseur3 To 1000 *** Epaisseur max est de 1pum ***'

concentration_Fe =0.727
concentration_Ni = 0.096
concentration_Cr =0.176
concentration_O = 0.00001
concentration C=0

Sheets("Feuil3").Cells(3 +j, 1) = k
Sheets("Feuil3").Cells(3 +j, 2) =
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 3) = concentration_Fe
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 4) = concentration_Ni
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 5) = concentration_Cr
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 6) = concentration_O
Sheets("Feuil3").Cells(3 + j, 7) = concentration_C

Next j

End Sub



B.1.3.2 Logique de la macro

Dans un premier temps, il faut déclarer toutes les variables utilisées puis, si besoin,
leurs attribuer des valeurs numeriques. La force de cette modélisation réside dans le fait que
c’est I'utilisateur qui fixe 3 valeurs d’épaisseur + 3x5 valeurs de concentration (3 couches, 5
éléments modélisés).

A | B | ¢ | b [ E F G | H
1 i Al Ai"cos(B) | Al g/mol) | di (kg/m3) n.-“ag'} standard %at. 1 alliage [n.-’az'] alliage
| 2 | Mi 1,112 0,71168 56.69 3900 9.12898E+22 0,096 8,33233E+21
| 3 | Fe 1,365 0,8736 56 7320 7.87E+22 0,727 6,31000E+22
EX Cr 1,611 1,03104 52 7140 8,27TE+22 0,176 1,527T59E+22
ER allay 5562574 8020 8.67951E+22
| 6 | o 1,718 1,09952 15,9949 1425 5.36190E+22 0,001 8,67951E+19
| 7 C 3,305 21152 12,011 2260 1,13273E+23 0 0,00000E+00
8
G | H | | J K | L M | N
%at. i alliage (n/a®) alliage |%at. i couche3 (n/a®) couche3|%at i couche 2 (n/a®) couche2| %at i couche 1| (n/a’) couche
0,096 8,33233E+21 1 8.67951E+22 0.3 2,60355E+22 0 0,00000E+00
0,727 6,31000E+22 0 0.00000E+00 0 0.00000E+00 0 0,00000E+00
0,176 1,62759E+22 0 0 0 0,00000E+00 0 0,00000E+00
0,001 8.67951E+19 0 0,00000E+00 0.7 6.07565E+22 0 0,00000E+00
0 0,00000E+00 ] 0.00000E+00 0 0.00000E+00 1 8.67951E+22
i i Mi{OH)2 Ni{OH)2 Carbone Carbone
10 cos(B) = 0,64
1] M avogadro = 6.02E+23 Modélisation XPS
2
3]
35
36
37 |couche 3 = epaisseurd 50 Mi epaisseurd = epaisseur3 + epaisseur? + epaisseur]
38 |couche 2 = epaisseur? 1 Mi{OH)2 epaisseur2 = epaisseur2 + epaisseurl
39 |couche 1 = epaisseurt 1 Carbane
40

Tableau B.1 Les zones « rouges » sont a compléter par [ utilisateur
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Concentration
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0,8 -
0,7 -
0,6 -
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0,2 !
0,1

concentration Fe (%)

concentration Ni (%0)
— - —concentration Cr (%)

concentration 0 (%)
— - —=concentration C (%)

10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
Epaisseur (nm)

Figure B.1 Aprés modélisation, profil de concentration XPS
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Annexe C : Méthode d’estimation des épaisseurs de couche des
profils de concentration SDL et XPS

La réalisation de profils de concentration nous donne la possibilit¢ d’estimer
I’épaisseur de la couche de nickel par la mise en place de critéres spécifiques. Ci-dessous est
présenté un exemple sur un profil de concentration :

100

90 - .
o 84%
80 - !
I
I
= 70 - |
=z i
G‘ 60 + |
ey : Correspond a 50% de Ni __wer
'S
s N/ —re
= | %Ni
S 404 | /
E i
o
© 30 :
0,
! SR 16%
20 i |
| |
/__
10 - ‘ ,
\ ‘ .
0 ; ; < . o . . .
0 20 40 57 inm 80 100 120 140 160

Epaisseur [nm]
Figure C.1 Estimation de [’épaisseur de la couche affectée par la mise en
solution

- Tracer les droites qui correspondent: au pourcentage massique du nickel dans la
matrice de ’acier et au maximum de pourcentage de nickel, I’ensemble correspondant
a 100% de nickel.

- Prendre la moitié des 100%.

- Reporter les 50% de nickel sur la courbe de nickel et en déduire 1’épaisseur sur 1’axe
des abscisses.

Estimer I’incertitude en reportant sur la courbe du nickel les pourcentages de 16% et 84%.
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Annexe D - Résultats et Interprétation des essais réalisés sur
I’alliage austénitique 304L en milieu caustique a potentiel imposé

Cette partie met en lumiere bon nombre de méthodes couramment utilisées en
¢lectrochimie pour suivre I’évolution d’une surface. Un bref examen de la thermodynamique
et des aspects cinétiques des réactions électrochimiques qui décrivent les processus de

corrosion est réalisé.

L’ensemble des essais réalisés a potentiel imposé est répertori¢é dans un tableau. Les

expériences se déroulent toujours dans une solution d’hydroxyde de sodium a 19M (50% en
poids) et les parametres modifiés sont préciseés.

D.1. Expériences réalisés

Le tableau des essais effectués dans la solution d’hydroxyde de sodium regroupe le
nom des échantillons ainsi que leurs parametres expérimentaux.

I'éCNhOamnt?ITOH im-l;sggfon Type d’essai <E(mV)< Température °C
9F 1h40 potentiodynamique —1600 a 400 80 °C
10F 1h40 potentiodynamique —1600 a 400 80 °C
49F ~2h maintien corr. libre + pot dyn -1100 & 800 ambiante
50F ~2h potentiodynamique -1100 a 800 ambiante
51F ~2h potentiodynamique -1200 a 800 ambiante
59F ~ 1h30 potentiodynamique —1200 a 400 80°C
60F X 6h potentiodynamique —1400 a 600 80°C
62F 6h potentiodynamique —1400 a 400 95°C
63F 3h potentiodynamique —1200 a 400 95°C
64F 6h potentiodynamique —1200 a 400 80°C
65F 6h potentiodynamique —1200 a 400 80°C
72F 20h potentiodynamique —1200 a 1200 80°C
T4F 16h potentiodynamique —500 a 1500 80°C
75F 2h10 potentiodynamique —1200 a 1400 80°C
T7F 4h30 potentiodynamique —1200 a 1500 80°C
78F 4h30 potentiodynamique —1200 a 1500 80°C
T9F 3h10 potentiodynamique —1100 a 800 80°C
80F 6h20 potentiodynamique —1100 a 800 80°C
82F 15h potentiodynamique —1200 a 300 80°C
83F 2h potentiodynamique —1400 a 400 80°C
84F 2h potentiodynamique —1400 a 400 80°C
85F 2h potentiodynamique —1400 a 400 80°C
93F 70h corrosion libre + imposé =500 et -1200 80°C
103F 72h potentiostatique -200 80°C
104F 72h potentiostatique -1300 80°C
105F 3h30 Pot dyn cyclique -1200 a -950 80°C

Tableau D.1 Récapitulatif des expériences réalisées, avec nom et paramétres expérimentaux
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D.2. Perte de matiére

La perte de masse est la méthode la plus ancienne de mesure de la corrosion:
I'échantillon est pesé avant et aprés essai, permettant ainsi I'estimation du volume de métal
dissous lors de la réaction anodique lors de I'immersion. L’inconvénient de cette technique de
mesure est qu’elle nécessite un nettoyage minutieux du matériau apres I’essai. Les
échantillons sont donc passés aux ultra-sons afin d'ter les précipités susceptibles d’étre
accrochés a la surface.

D’une maniére générale, les échantillons perdent du poids. Cette tendance s’avére cohérente
puisque le balayage s’effectue a des potentiels trés élevés qui forcent la dissolution
(I’oxydation) des échantillons. D’autres parameétres sont susceptibles d’influencer les résultats
a potentiel impose.

D.3. Parametres influencant les courbes de polarisation

D.3.1. Maintien préliminaire en corrosion libre
Deux essais ont été réalisés : un échantillon est laissé une heure a potentiel libre avant
d’effectuer sa courbe de polarisation (49F) et un autre échantillon est immergé dans le bain

caustique sans maintien préliminaire en corrosion libre (42F). La vitesse de balayage est la
méme pour les deux essais ainsi que I’environnement, la température etc.

35
—49F, corr libr + pot dyn, dE/dt=0,1mV/s
—E: 25 42F, pot dyn, dE/dt=0,1mV/s
s
E’ 1,5
s
c
£ 05 /
= i
E r/-"'---.____._..___,/
T 05 -
[=1]
=
® 15 -
|
25 . | |
-1300 -800 300 200

Potentiel [MVIECS]

Figure D.1 Courbes de polarisation de deux échantillons de 304L dont ['un est resté une
heure a potentiel libre dans NaOH a 50%, 80°C

Un maintien en corrosion libre décale la courbe de polarisation vers la droite mais le
potentiel de corrosion reste le méme a savoir -1,1 V/ECS. Dans le cas d’un maintien en
corrosion libre, le pic d’activité est plus prononcé (décalage de =~ 200 mV vers la droite —
anoblissement plus progressif de la surface ?). La courbe sans maintien a potentiel libre
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présente des pics (bruits électrochimiques = corrosion localisée) que I’autre courbe ne posséde
pas.

D.3.2. Vitesse de balayage
Des expériences sont menées afin de déterminer I’influence de la vitesse de balayage

sur les courbes de polarisation. Trois vitesses sont imposées : 30 mV/min, 15 mV/min et 6
mV/min.

w
4]

50F, pot dyn, dE/dt=0,5mV/s
—— 51F, pot dyn, dE/dt=0,25mV/s
42F, pot dyn, dE/dt=0,1mV/s

\
J

N
[§)]
1

S
[4)]
1

Log (densité d'intensité [mA/cm?]
o [
[&) &
L

I
ol
1

N
]

-1300 -800 -300 200
Potentiel [mMV/ECS]
Figure D.2 Superposition des courbes de polarisation 4 ’échantillons de 304L dont la vitesse
de balayage est modifiée lors d’essais dans NaOH a 50%, 80°C

L’observation de ces courbes souligne I’importance de la vitesse de balayage : plus la
vitesse de balayage augmente, plus les courbes se décalent vers des potentiels élevés. Il faut
faire un compromis entre une vitesse suffisamment ¢€levée pour s’affranchir des pics (courbe
bleue) et suffisamment faible pour permettre a 1’alliage de se stabiliser a chaque potentiel. Les
parametres €lectrochimiques sont importants c’est pourquoi une fois établis, le moindre
changement sera préciseé.

D.4. Résultats expérimentaux

D.4.1. Comportement électrochimique de ’acier inoxydable 304L en milieu
caustique, balayage simple

L’¢tablissement des courbes de polarisation potentiodynamiques nécessite la
détermination des conditions d’expérience. Ainsi la température, I’aération de la solution,
I’intervalle de balayage ou encore la vitesse de balayage sont des paramétres fixes appliqués a
I’ensemble des échantillons. L’équation utilisée par J.R. Selman et C.W. Tobias [Réf. D.1]
permet de déterminer un critére pour choisir la vitesse de balayage maximum en fonction du
transport de masse. En effet en voltamétrie simple I’objectif est, dans un premier temps, de
comprendre I’influence du transport de masse sur la fonction I = f (E) dans un systéme a
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convection forcée. Il a été démontré que la vitesse de balayage a une influence importante sur
la densité de courant [Réf. D.2], c¢’est pourquoi dans notre cas la vitesse de balayage ne doit
pas dépasser 20 mV/sec.

Les conditions opératoires sont les suivantes :
- vitesse de balayage pour les courbes présentées a 17 mV/min,
- rampe de potentiel allant de -1400 & 400 mV/ECS,
- température de la solution de NaOH a 50% portée a 80°C,
- bullage sous argon, solution désaérée.
Le graphique ci-dessous représente les courbes de polarisation du fer, du chrome et du
nickel purs ainsi que celle de 1’acier inoxydable 304L.

@

‘w34

§ 3 Fe pur

c v Cr pur

2 4 Ni pur

i —304L
Cr*/CrV

L (i

. . r . r .
-15 -1,0 -0,5 0,0 0,5 1,0
Potentiel V/IECS

Figure D.3 Courbes de polarisation potentiodynamiques du fer, chrome et nickel purs ainsi
que d’un échantillon de 304L

A partir de ces courbes, peuvent étre spécifiés les potentiels de corrosion libre des quatre
échantillons et de ce fait étre confrontés aux potentiels de corrosion obtenus dans la littérature.
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Z.L. Coull G. Santarini T. Cassagne J.H. Zheng L csent
Auteurs R.C. Newman J.Y. Boos J-C Gagnepain W.F. Bogaerts e"[pres_eln
. . . , ravai
[Réf. D.3] [Réf. D.4] [Réf. D.5] [Réf. D.6]
Conditions 110°C 130°C 150°C 140°C 95°C 80°C
opératoires NaOH 30% NaOH 50% NaOH 30% NaOH 48% NaOH 40% NaOH a 50%
T= Solution Solution Solution Solution Solution Solution
[NaOH] = désaérée désaérée désaérée désaérée désaérée désaérée
E corrosion - 1016 mVv/ -975 mV/ - 1150 - 1280
(Fe) (Hg/HgO) - 1250 mV/ECS i (Ag/AgCl) mV/ECS mV/ECS
E corrosion - 700 mVv/ - 1050
- - 1050 mV/ECS - - 680 mV/ECS
(Cn (Ag/AgCl) mV/ECS
E corrpsmn - 863 mv/ - 1000 MV/ECS i - 800 mVv/ - 1000 - 1100mV/ECS
(Ni) (Hg/HgO) (Ag/AgCl) mV/ECS +/- 50 mV
E corrosion - 940 mVv/ - 1050 - 1060mV/ECS
- - 1000 mV/ECS -
(304L) mv/ ERH mV/ECS +/- 50 mV

Tableau D.2 Récapitulatif des potentiels de corrosion libre du fer pur, du chrome pur, du
nickel pur et de [’acier inoxydable 304L dans une solution chaude d’hydroxyde de sodium

A noter que la température a une influence sur la valeur du potentiel pris par I’électrode au
calomel saturé par rapport a I’¢électrode normale a hydrogéne. La correction de température se
fait selon les normes éditées par Cefracor (PCRA 005). Cassagne et al. ont montré qu’une
augmentation de la température entraine une diminution du potentiel de corrosion libre et une
augmentation de la densité d’intensité [Réf. D.5]. La concentration de la solution d’hydroxyde
de sodium a un impact non négligeable sur les valeurs prises par le potentiel : les
pourcentages massiques de la solution du tableau ci-dessus varient de 30 a 50%, or la
concentration de la solution est liée au pH. D’aprées les diagrammes de Pourbaix le pH a une
influence sur les mécanismes de corrosion/immunité/etc. donc sur le potentiel pris par un
matériau. La comparaison n’est pas aisée mais I’ordre de grandeur est respecté.

La forme générale d’une courbe de polarisation est, dans 1’ensemble, toujours la méme, seuls
le courant et la position des pics varient avec 1’alliage. La courbe de polarisation de
I’échantillon de 304L peut étre rapprochée de la figure D.4, permettant alors de spécifier
différentes zones :
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Evolution de
0 - 'oxygene

Pic de transpassivité
Cr/C!
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Fe°/Fe"/ Fe™
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-1,4 -1,2 -1,0 -0,8 -0,6 -0,4 -0,2 0,0 0,2 0,4 0,6

Potentiel V/IECS

Figure D.4 Courbe de polarisation de /’acier inoxydable 304L en milieu NaOH a 50%, 80°C

La courbe de polarisation associée au fer indique que celui-ci s’oxyde en Fe' puis en
Fe'" pour des potentiels de - 1,12 V/ECS et — 0,96 V/ECS respectivement. D’aprés le
diagramme de Pourbaix [Réf. D.7], les espéces associées a ces potentiels dans ces conditions
expérimentales seraient HFeO,™ puis Fe,O3 (Fe(OH)3). A des potentiels plus élevés Fe;O, est
I’espéce stable toujours d’apres les diagrammes de Pourbaix. Cette zone d’activité est suivie
d’une sorte de palier de passivité jusqu’a 0,25 V/ECS, potentiel auquel se produit 1’évolution
de I’oxygene. Un tel comportement a déja été rapporté par Agarwal et al [Réf. D.8]. Les
réactions associées a ces transformations sont les suivantes :

Fe;O0,4 + 2H,0 + 2¢° > 3 HFeO,- + H*
3Fe, 05 + 2H  + 2 > 2Fe;04 + H,O

Wensley et al. [Réf. D.9] ont mis en évidence la formation de Fe;O4 en solution NaOH a
90°C, ainsi Fe3Oq4 peut étre 1’espéce formé lors de la transition activité / passivité du fer.

Le nickel a un comportement semblable a celui du fer mais avec des densités de
courant plus faibles. La courbe de polarisation du nickel présente un pic d’activité pour un
potentiel de -1,0 VV/ECS, ce pic correspond 4 la transition Ni® / Ni". D’aprés le diagramme de
Pourbaix du nickel, ce passage de 1’état métallique a 1’état oxydé concorde avec la formation
de Ni(OH),. Cette espece formée semble protéger le métal puisque la courbe de polarisation
présente une chute de courant suivie d’une zone de passivité jusqu’a un potentiel d’environ 50
mV/ECS. Un pic d’activité apparait vers 70 mV/ECS, ce pic peut étre identifi¢ comme étant
le passage du Ni'"" vers le Ni'V. Il semble qu’un film protecteur se forme au dela de la zone de

transition activité / passivité.
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Le chrome a un comportement actif comme le montre sa courbe polarisation : il n’a
pas de zone de transition, sa dissolution est rapide et continue une fois que sa couche d’oxyde
est rompue. Les travaux de Zheng et Bogaerts sur la polarisation du chrome pur dans un tel
milieu soulignent aussi ce comportement [Réf. D.6]. Le chrome est d’abord a 1°état passif puis
il devient actif vers - 0,5 VV/ECS. Cette réaction refléte le passage du Cr'"' vers le Cr¥': elle
rend compte de la rupture du film passif Cr,0s.

L’explication de ces courbes permet de comprendre la conduite de 1’alliage 304L :
dans un premier temps le fer s’oxyde, néanmoins I’alliage reste protégé par le nickel et le
chrome (premier palier de passivation). Lorsque le potentiel atteint — 0,37 V/ECS, 1’alliage
présente un caractére actif qui coincide avec ’oxydation du chrome. La seconde zone de
passivité prend des valeurs de courant plus élevées jusqu’a atteindre un potentiel de 0,15
V/ECS, zone qui correspond a I’évolution de 1’oxygéne.

Des mesures de perte de masse sont effectuées sur des alliages de 304L et sur les
métaux purs, lors d’essais potentiodynamiques. La comparaison de leur perte de masse permet
d’estimer leur sensibilité a la corrosion caustique.

Alliage Perte de masse mg/cm?
304L (82F) 1,311
304L (83F) 1,685
304L (84F) 1,665
304L (85F) 1,390
304L (9F) 1,276
304L (10F) 1,197
Fe pur 32,543
Ni pur 0,335
Cr pur 7,426
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Figure D.5 Comparaison des masses perdues pour des métaux purs (Fe, Cr, Mo et Ni) et des
aciers inoxydables 304L aprés essais potentiodynamiques dans une solution d’hydroxyde de
sodium a 50%, T=80°C

D’une manicre générale les échantillons de 304L ont une perte de masse du méme ordre de
grandeur (1,42 mg/cm? avec un écart type de 0,52). Le fer perd ~ 33 mg/cm? ce qui s’explique
par les fortes intensités de sa courbe de polarisation. Le chrome est un métal actif lorsque sa
couche protectrice est brisée, il est donc cohérent qu’il se dissolve jusqu’a perde environ 9
mg/cm?. Le nickel est un élément noble et les intensités qu’il prend au cours de la rampe de
potentiel sont au dessous de celles prises par le chrome et le fer, c’est pourquoi sa perte de
masse est aussi minime.

Le nickel semble régir la vitesse de dissolution de I’alliage puisque la vitesse de dissolution
du nickel pur est plus lente que celles du fer et du chrome purs. De plus c’est 1’élément qui a
la teneur la plus basse dans 1’alliage.

Plusieurs aspects relatifs a la cinétique peuvent étre mis en avant :

- tout d’abord le nickel et le fer ne se dissolvent que dans certaines gammes de
potentiels ; pour des potentiels inférieurs, les deux métaux restent stables alors que
pour des potentiels allant au dela de la zone de dissolution, il se forme des ‘oxydes’.

- les courbes de polarisation du fer et du chrome font ressortir le décalage entre leur
zone de dissolution, mettant en évidence la noblesse du nickel.

- les formes dissoutes du chrome sont stables sur un domaine plus étendu que le fer et le
nickel. La couche passive de Cr,O3; qui recouvre le chrome lui confére une certaine
stabilit¢ jusqu’a rupture de celle-ci. Cette couche protectrice n’est néanmoins pas
assez efficace dans le cas de I’alliage, en effet le chrome n’est présent qu’a 18,5%
dans celui-ci et il ne peut octroyer sa passivité a ’alliage de 304L.
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D.4.2. Comportement électrochimique de 1’acier inoxydable 304L en milieu
caustique, essai potentio-cyclique

Quelque soit la nature du mécanisme de corrosion, elle est associée & une rupture de la
passivité. 1l existe des expériences électrochimiques pour évaluer la sensibilité des
matériaux a la corrosion dans un environnement déterminé : des essais potentiodynamiques
cycliques et des mesures de résistance a la corrosion sont ici menés. L’étude du comportement
a la corrosion et du pouvoir protecteur d’un alliage ou d’un métal pur ont été faites a I’aide de
méthodes ¢électrochimiques stationnaires (courbes et résistance de polarisation...).

Durant les essais de polarisation potentiodynamiques cycliques, la polarisation
anodique appliquée est effectuée a vitesse de balayage constante afin d’obtenir des essais
reproductibles. Le graphique de la figure ci-dessous est le résultat d’un essai
potentiodynamique cyclique.

Lo ]
1

5 -

log(densité d'intensité Afem?)

'B T T T
-1.5E+00 -1.0E+00 -5,0E-01 0,0E+00 5,0E-01

Potentiel WECS

Figure D.6 Courbe de polarisation potentiodynamique cyclique
d’un échantillon de 304L dans NaOH a 50%, 80°C

La courbe traduit le comportement de 1’alliage, plusieurs aspects sont remarquables :

- le potentiel auquel le courant anodique augmente rapidement correspond au potentiel
de rupture (a la passivité). Ce potentiel est de -0,6 V/ECS pour I’alliage 304L.

- le potentiel auquel la boucle de I’hystérésis se termine (lors de la phase retour) c'est-a-
dire vers -0,9 V/ECS. Ce potentiel est parfois appelé potentiel de repassivation.
Généralement, I’initiation de la corrosion se fait pour des potentiels Supérieurs au
potentiel de repassivation. En d’autres termes, le phénomene de repassivation
s’effectue a des potentiels négatifs et seulement s’il y a eu initiation de la corrosion.

Plus le potentiel de repassivation est élevé, moins le phénomene de corrosion se développe.
Dans le cas de l’acier inoxydable 304L dans un tel environnement, le potentiel de
repassivation est ‘bas’, traduisant ainsi sa sensibilité a la corrosion. A savoir que la différence
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entre les potentiels de rupture et de repassivation (id. 0,3 V) est parfois prise pour indiquer la
résistance relative du matériau a la corrosion.

L’¢tude de la forme de la courbe de la figure D.6 met en évidence certains points comme :

- la valeur prise par le potentiel dés le début de 1’essai, a savoir -1,1 V/ECS. Comme il a
déja été vu, cette valeur correspond au potentiel pris par le nickel pur dans ce méme
environnement.

- la courbe ‘allée’ de I’essai a déja été expliquée précédemment, il s’agit donc de
traduire la forme de la courbe dite ‘retour’ : I’observation de cette portion de courbe
permet de conclure & une certaine non réversibilit¢ de la réaction (pas de pic
d’intensité di a I’activité du matériau). A noter néanmoins un léger soulévement de la
courbe retour pour un potentiel d’environ -0,2 V/ECS

Les principaux points d’intérét de la courbe sont numérotés et développés. Le point n°1
correspond a la dissolution du fer et du nickel de 1’alliage. La dissolution du nickel se fait
cependant plus lentement que celle du fer. La différence entre les pics d’activité du fer et du
nickel est de ~ -100 mV alors que les diagrammes de Pourbaix des deux éléments a pH 15 a
80°C, indiquent qu’elle devrait étre de I’ordre de -250 mV. Le point n°2 traduit
I’appauvrissement en fer sur la surface de I’alliage. Le point n°3 transcrit 1’oxydation du
nickel métallique en hydroxyde de nickel Ni(OH), et le point n°4, la réduction de Ni(OH),
avant la réaction d’évolution de I’hydrogene.

La méthode de I’extrapolation de Tafel, dont la pente est de 33 mV/décade pour une densité
d’intensité de 1,3 mA/cm?, donne une estimation du taux de corrosion d’approximativement
15 mm/an.

Ce principe est basé sur une détermination graphique dont I’axe des ordonnées est en échelle
logarithmique, il faut donc étre prudent dans 1’utilisation et I’interprétation de ces résultats.
Une méthode plus précise d’estimation de la vitesse de corrosion est la mesure de la résistance
de polarisation. En effet la résistance de polarisation est inversement proportionnelle a la
vitesse de corrosion.

D.4.3. Mesure de la résistance de polarisation
Pour caractériser la qualité des surfaces, des mesures de résistance de polarisation sont
réalisées a 1’aide d’un montage expérimental classique a trois €lectrodes (cf. chapitre II). Le
traitement électrochimique est réalisé dans une cellule en PTFE thermostatée chauffé a une

température de 80°C +/- 1°C et ayant un volume de 3,5L.

La résistance de polarisation est en relation directe avec la cinétique de la réaction a
I’électrode. Celle-ci se fera d’autant plus facilement que la resistance sera faible.
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Le balayage est réalisé autour du potentiel au repos (/. 10 mV), avec une vitesse de balayage
de 0,8 mV/s et avec un maintien préliminaire en potentiel libre. Le suivi de la résistance de
polarisation en fonction du temps d’expérience est effectué pour 1’alliage 304L et des métaux

purs (platine et nickel).
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Figure D.7 Résistance de polarisation en fonction du temps d immersion
dans NaOH a 50%, 80°C pour des échantillons de platine, nickel pur et 304L
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Figure D.8 Résistance de polarisation en fonction du temps d’immersion
dans NaOH a 50%, 80°C pour de [’acier inoxydable 304L

Le platine est un métal noble et extrémement résistant a la corrosion, c’est pourquoi il est pris
comme métal de référence. Sa résistance de polarisation est la plus élevée : 1,8.10™ Ohm/cm2.

Rp Ni Ohm/cm? 1,17E+04
Rp 304L Ohm/cm? 1,48E+02
Rp Pt Ohm/cm? 1,83E+04

Des valeurs élevées de résistance de polarisation traduisent une bonne résistance a la
corrosion : platine pur > nickel pur >> 304L (~ rapport de 100). L’agrandissement de la
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courbe de I’alliage 304L permet le suivi de 1’évolution de la résistance de polarisation. Cette
derniére augmente dans le temps traduisant ainsi une amélioration du comportement a la
corrosion et I’anoblissement de la surface de I’alliage. Suite aux essais et aux analyses menés
a potentiel libre sur des temps d’expérience allant au-dela de 10h, on pourrait s’attendre a
avoir une résistance de polarisation pour I’alliage 304L de 1’ordre de grandeur de celle du
nickel. Néanmoins 1’établissement du cycle traduisant I’hystérésis due a la polarisation au
niveau des électrodes, est responsable de la différence entre les valeurs des résistances de
polarisation du nickel pur et de 1’alliage. Les allers-retours autour du potentiel de corrosion
libre ralentissent la cinétique de la réaction d’enrichissement en nickel sur la surface de
I’alliage.

D.4.4. Essais potentiostatiques

Un essai potentiostatique consiste a appliquer un potentiel et a enregistrer la réponse
du matériau : c'est-a-dire la densité de courant en fonction du temps. Le potentiel est imposé
pendant un court laps de temps. 1l existe deux cas de figure :

- si E < E repassivation : on obtient un pic d’intensité qui en absence de potentiel retourne a
zéro. Cela traduit une repassivation rapide.

- si E > E repassivation : I’intensité augmente puis tend a retourner vers zéro en absence de
potentiel. La surface tente de se repassiver mais est susceptible d’échouer.

Plus le potentiel appliqué est éloigné du potentiel de repassivation, plus le temps avant que
I’intensité redevienne ‘normale’ augmente. Cette méthode est généralement utilisée dans la
détermination du potentiel de corrosion libre d’un matériau mais elle possede de nombreux
inconveénients : grand nombre d’échantillons, temps des essais etc.

Ce procédé est ici utilisé dans la confirmation des valeurs du potentiel de corrosion libre et de
la résistance de polarisation précédemment trouvées.
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Figure D.9 Courbes potentiostatiques d’aciers 304L dans NaOH a 50%, 80°C, potentiel
imposé a :-0,8, -1,05 et -2,0 V/ECS

En milieu cathodique, un courant d’oxydation est élevé. En effet, le potentiel appliqué
correspond a une surtension anodique par rapport au potentiel d’abandon. Une décroissance
rapide de celui-ci est enregistrée durant la premiére heure (courbe bleue), suivit d’une
stabilisation. La densité de courant finale est trés faible, de 1’ordre de 1,26.10‘7 A (courants de
fuites). En milieu anodique, un courant de réduction est observé da a I’application d’un
potentiel inférieur au potentiel libre de 1’acier 304L. Celui-ci correspond principalement & la
réduction des espéces présentes en solution. Les valeurs finales relevées sont faibles, de
I’ordre de 1.107 A (& E imposé = -2 V/ECS) et a ce potentiel 1’alliage se repassive quasi
instantanément.

La courbe potentiostatique a -1,05 V/ECS confirme la valeur du potentiel libre (puisqu’on
obtient une droite) et permet de vérifier la valeur de la résistance de polarisation obtenue
précédemment.
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Figure D.10 Courbe potentiostatique d’aciers 304L dans
NaOH a 50%, 80°C, potentiel imposé a 1,05 V/ECS
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La droite est modélisée et définie par 1’équation de la régression linéaire. La résistance
de polarisation est le rapport entre les valeurs du potentiel et de I’intensité (coefficient
directeur de la droite) sachant que le potentiel imposé est de -1,05 V/ECS. La résistance de
polarisation vaut alors 420 Q soit 165 Q/cm?. La précédente méthode a fourni une valeur de
résistance de polarisation de 148 Q/cm?. L’incertitude entre les mesures est de 10% mais les
deux méthodes donnent des valeurs de résistance de polarisation proches.

D.4.5. Analyses d’essai potentiostatique

Dans la littérature 1’application et le maintien d’un potentiel supérieur au potentiel de
corrosion libre d’un matériau, est un moyen pour forcer la formation d’une couche déallice.
Cette méthode est appliquée a 1’alliage 304L a un potentiel de -0,2V/ECS. Apres 72h d’essai a
potentiel imposé, 1’alliage 304L-103F est pesé, observé et analysé.

Apres I’essai, 1’alliage est rincé a 1’eau distillé et passé aux ultra-sons. Les mesures de
perte de masse indiquent que I’échantillon a perdu 27,019 mg/2,54 cm? soit une épaisseur de
~14 um. La surface est photographiée puis observée au microscope. Un examen rapide de la
surface permet d’affirmer que celle-cCi est oxydée.

Figure D.11 Photographie de I’échantillon 103F apreés
son émersion de la solution caustique

Figure D.12 Photographie MEB de [’échantillon 103F
apres son émersion de la solution caustique
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La surface peut étre décomposée en 3 zones bien distinctes :

1- morceaux de ~ 50 um en surface,

2- sous la couche n°1, morceaux d’alliage de 5 a 10 um,

3- couche visible a I’interface des fissures de la zone 2.
Suite a cette observation, des analyses EDX sont effectuées sur les trois zones précédemment
citées, en prenant ou pas en compte I’oxygene pour I’analyse qualitative.

Zone 1 1 2 2 3 3
Element W1t% W1t% W1t% W1t% W1t% Wit%
Cr 4,98 2,03 13,21 6,62 17,24 13,69
Fe 49,06 19,53 50,00 29,79 64,42 59,34
Ni 45,96 20,53 36,79 26,81 18,34 17,89
0 - 57,91 - 36,79 - 9,08

Les résultats EDX renseignent sur la présence d’oxydes métalliques sur la surface de
I’échantillon. L’oxygéne forme un gradient de concentration: sa quantité diminue en
profondeur. Le pourcentage de nickel voit aussi sa teneur diminuer en profondeur, néanmoins
celle-ci reste jusqu’a 5 fois supérieure a sa proportion initiale. Il semble pertinent de réaliser
une cartographie des éléments sur la surface de 1’alliage.

Figure D.13 Cartographie des éléments fer, chrome et nickel sur la surface de I’échantillon
103F reste 72h immerge dans le milieu caustique et porté a un potentiel de -0,2 V/ECS
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La zone 1, composee de morceaux de 50 um de largeur, est principalement composée de
nickel. Les différentes zones sont ensuite étudiées au MEB-ZEISS qui permet une observation
plus minutieuse et avec une meilleure résolution.

Zone 3
Figure D.14 Observation des surfaces de [’alliage a [’échelle nanométrique

Quelque soit la zone observée, la morphologie et la structure des surfaces sont différentes :
- zone 1: structure spongieuse de plusieurs centaines de nm d’épaisseur,

- zone 2: structure poreuse (diametre porosités > 10 nm) d’épaisseur ~ 100 nm

- Zone 3: Nanoporosités

L’application d’un potentiel a permis la formation d’une couche déalliée enrichie en nickel.
Que le mode de formation soit imposé ou a potentiel libre, la couche déalliée est riche en
nickel. Cependant sa présence n’est pas vérifiée sur tout 1’alliage : en effet des mesures ont
montrées un appauvrissement en nickel sur certaines zones. La couche de nickel métallique
est discontinue (enrichissement localisé) : due soit a ’agglomération des atomes de nickel sur
la surface lors de leur déposition, soit au décollement-arrachement des morceaux de cette
couche lors du nettoyage de la surface.

La différence entre I’épaisseur théorique de nickel sur la surface et I’épaisseur mesurée
expérimentalement, indique que les hypothéses émises pour calculer 1’épaisseur de nickel
théorique sont fausses. La corrélation entre les courbes théorique et expérimentale est établie
lorsque sont pris en compte la porosité de la couche et la discontinuité de la couche enrichie
en nickel métallique. Par contre ce modele ne prend pas en compte la quantité de nickel
trouvée dans la solution d’hydroxyde de sodium et dans 1’eau de ringage par ICP-AES.
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Annexe E - Résultats et Interprétation des essais réalisés sur
I’alliage austénoferritique 2202 en milieu caustique a potentiel
impose

Cette partie met en lumiere bon nombre de méthodes couramment utilisées en
¢lectrochimie pour suivre I’évolution d’une surface. Un bref examen de la thermodynamique
et des aspects cinétiques des réactions électrochimiques qui décrivent les processus de
corrosion est réalise.

L’ensemble des essais réalisés a potentiel imposé est répertorié dans un tableau. Les

expériences se déroulent toujours dans une solution d’hydroxyde de sodium a 19M (50% en
poids) et les parameétres modifiés sont précisés.

E.1. Essais a potentiel imposé

Les essais potentiodynamiques ont pour objectifs de suivre 1’évolution de la surface de

I’alliage en contact avec la solution puis d’en déterminer le potentiel et 1’intensité de
corrosion ainsi que la cinétique de réaction.

Nom de | Temps . | Température | Surface | Usinage TL,
'z . . . Type d’essai

I'échantillon immersion °C cm? TCoulL
41-b 1h45 E imposé 80 11,3 TL

41 1h45 E imposé 80 11,3 TC

41 1h45 E imposé 80 11,3 L

6l-a - Rp 80 11,3 L

61-b - E imposé 80 11,3 L

61-d 3h E imposé 80 11,3 L

2202-1 1h45 E imposé 80 2,54 L

2202-1 1h45 E imposé 80 2,54 TL
2202-2 1h45 E imposé 80 2,54 L

2202-2 1h45 E imposé 80 2,54 TL
2202-3 2h40 E imposé 80 2,54 L

Tableau E.1 Récapitulatif des expériences réalisées sur les aciers duplex 2202 a
potentiel imposé

Nom de | Temps Type Intervalle Pas de potentiel | Usinage  TL,
I'échantillon immersion d’essai potentiel V mV/min TCoulL
41-b 1h45 Cycle -1,4 404 17 TL
41 1h45 Cycle -14 404 17 TC
4] 1h45 Cycle -1,4 404 17 L
61-a - Rp logiciel +/- 50mV 20 L
61-b - Rp cycle -1,1a-0,4 20 L
-1,2a0,4
6l-d 3h Cycle 044-12 20 L
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2202-1 1h45 Cycle -15a0,3 17 L
2202-1 1h45 Cycle -15a0,3 17 TL
2202-2 1h45 Cycle -1540,3 17 L
2202-2 1h45 Cycle -154a0,3 17 TL
2202-3 2h40 Cycle -1,2304 20 L

Tableau E.2 Parametres expérimentaux des essais sur les aciers duplex 2202 &
potentiel imposé

Les premiers essais réalisés a potentiel imposé ont pour objectif de connaitre la résistance a la
corrosion des aciers duplex 2202 dans le milieu NaOH & 19M et de la comparer & un matériau
référence (le platine). Les mesures de Rp sont réalisées avec deux méthodes différentes.

E.2. Mesure de la résistance de polarisation

La mesure de la résistance de polarisation se fait dans le méme milieu caustique que
les essais a potentiel libre a ceci prés que la solution est changée plus réguliérement car la
dissolution est accéléree. Le dispositif expérimental est décrit dans le chapitre précédent
paragraphe 111.4.2.2. Deux méthodes sont utilisées dans la détermination de la résistance de
polarisation : la premiére méthode consiste a utiliser une des fonctionnalités du logiciel Volta
Master 1, la deuxiéme méthode est manuelle.

E.2.1. Méthode 1 : Volta master 1

Comme il a été vu plus haut le systéme d’acquisition électrochimique est Voltalab 21.
Ce systeme d’exploitation permet de programmer et d’enregistrer les données d’une
expérience apres sa création et sa programmation. Il existe des séquences de méthodes
préprogrammées : une d’elles est la mesure de la résistance de polarisation en fonction du
temps.

Des données initiales sont a rentrer avant le début de I’expérience :
la vitesse de balayage (mV/min),
I’amplitude (+/- ‘amplitude’ par rapport a E libre),
le nombre de cycle a effectuer (nombre de points sur la courbe) : 16 cycles,
le temps d’attente entre cycles (période durant laquelle le systeme est abandonné au
potentiel libre entre deux cycles de balayage).

Une fois I’ensemble de ces données chargées, 1’expérience est lancée et 1’écran indique le
potentiel imposé et le courant mesuré. Des le premier cycle effectue, la courbe de la résistance
de polarisation en fonction du temps est affichée. Entre deux cycles un décompte de 1’attente
au potentiel libre est affiché.

Pour la mesure de la résistance de polarisation Rp, le balayage de potentiel se fait autour du
potentiel au repos (‘- 50 mV), avec une vitesse de balayage de 0,3 mV/s, un maintien
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préliminaire en potentiel libre est réalisé (1 heure est le temps nécessaire a la stabilisation de
I’alliage dans la solution) et le temps d’attente entre chaque cycle est de 1 heure.

Temps min Rp Pt | Rp Ni | Rp Ni | Rp Ni | Rp 2202
Ohm/cm? Ohm/cm? Ohm/cm? Ohm/cm? Ohm/cm?
360 1,97E+04 1,24E+04 1,16E+04 1,02E+04 8,54E+03
720 1,90E+04 1,26E+04 1,13E+04 1,00E+04 8,30E+03
1080 1,60E+04 1,23E+04 1,16E+04 1,01E+04 8,78E+03
1440 1,84E+04 1,26E+04 1,14E+04 1,14E+04 9,15E+03
1800 1,73E+04 1,27E+04 1,16E+04 1,29E+04 9,30E+03
2160 1,95E+04 1,27E+04 - 1,16E+04 1,00E+04

Tableau E.3 Résultats des résistances de polarisation sur un acier duplex 2202, de 3
échantillons de Ni et 1 de Pt en environnement caustique concentré et porté a 80°C

La figure ci-dessous montre 1’évolution des résistances de polarisation de I’acier duplex 2202,
du nickel et du platine en fonction du temps d’exposition a NaOH a 50%, 80°C.

2,5E+04
2,0E+04 - n . ; -
. " ® Rp Pt Ohm/cm?2

. L5E+04 1 = Rp Ni Ohm/cm?
5 [ | - | - . H Rp Ni Ohm/cm2
£ 10404 1 = L] = ° ° ® Rp Ni Ohm/cm?2
(] ° ° ° o
g ® Rp 2202 Ohm/cm?

5,0E+03 T

0,0E+00 T T - T

0 500 1000 1500 2000
Temps min

Figure E.1 Résistance de polarisation en fonction du temps d’immersion dans NaOH
a 50% a 80°C pour des échantillons de platine, nickel pur et duplex 2202

Tous les points ne sont pas représentés sur le graphique. Le platine et le nickel ont des
résistances de polarisation ¢€levées, de méme que 1’alliage 2202. L’ensemble des valeurs
moyennes des résistances de polarisation est indiqué ci-dessous.

Rp Ni Q/cm? 1,17E+04
Rp 2202 Q /cm? 9,02E+03
Rp Pt Q /em? 1,83E+04

Des valeurs élevées de résistance de polarisation traduisent une bonne résistance a la
corrosion : platine pur > nickel pur > duplex 2202. Les points du graphique de 1’alliage 2202
semblent augmenter dans le temps traduisant ainsi sa résistance a la corrosion et son
anoblissement en surface.
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E.2.2. Méthode 2 : Balayage cyclique

La seconde méthode consiste a effectuer un balayage de potentiel autour du potentiel
libre de I’alliage puis de prendre chaque cycle un a un et d’en déterminer le coefficient
directeur des droites de Tafel : c’est la méthode d’extrapolation de Tafel permettant 1’accés au
potentiel et a ’intensité de corrosion. Les figures suivantes décrivent la méthode en détail
mais pour un seul cycle (n° 12), I’ensemble des résultats suivront et seront résumés dans un
tableau. Cette méthode donne un ordre de grandeur de la résistance de polarisation cependant
elle reste difficile a mettre en ceuvre a cause des incertitudes au niveau de la détermination des
coefficients de Tafel. De plus le passage de la densité d’intensité en échelle logarithmique les
accentue.

r 3,5E02

r 2,5E02

r 1,502

¥ aysuagug

r 5,0E03

A 4E+00 -1,0E+00 £,0E01 20FE 01

- S5.0E03

Potentiel V/IECS

Figure E.2 Détermination manuelle de la résistance de polarisation par balayage sur 15
cycles pour alliage duplex 2202 dans NaOH a 50%, 80°C

Potentiel V/IECS
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Figure E.3 Détermination manuelle des coefficients de Tafel et de la densité d’intensité pour
un alliage duplex 2202 dans NaOH a 50%, 80°C (12°™ cycle)

L’application de la formule de Stern et Geary permet, a partir des coefficients de Tafel et de la
valeur de la densité d’intensité, d’avoir acces a la résistance de polarisation :
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Figure E.4 Evolution de la résistance de polarisation en fonction du temps pour un alliage
duplex 2202 dans NaOH a 50%, 80°C

Bien que cette méthode soit entachée d’incertitudes, elle donne une valeur moyenne de la
résistance de polarisation proche de la premiére méthode : Rp moyenne (1% méthode) =
9,02E+03 Q/cm? et Rp moyenne (2" méthode) = 8,61E+03 Q/em? soit 5% d’écart.
Concernant la forme de la courbe, celle-ci tend a augmenter dans le temps traduisant de
nouveau une meilleure résistance a la corrosion de la part de 1’alliage duplex. Cette résistance
peut s’expliquer par 1’anoblissement en nickel sur la surface comme 1’ont montrées les
analyses EDX et DRX.

E.3. Courbe de polarisation des aciers duplex 2202

Pour comprendre le mécanisme de dissolution et d’enrichissement en nickel de la
surface des aciers duplex durant leur immersion dans I’hydroxyde de sodium a 19 mol/L a
80°C, des mesures a potentiel imposé sont effectuées. Ainsi des essais potentiodynamiques
simples et cycliques vont permettre d’appréhender les mécanismes en jeu. Les courbes de
polarisation des aciers duplex sont confrontées a celles de métaux purs et comparées entre
elles afin de souligner I’importance de 1’usinage.

E.3.1. Influence de l'usinage
Les paramétres expérimentaux liés aux courbes potentiodynamiques simples sont

résumeés précédemment. Dans un premier temps les courbes potentiostatiques de trois aciers
duplex sont comparés, leur unique différence réside dans le sens d'usinage: TL, TC et L.
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Figure E.5 Courbes de polarisation de trois alliages duplex 2202 (NaOH a 50%, 80°C)
Importance de la mise en forme

Les courbes de polarisation ont une forme similaire sur une plage de potentiel allant de -0,6 a
0,4 V : en particulier le pic d’activité est le méme pour les trois échantillons. Sur la plage de
potentiel allant de -0,95 a -0,6 V, les courbes ont un comportement différent. Les potentiels de
corrosion des trois échantillons sont du méme ordre de grandeur a */. 50 mV prés. Les
réactions mises en cause sur cette gamme de potentiel sont la dissolution du fer et du nickel
mais avec une vitesse moindre pour le nickel.

Des mesures de perte de masse ont été faites sur cing échantillons duplex et comparées aux
pertes de masse de métaux purs dans les mémes conditions d’expérience.
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Figure E.6 Comparaison entre les pertes de masse d’alliage duplex et de métaux purs dans
NaOH a 50%, 80°C (Conditions expérimentales similaires)
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Les pertes de masse des alliages 2202 sont semblables, de 1’ordre de 7 mg/cm?. En conditions
similaires, les alliages duplex perdent plus de masse que les alliages austénitiques 304L. La
teneur élevée en fer et basse en nickel du duplex est responsable de la perte de masse €elevée

de I’alliage 2202 en polarisation imposée. La complexité du mécanisme réside dans la faible
perte de mati¢re de ’alliage 2202 a potentiel libre.

E.3.2. Polarisation simple

La courbe de polarisation suivante permet de spécifier différentes zones :

O =
Pic de Evolution d
-1 4 transpassivité vo “m?l" 8
1'oxygene
2.
Second palier
oyl s_ s r
j 3 de passivité
2 4
(=)
g -5 4 Premier palier
= de passivité
6 -
‘ Pic d'activité
'8 T 1§ T T T 1
-1.8E+00 -1 4E+00 -1,0E+00 -6,0E-01 -2,0E-01 2,0E-01 6,0E-01

Potentiel VECS
Figure E.7 Courbe de polarisation de I’alliage duplex 2202-1 (L)
NaOH a 50%, 80°C

Ces zones de corrosion prennent leur sens lorsque la courbe potentiodynamique de 1’alliage
duplex 2202 est comparée a celle des métaux purs qui le composent. La description des

courbes de polarisation des principaux éléments métalliques de I’alliage 2202 peut expliquer
son comportement dans le milieu caustique.

E.3.2.1. Polarisation des éléments purs composant I’acier duplex 2202

Les éléments d'alliage jouent un rdle clé dans le comportement électrochimique des
aciers inoxydables. Selon les propriétés électrochimiques des éléments d'alliage dans un
environnement particulier, 1’alliage duplex peut subir une passivation ou une corrosion active.
Le comportement a la polarisation anodique des éléments d'alliage (Fe, Cr et Ni) du duplex a
été comparé a celui de 1’alliage 2202 dans une solution caustique a 80 °C.
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Figure E.8 Courbes de polarisation de [’alliage duplex 2202-2 (L) et de métaux purs Fe, Cr
et Ni dans NaOH a 50%, 80°C

Le potentiel de corrosion du fer pur dans la solution d’hydroxyde de sodium a 80°C est de -
1,28 V/ECS. D’aprés le diagramme potentiel — pH du systeme Fe-H,O, le potentiel de
corrosion du fer a pH 15 se situe dans la région Fe/HFeO,". Une augmentation du potentiel
entraine un fort accroissement de la densité de courant traduisant I’activité du métal suivi par
une zone de passivité. Une augmentation de la densité de courant a des potentiels allant au-
dela du potentiel de corrosion correspond a la dissolution active du fer en ions dihypoferrites
(Fe/HFeOy). Le diagramme de Pourbaix du fer indique que les phases stables, avant le pic de
transition, sont Fe304 (Fe(OH),) et Fe,O3 (Fe(OH)s3). La passivité observée sur la courbe,
apres le pic de transition, est due a la transformation des ions Fe,O3 en ions Fe3O4. Au-dela de
cette zone de potentiel, I’augmentation de la densité¢ de courant correspond a 1’évolution de
I’oxygene. Ce comportement du fer pur dans un tel milieu a 90°C est reporté par Agarwal et
al en 1972 [Réf. E.1].

Le Ni a une plus faible densité de courant que le fer et ce, quelque soit le potentiel. Selon le
diagramme potentiel — pH du nickel, le potentiel relatif au pic de courant du nickel se situe
dans la zone définie par Ni/NiO, [Réf. E.2] et les études réalisées par Agarwal et al
confirment ce comportement [Réf. E.1]. Ce pic d’activité est suivi par une diminution de la
densité de courant de Ni jusqu’a atteindre une zone de passivation. Ni(OH), se forme vers -
0,85 V/ECS et passive le métal jusqu’au potentiel de dégagement 1’oxygene (potentiel associé
a une forte augmentation du courant anodique). Vers un potentiel de -0,5 V/ECS, I’intensité
du nickel subit de fortes variations dues a la réaction d’oxydation du Ni " en Ni "
L’observation de la réaction n’est pas immédiate du fait de la vitesse de balayage appliquée.

Le chrome subit une oxydation, par rupture du film passif Cr,O3, qui se traduit par la

formation de CrO,% (Cr ") vers -0,55 V/ECS. Ce potentiel marque une dissolution trés
importante et brutale de part ’amplitude et les valeurs prise par I’intensité. Cette forte
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augmentation du courant anodique est aussi probablement due a la transformation des ions
CrO4% en Cr(OH)s. Zheng et Bogaerts ont interprété le comportement du chrome dans ce
milieu de maniére analogue [Réf. E.3]. Les premiers instants de chacune des courbes
correspondent & un dégagement de dihydrogene.

Les courbes de polarisation des métaux purs Fe, Ni et Cr ont été comparées a celui de
I’alliage 2202 afin de comprendre le réle de chaque élément d'alliage dans la corrosion et la
passivation de I’alliage 2202.

E.3.2.2. Polarisation de 1’alliage 2202

La passivité de la zone comprise entre le potentiel de corrosion libre de 1’alliage
duplex et le potentiel de transpassivité, est assurée par le chrome. La teneur élevee en chrome
de I’alliage confére une plus grande stabilité a son film d’oxyde de chrome protecteur, c’est
pourquoi les valeurs d’intensité sont peu élevées. Dans cette zone de potentiel, le fer a une
dissolution active et le nickel tend lui aussi a se dissoudre. Cet effet combiné du fer et du
nickel se manifeste par 1’existence d’un pic d’activité.

Au-dela du potentiel de transpassivité, le courant augmente rapidement. Cette augmentation
de I’intensité correspond a la dissolution transpassive du chrome en ions CrO4%. La seconde
zone de passivité de 1’alliage concorde avec celles du fer et du nickel purs (formations
d’hydroxydes métalliques). Puis une augmentation de potentiel entraine un dégagement
d’oxygene combiné a un accroissement important de I’intensité.

L’alliage duplex a un comportement intermédiaire entre un alliage ferritique et austénitique.
Sa teneur élevée en chrome lui assure une certaine stabilité jusqu’au potentiel de
transpassivité. D’une maniere générale, le chrome et le nickel confere a I’alliage leur
protection alors que le fer lui est préjudiciable. La combinaison des ¢léments d’alliage entre
eux est un parameétre a considérer. L’étude de la courbe de I’alliage 2202 ne suffit pas a
expliquer son comportement a la corrosion caustique. La structure duplex de I’alliage peut
entrainer un effet de couplage électrochimique qui se traduit par la dissolution préférentielle
de I’une des deux phases. Les précédentes observations ainsi que la littérature indiquent que
I’alliage se corrode en dissolvant préférentiellement la phase austénitique. L’ensemble de ces
informations permet d’expliquer le taux de corrosion élevé des aciers duplex en milieu
désaéré. La comparaison entre les valeurs de pertes de masse des métaux purs et d’alliages
2202, en conditions expérimentales identiques, met en avant la dissolution massive du fer et,
dans une moindre mesure, du chrome. Or I’alliage 2202 a une teneur élevée en chrome qui,
au-dela du potentiel de transpassivité, devient nuisible a 1’alliage. Le fer et le nickel, en
conditions trés oxydantes, conceédent a 1’alliage leur protection (a des potentiels supérieurs au
potentiel de transpassivité le chrome passe du degré 111 au degreé V).

Trois domaines de potentiel se distinguent : la premiére zone de potentiel comprend les pics
d’activité du fer et du nickel, la seconde correspond a la premiére zone de passivité et la
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derniére représente le second intervalle de passivité qui commence aprés le potentiel de
transpassivité. Le premier intervalle de potentiel place 1’expérience en conditions désaérées
contrairement au dernier intervalle qui permet de se situer en conditions extrémement
oxydantes.

Les courbes de polarisation effectuées sur les principaux éléments de 1’alliage 2202
permettent de conclure qu’a bas potentiel, la protection de I’alliage est assurée par le chrome
et le nickel alors qu’a potentiel élevé, elle est assurée par le nickel et le fer. Les domaines de
sensibilité¢ de I’alliage 2202 se situent au niveau du potentiel de transpassivité ainsi qu’au
niveau de la premiére zone de passivité.

E.3.3. Polarisation cyclique

La polarisation cyclique consiste a effectuer un balayage du potentiel de corrosion
jusqu’a une certaine valeur d’intensité appelée sommet de densité de courant puis d’inverser
le sens de balayage jusqu’a inverser la polarité. La vitesse de balayage choisie se situe entre
0.1 et 1 mV/s (Faire varier la vitesse de balayage revient a explorer différentes zones tout en
restant loin d’un état stationnaire méme pour des faibles vitesses).

La courbe est généralement analysée en termes de potentiel de rupture et de repassivation.

Il existe trois zones importantes a considérer lors de ’interprétation des courbes de

polarisation cyclique, ces domaines de potentiels sont délimités pour le cycle de 1’alliage
2202 :
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Figure E.9 Spécification des domaines de potentiel de la courbe de polarisation cyclique de
l'alliage duplex 61-d L dans NaOH a 50%, 80°C

La zone A correspond a 1’adsorption des protons (i<0) et la désorption de I’hydrogéne (i>0),
la zone B représente la double couche capacitive et la zone C correspond a la formation
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d’oxydes ou/et d’hydroxydes de fer, chrome et nickel par augmentation du potentiel vers des
valeurs positives et a leur réduction dans le cas contraire.

L’inversion des courbes aller et retour de la zone A et C traduit un anoblissement de la
surface.

La voltammetrie cyclique est aussi une meéthode de mesure de la surface active. Une
modification des valeurs d’intensité de courant dans les domaines A et C signifie soit une
diminution de la surface active si ces valeurs diminuent, soit une augmentation de la surface
active dans le cas inverse. Une invariance des valeurs de densité de courant capacitif de la
double couche indique une absence de perte de charge de 1’¢électrode vers 1’¢électrolyte. Lors
de la mesure de la surface active, il est nécessaire de tenir compte de la double couche (zone
B). Cette contribution capacitive est due a la charge d'une double couche a l'interface
électrode/solution.

La superposition de courbes de polarisation cyclique est un bon indicateur de 1’évolution de la
surface active. Ainsi la comparaison entre les cycles d’un échantillon duplex permet de suivre
les modifications de surface en contact avec 1’électrolyte. Une augmentation des valeurs de
densité d’intensité au niveau de la zone A exprime un accroissement de la surface active et
dans notre cas, prouverai 1’existence de porosités. Cette méthode d’analyse / d’observation
est couramment utilisée dans les études traitant de la catalyse.
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Figure E.10 Courbes de polarisations cycliques de I’alliage duplex 14IL dans NaOH a 50%,
80°C : seuls le troisieme et le quatre vingt treizieme cycles (aller + retour) sont représentés
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Figure E.11 Détermination de la surface active de I’alliage duplex 14IL dans NaOH a 50%,
80°C a partir des courbes de polarisation cycliques

L’échantillon 14IL a subit 93 cycles mais seuls les 3°M et dernier cycles sont représentés. Les
essais potentiodynamiques cycliques permettent de calculer la surface active, c'est-a-dire la
surface ‘créée’ durant les essais par intégration de 1’aire comprise entre la courbe allée et la
courbe retour. Une premiére approche grossiére est réalisée par observation des cycles : ’aire
et les valeurs de densités de courant de la courbe du 93°™ cycle sont supérieures a celles du
3eme cycle. L’invariance de la valeur du courant capacitif dans la zone de la double couche
(zone B) indique une absence de perte de charge de 1’¢lectrode vers 1’électrolyte.

La méthode utilisée est proche de celle utilisée lors des études électro-catalytiques. La surface
active est estimée a partir de la charge associée a I'adsorption et a la désorption de I'hydrogéne
dans l'intervalle de potentiel [-1,4V ; -0,9V] vs. ECS. On suppose alors une seule monocouche
adsorbée sur la surface et une steechiométrie d'adsorption de 1'hydrogéne sur la surface d'un
atome d'hydrogéne par atome de nickel de surface.

La charge de désorption de I'hydrogéne est calculée via I'équation : Q = [i.dt. La mesure de la
surface active est réalisée a partir de la zone d'adsorption/désorption de I'nydrogene. En
pondérant la charge par la proportion des différentes faces pour un nickel poly cristallin, on
trouve une coulométrie totale d’environ 240 pC.cm? [Réf. E.4].

I est alors possible de calculer la surface accessible :

1 ..
VB-J‘ldV

sA=—

QMonoCouche QMonoCouche

Ou Qu: charge nécessaire a la désorption des protons; Qmonocouche : désorption d’une
monocouche de protons sur la surface cristalline (= 200 uC/cm2) ; vg : vitesse de balayage des
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cycles ; i : densité de courant ; V : potentiel. Les surfaces actives sont calculées pour les deux
cycles puis normalisées a partir de la surface initiale de I’échantillon.

Vg Densité d’intensité A/cm? Intervalle de potentiel V/ECS | SA cm?
3°™ cycle 1 mVi/s 0,0176 8,4.10" -1,394 -1,086 2,54
93°™ cycle 1 mVi/s 0,031 0,019 -1,450 -0,949 2,58

Tableau E.4 Paramétres utilisés lors de la détermination de la surface active

Les cycles ont permis de créer 4 mm? de surface en plus. Cette surface peut étre la
conséquence de porosités ouvertes.

Il a été vu précédemment qu’apres un passage dans une solution caustique d’hydroxyde de
sodium a 19M, la surface de ’alliage duplex se ‘recouvre’ d’une couche nanométrique de
nickel vraisemblablement poreuse. La superposition des courbes de polarisation cycliques de
I’alliage duplex et du nickel va permettre de confirmer 1’impact de ce dernier dans la
corrosion caustique de 1’acier.

0,EHI0 7
-1,EH10
-2, EHI0 A
-3,E+H10 A
-4, EHI0 A .

-5,EH10 A

Densité d'intensité Alcm?

£,E+00
=== Aller

— -Retour
—Nipur

=

-8,E+10

1B —1‘,2 —DI,B —Dl,fi a Dl,fi

Potentiel VIECS
Figure E.12 Courbe de polarisation cyclique de I’alliage duplex 61-d L dans NaOH a 50%,
80°C + courbe de polarisation du nickel pur

La courbe de polarisation de I’alliage duplex ne présente qu’un seul pic d’activité et ce
quelque soit la vitesse de balayage appliquée. La superposition des courbes de polarisation
cyclique du nickel pur et de I’alliage 2202 confirme 1’impact du nickel dans le comportement
a la corrosion de 1’alliage 2202 : le potentiel critique de déalliage se déplace vers le potentiel
du couple Ni/NiO. Les courbes électrochimiques soutiennent les résultats obtenus par les
méthodes d’analyses DRX et EDX. Il a d’ailleurs été vu 1’étendue de la zone de stabilité du
film protecteur formé sur le nickel pur qui s’étend sur plusieurs centaines de millivolts. La
présence de pics métastables sur la zone de passivation de la courbe retour du nickel traduit
I’existence d’un film protecteur sur la surface du métal. La méthode d’extrapolation de Tafel
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indique que la densité de courant maximale dans le premier domaine de dissolution du fer et
du nickel est de 0,14 mA/cm? soit une vitesse de corrosion de I’ordre de 1,39 mm/an.

D’aprés les courbes de polarisation cycliques de ’acier duplex et du nickel, il semble que le
nickel de la phase austénitique se dissolve lentement vers -1,05V/ECS environ, avant de se
redéposer sur la surface de I’alliage. Un mécanisme diffusionnel est aussi a considérer
puisque la phase ferritique est appauvrit en nickel. Les mesures de surfaces actives (surface en
contact avec la solution d’hydroxyde de sodium) indiquent que lorsque le temps d’exposition
a la solution augmente alors la valeur de la surface active augmente aussi. Apres un certain
temps passé dans 1’¢lectrolyte et a 1’aide de la méthode catalytique utilisée, il s’est avéré que
I’alliage présente une augmentation de sa surface. Cette augmentation peut s’expliquer si ’on
considere que la nouvelle couche de nickel formée est poreuse.
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Abstract:

The aim of this study is to understand the process of dealloying of austenitic stainless
steel 304L with the intention to put this reasoning to the duplex steels. Tests were conducted
in a deaerated aqueous solution of sodium hydroxide at 50%, heated to a temperature of 80°C
at atmospheric pressure and free potential.

e The alloy 304L is dissolved to form a nanoporous layer rich in nickel metal on its
surface.
e The alloy 2202 is dissolved and has two different behaviors:
o Ferritic phase is depleted in nickel
o Austenite is covered by a nanoporous layer consists of metallic nickel
o The two phases have different dissolution rates: austenite dissolves faster than
ferrite.

Kinetic dissolution of two alloys is different: alloy 2202 has better corrosion
resistance than alloy 304L. However, the behavior of the austenite of the alloy 2202 is
identical to the alloy 304L and has the same characteristics. The ferrite appears to give the
duplex alloy corrosion protection against caustic at the expense of austenite.

The identification of the layer of almost pure metallic nickel is confronted with
existing models of dealloying. Additional experiments proved the simultaneous steps of
dissolution of the alloy, redeposition of Ni atoms and their rearrangement on the surface.
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Résumé :

L’objectif de cette étude e est de comprendre le processus de déalliage de 1’acier
inoxydable austénitique 304L avec l’intention de transcrire ce raisonnement aux aciers
duplex. Des essais ont été réalisés au sein d’une solution aqueuse désaérée d’hydroxyde de
sodium a 50%, portés a une température de 80°C sous pression atmosphérique et a potentiel
libre.

e [’alliage 304L se dissout en formant une couche nanoporeuse riche en nickel
métallique sur sa surface.
e L’alliage 2202 se dissout et présente deux comportements différents :
o la ferrite s’appauvrit en nickel
o Dausténite se recouvre d’une couche nanoporeuse constituée de nickel
métallique.
o les deux phases ont des vitesses de dissolution distinctes, 1’austénite se
dissolvant plus rapidement que la ferrite.

Les cinetiques de dissolution des deux alliages sont différentes : 1’alliage 2202
présente une meilleure résistance a la corrosion que 1’alliage 304L. Cependant 1’austénite de
I’alliage 2202 se comporte de maniere identique a 1’alliage 304L et présente les mémes
caractéristiques. La ferrite semble conférer a I’alliage duplex une protection contre la
corrosion caustique au détriment de 1’austénite.

La mise en évidence de la couche du nickel métallique presque pur est confrontee
avec des modeles existants de déalliage. Des expériences complémentaires ont prouveées la
simultanéite des étapes de dissolution de l'alliage, de la redéposition des atomes de Ni et de
leur réarrangement sur la surface.






