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Résumé

L’oxydation sélective des alliages à haute température conduit à un appauvrisse-
ment du substrat qui contribue aux phénomènes de corrosion sous contrainte (CSC).
Afin de prédire cet appauvrissement en élément oxydable, un modèle basé sur la dif-
fusion dans le substrat et l’équilibre des flux au niveau de l’interface alliage/oxyde
a été développé. La cinétique d’oxydation du matériau est utilisée comme donnée
d’entrée du modèle et permet de piloter le déplacement de l’interface alliage/oxyde
lorsque l’élément oxydable est "consommé" de l’alliage.
Le modèle d’appauvrissement développé a été validé dans la cas de l’oxydation

de l’alliage binaire Pt-Ni à 850 ◦C, en reproduisant la solution analytique du modèle
de Wagner. L’utilisation de la méthode des différences finies a permis de lever les
hypothèses d’une concentration constante au niveau de l’interface alliage/oxyde,
mais aussi d’un coefficient d’interdiffusion homogène dans l’alliage et constant au
cours de l’oxydation.
Plusieurs cas d’oxydation ont ensuite été étudiés grâce au modèle. L’appauvrisse-
ment initial en élément oxydable d’un alliage binaire (passivation, pré-oxydation) a
peu d’influence sur l’évolution de l’appauvrissement de l’alliage lors de son oxydation
à haute température. En revanche, lorsque le coefficient d’interdiffusion de l’alliage
est plus grand en subsurface qu’en volume de cet alliage (écrouissage), la concentra-
tion en élément oxydable au niveau de l’interface alliage/oxyde décroit au cours de
l’oxydation. Les profils d’appauvrissement présentent alors un point d’inflexion dû
à une diffusion plus rapide au voisinage de l’interface.
Enfin, le modèle a été appliqué à l’oxydation en milieu aqueux à une température de
290 ◦C pour étudier la déchromisation de l’alliage 690 en milieu primaire des REP.
Ceci a permis de conforter la cinétique d’oxydation logarithmique directe proposée
dans la littérature pour cet alliage. Le coefficient d’interdiffusion déterminé varie
de 7× 10−19 cm2/s dans l’alliage à 7× 10−18 cm2/s près de la surface. Le profil de
déchromisation prédit après 5000 h d’exposition au milieu primaire est alors proposé.
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Abstract

High temperature selective oxidation of alloys usually results in substrate de-
pletion. This phenomenon can be at the origin of stress corrosion cracking (SCC)
initiation. To predict the depletion of the oxidizable element, a model based on
diffusion in the substrate and fluxes balance at the oxide/alloy interface has been
developed. The oxidation kinetics is used as input data of the model in order to drive
the oxide/alloy interface displacement when the oxidizable element is "consumed"
from the alloy.
The depletion model presented in this work has been validated in the case of the

oxidation at 850 ◦C of the Pt-Ni binary alloy by reproducing the Wagner’s analytical
solution. The two assumptions of a fixed concentration at the oxide/alloy interface,
and of a diffusion coefficient homogeneous in the substrate and constant during
oxidation, have been relaxed using finite difference method.
Then, several cases of oxidation have been studied with the developed model. An
initial depletion of a binary alloy in oxidizable element (passivation, pre-oxidation)
has a low impact on the substrate depletion evolution during high temperature
oxidation. However, when the interdiffusion coefficient in the alloy is greater in
subsurface than in the bulk (work-hardening), the oxidizable element concentration
at the oxide/alloy interface decreases during the oxidation. Depletion profiles show
an inflexion point due to faster diffusion close to the interface.
Finally, the model has been applied to oxidation in aquaous media at a temperature
of 290 ◦C to study Cr-depletion of alloy 690 in PWR primary water. The direct
logarithmic oxidation kinetics proposed in the literature has been validated. In that
case, the determined interdiffusion coefficient increases from 7× 10−19 cm2/s in the
bulk up to 7× 10−18 cm2/s close to the surface. The Cr-depletion profile after 5000 h
of exposure to primary water is predicted by the model.
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Introduction

L’appauvrissement du substrat en élément oxydable est un phénomène observé
lors de l’oxydation à haute température des alliages. Une zone fortement déchromée
est observée sous l’oxyde de chrome formé à la surface des alliages chrominoformeurs
[1]. C’est lors de l’oxydation sélective des alliages que l’appauvrissement d’un unique
élément oxydable est le plus important et le plus problématique.
Cet appauvrissement chimique du substrat est à l’origine de l’endommagement en
service des matériaux oxydés. En effet, la modification en subsurface de la com-
position de l’alliage altère ses propriétés physico-chimiques et mécaniques. Trois
exemples peuvent illustrer l’importance de ce phénomène : la corrosion sous contrainte
d’un matériau résulte des modifications chimiques du substrat, suite à l’action de
l’environnement agressif, couplées aux contraintes mécaniques dans le matériau
(contraintes appliquées ou résiduelles) ; l’appauvrissement excessif de l’élément oxy-
dable le long des joints de grains peut conduire à la corrosion intergranulaire du
matériau [2] ; ou encore, l’oxydation catastrophique (oxydation, spallation, puis ré-
oxydation) peut conduire à un appauvrissement accéléré du substrat.
Pour éviter un appauvrissement du substrat et la modification de la composition
chimique du matériau, l’oxydation peut être prévenue grâce à un revêtement appelé
"coating". Il est important de considérer cette solution technologique mais, la plupart
du temps, ce traitement constitue seulement une barrière qui ralentit la cinétique
d’oxydation [3–5].

Prédire l’appauvrissement du substrat des alliages oxydés est donc une étape
importante dans la détermination de leur durée de vie. Pourtant, les études de
l’oxydation se concentrent essentiellement sur la détermination des cinétiques de
croissance des oxydes.
Les méthodes d’investigations du phénomène d’appauvrissement sont difficiles à ap-
pliquer dans des conditions réelles d’oxydation à haute température et pour des
durées aussi longues que les durées de service. En effet, les techniques expérimen-
tales d’analyse des produits et des conséquences de l’oxydation (SDL, EDX, SIMS,
XPS. . . ) ne peuvent être utilisées sur les composants en service. De plus, les méca-
nismes d’endommagements des matériaux suite à l’appauvrissement de leur substrat
sont relativement lents. Il existe donc un réel besoin de disposer de modèles prédic-
tifs, en fonction de la composition de l’alliage et des propriétés de l’atmosphère
oxydante.
Les modèles existants qui proposent une solution analytique pour déterminer l’ap-

pauvrissement du substrat, datant des années 50 pour le modèle de Wagner [6],
sont encore largement utilisés aujourd’hui. Ces solutions analytiques sont cependant
construites à partir d’hypothèses fortes : conditions isothermes d’oxydation et coeffi-
cient de diffusion constant. Leur domaine d’application reste donc limité à quelques
alliages dans des conditions d’oxydation précises.
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2 Introduction

Plus récemment, l’utilisation de méthodes numériques de résolution a permis de le-
ver certaines hypothèses restrictives. Les modèles développés font ainsi appel à ces
méthodes pour prédire l’appauvrissement du substrat, dans des conditions aniso-
thermes et lorsque le coefficient de diffusion dans l’alliage n’est pas constant.

L’étude présentée dans cette thèse est basée sur les travaux de Wagner [6, 7],
qui restent vérifiés dans de nombreux cas d’oxydation à haute température lorsque
l’oxyde formé est épais, compact et homogène. Les premiers travaux proposent une
modélisation des mécanismes d’oxydation qui conduisent à la formation de telles
couches d’oxydes avec une cinétique parabolique, souvent observée pour de nom-
breux alliages. La solution analytique proposée dans le modèle de 1952 permet de
prédire l’appauvrissement des alliages lors de leur oxydation sélective lorsque la ci-
nétique d’oxydation est parabolique. Cette solution permet de bonnes prédictions
quantitatives.
Nous nous intéresserons donc plus particulièrement aux alliages binaires obéissant,

à haute température, à l’oxydation sélective d’un seul élément de l’alliage pour
former un oxyde en surface, sans oxydation interne. Dans ce cas bien précis, un
seul élément de l’alliage s’appauvrit pour réagir avec l’oxygène. L’étude est par la
suite étendue aux alliages plus complexes ayant un comportement similaire, c’est-à-
dire dont un seul élément d’alliage s’oxyde sélectivement par rapport aux autres et
formant un oxyde compact entièrement externe.
L’objectif de ce travail est de proposer un modèle d’appauvrissement du substrat

qui lève les hypothèses de Wagner d’une concentration à l’interface alliage/oxyde
fixée et d’un coefficient de diffusion dans l’alliage constant. Ainsi, des alliages ayant
différentes cinétiques d’oxydation peuvent être étudiés, et l’utilisation de méthodes
numériques permet de déterminer le profils d’appauvrissement au cours de l’oxyda-
tion sélective de l’alliage.

Ce rapport de thèse est ainsi structuré en quatre parties :

• Le premier chapitre est consacré à la présentation du phénomène d’oxyda-
tion à haute température des métaux et alliages. Les différentes morphologies
d’oxydes pouvant se former sont présentées et permettent de positionner le
contexte de la thèse : l’oxydation sélective des alliages. Ainsi, les modifications
du substrat de ces alliages durant leur oxydation sont plus particulièrement
identifiées. Les méthodes expérimentales pour l’étude de l’oxydation sont éga-
lement évoquées, des mesures de la cinétique d’oxydation aux analyses des
produits de la réaction d’oxydation, afin de déterminer les mécanismes d’oxy-
dation.

• Le deuxième chapitre s’attache à présenter l’aspect modélisation du phéno-
mène d’oxydation à partir de la littérature. Les mécanismes élémentaires de
formation des oxydes sont décrits ; une attention particulière est portée sur
les mécanismes de transport et de diffusion dans le substrat. L’ensemble de
ces mécanismes permet d’expliquer et de modéliser les principales cinétiques
d’oxydation des alliages observées. Enfin, les modèles permettant de simuler
le phénomène d’oxydation en intégrant l’appauvrissement du substrat, la ci-
nétique d’oxydation et les contraintes sont présentés.
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• Le troisième chapitre présente le modèle d’appauvrissement en élément oxy-
dable lors de l’oxydation sélective des alliages développé dans le cadre de cette
thèse. Le formalisme est tout d’abord détaillé, puis la méthode numérique de
résolution adoptée est décrite. La stabilité du schéma numérique de résolution
et la validité du modèle sont également vérifiées dans ce chapitre.

• Le quatrième chapitre traite finalement différents cas d’oxydation à partir du
modèle d’appauvrissement développé dans le chapitre précédent. Dans un pre-
mier temps, ce modèle permet d’étudier l’appauvrissement d’un alliage suite à
une passivation avant oxydation à haute température et suite à un écrouissage
initial en subsurface. Dans un second temps, le modèle est utilisé pour étudier
l’oxydation de l’alliage base-Ni 690 en milieu primaire des REP. La cinétique
logarithmique d’oxydation proposée dans la littérature a été confortée. En-
suite, le coefficient d’interdiffusion dans le substrat est déterminé et le profil
de déchromisation de cet alliage est prédit à long terme.

Enfin, les perspectives de ce travail montrent les enjeux de développement futur
du modèle présenté dans cette thèse. Les premières briques d’extension pour aller
vers un modèle 3D y sont ainsi évoquées.
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Dans le cadre de notre étude, l’oxydation correspond à la corrosion sèche de maté-
riaux métalliques, métaux ou alliages, au contact d’une atmosphère oxydante conte-
nant de l’oxygène. Si l’on considère la réaction d’oxydation :

2A + O2 = 2AO (1.1)

où A est un métal pur ou un élément oxydable d’un alliage, l’oxydation correspond
à la formation d’un oxyde en surface du matériau métallique.

Figure 1.1 – Coupe schématisée d’une couche d’oxyde formée à la surface d’un métal ou
d’un alliage au contact d’une atmosphère gazeuse oxydante.

La Figure 1.1 représente une couche d’oxyde compacte et continue formée entre
le matériau métallique et le gaz oxydant. La morphologie de l’oxyde formé peut être
complexe, comme nous allons le voir dans ce chapitre, et la réaction d’oxydation
est plus ou moins rapide en fonction des environnements dans lesquels se trouvent
les réactants (élément A et oxygène O2 dans l’Équation (1.1)), rarement présents
sous des formes pures. L’élément oxydable A est un élément métallique sous forme
solide qui peut être un élément d’alliage. L’oxydation aura alors pour conséquence
de modifier la nature initiale de la surface de cet alliage [8]. L’élément oxydant est
l’oxygène O2 sous forme gazeuse au sein d’une atmosphère oxydante caractérisée
par sa température et sa pression partielle en oxygène gazeux, notée pO2 . Ainsi,
pour prévoir le comportement d’un matériau face à l’oxydation, il est important
d’identifier et de comprendre les mécanismes de formation de l’oxyde et les vitesses
de croissance des couches d’oxyde.
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6 Oxydation à haute température des métaux et alliages

L’objectif de cette première partie bibliographique est de présenter le phénomène
d’oxydation des métaux et alliages à haute température et ses conséquences sur le
matériau oxydé.
La description de la nature des oxydes formés et de leurs morphologies permet
dans un premier temps de définir les différents types d’oxydes. Ensuite, bien que
l’oxydation soit une réaction en surface du matériaux, il est important de remarquer
qu’elle affecte également les propriétés physico-chimiques et mécaniques du substrat.
Enfin, les principales méthodes expérimentales pour l’étude de l’oxydation et de ses
conséquences sur le matériau sont brièvement présentées.

1.1 Oxydation à haute température
Le terme "Haute température" désigne, en oxydation, un domaine de températures

pour lesquelles les mécanismes mis en jeu sont accélérés par la température. Ce
domaine n’est pas le même en fonction du matériau étudié ; on parle par exemple
d’oxydation à haute température de 400 à 650 ◦C pour l’aluminium [9] et de 450 à
1400 ◦C pour le nickel [10,11].
Birks et al. [12] définissent cependant une température de 500 ◦C comme limite

inférieure du domaine des hautes températures. Au-dessus de cette température, les
conséquences de l’oxydation sur le matériau oxydé sont significatives, notamment car
les mécanismes de diffusion sont activés thermiquement [13]. En effet, à température
ambiante, les mécanismes d’oxydation sont très lents et l’oxydation n’altère généra-
lement pas les propriétés des matériaux développés pour une meilleure résistance à
l’oxydation (par exemple, les alliages chromino-formeurs ou alumino-formeurs [14]).
Entre 100 et 500 ◦C, la plupart des alliages forment des couches d’oxyde très minces
qui croissent très lentement, mais les oxydes formés à ces températures peuvent
obéir aux mêmes mécanismes de formation qu’à une plus haute température (cas de
l’aluminium cité ci-dessus). En conséquence, les modélisations des mécanismes d’oxy-
dation à haute température peuvent être étendues à des températures inférieures à
500 ◦C, comme nous le verrons pour l’oxydation de l’alliage 690 (cf. Partie 4.2).

L’oxydation est influencée par de nombreux facteurs environnementaux tels la
température, la nature et la pression de l’atmosphère oxydante. Lorsque ces derniers
sont constants et/ou homogènes, la géométrie du substrat ou son état de surface
peuvent également conduire à des comportements différents. Il est donc difficile
de présenter une théorie générale sur l’oxydation des métaux et alliages à haute
température.
L’étude de l’oxydation des métaux purs permet dans un premier temps d’identifier

les couches d’oxydes les plus couramment rencontrées. On retrouve généralement ces
couches d’oxydes à la surface des alliages sous des formes plus ou moins complexes, en
fonction de l’affinité des différents éléments de l’alliage avec l’atmosphère oxydante.

1.1.1 Oxydation des métaux

Lorsque l’oxyde se forme sur la surface du métal, on parle d’oxydation externe.
Au contraire, lorsque l’oxyde se forme sous la surface, on parle alors d’oxydation
interne. Les oxydes formés peuvent avoir différentes morphologies ; les plus couram-
ment rencontrées à la surface des métaux oxydés à haute température sont définis ici.
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Oxydation externe

Dans la plupart des cas, l’oxyde, produit de la réaction d’oxydation, se forme à
la frontière entre le métal et l’atmosphère oxydante pour créer une couche externe
plus ou moins compacte et protectrice.
Lorsque la couche d’oxyde formée ne présente pas de porosité et constitue un film

continu à la surface du métal, on parle de couche compacte.
Au sein des couches d’oxydes compactes, il faut alors distinguer les couches minces
des couches épaisses. Les couches minces sont d’épaisseurs généralement infé-
rieures à quelques dizaines de nanomètres, pour lesquelles les zones de charge d’es-
pace 1 jouent un rôle important dans les mécanismes d’oxydation [12]. Les couches
minces comprennent également la couche de germination qui correspond à la pre-
mière couche d’oxyde entièrement recouvrante, ainsi que les couches de passivation 2,
pour lesquelles se sont plutôt les mécanismes aux interfaces qui pilotent la cinétique
d’oxydation. Ces dernières se forment généralement avant l’utilisation du matériau
à haute température. Les couches épaisses sont d’épaisseur suffisamment élevée
pour que les zones de charge d’espace ne recouvrent pas entièrement l’épaisseur
de l’oxyde. Les effets électrostatiques deviennent négligeables et n’entrent générale-
ment plus en jeu dans les mécanismes d’oxydation. On parle alors de couche épaisse
à partir de 50 à 100 nm en fonction de l’oxyde étudié.

Il peut arriver que l’oxyde continu ne forme pas une couche compacte. On parle
alors de couche poreuse dès lors que le transport de molécules auxquelles on peut
appliquer l’équation d’état du gaz est possible en leur sein [15]. Une couche poreuse
se forme généralement lorsque les contraintes induites dans l’oxyde par la réaction
conduisent à la rupture ou au décollement de la couche [12].

Le coefficient de Pilling et Bedworth, noté PBR 3, permet de déterminer,
en première approximation, le caractère compact ou poreux de l’oxyde [15]. Ce
coefficient est défini comme le rapport du volume de la maille élémentaire de l’oxyde
par le volume de la maille élémentaire du métal oxydé [16] :

PBR = Vox
xVmet

(1.2)

où V est le volume molaire de l’oxyde et du métal et x est le nombre d’atomes
métalliques dans une molécule d’oxyde.
Pilling et Bedworth [16] ont montré que si le volume d’oxyde formé est inférieur

au volume de métal consommé lors de l’oxydation, la probabilité que l’oxyde soit
poreux est très élevée. Pour que l’oxyde soit compact, la condition nécessaire est
PBR > 1. Mais à partir de PBR ≈ 1, 5 et une certaine épaisseur d’oxyde, les
contraintes de compression dans l’oxyde peuvent devenir importantes et conduire à
la rupture de la couche compacte ; cette limite empirique est uniquement basée sur
des observations. Le Tableau 1.1 résume les situations possibles en fonction de la
valeur de PBR [15].

1. Régions où se superposent deux zones de charge électrique différente, à l’origine d’un champ
électrique ; zone également rencontrée dans les jonctions P-N en physique des semi-conducteurs.

2. Films d’oxyde très fins qui se forment à température ambiante.
3. PBR pour Pilling-Bedworth Ratio.
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Tableau 1.1 – Prévision du caractère compact ou poreux d’une couche d’oxyde en fonction
de la valeur du coefficient de Pilling et Bedworth [15].

PBR Caractère de la couche

PBR < 1 Couche non couvrante, poreuse
1 < PBR <≈ 1, 5 Couche couvrante et compacte

PBR >≈ 1, 5 Couche initialement couvrante et
compacte, puis fissurée et poreuse

Enfin, on parle d’oxyde protecteur lorsque l’oxyde constitue une "barrière" entre
l’atmosphère oxydante et la surface du matériau oxydé. Les réactants de la réaction
d’oxydation (Équation (1.1)) doivent alors diffuser à travers la couche d’oxyde pour
que la réaction d’oxydation ait lieu. Ainsi, plus la quantité de défauts ponctuels dans
l’oxyde est élevée et plus le coefficient de diffusion du défaut majoritaire est grand,
moins l’oxyde est protecteur. Si une couche d’oxyde continue vient à se rompre,
l’oxygène gazeux pourra alors atteindre directement la surface du métal et un nou-
vel oxyde se formera, pouvant conduire à une oxydation "catastrophique" 4 si le
phénomène de rupture de couche – oxydation se reproduit plusieurs fois. Les oxydes
les plus protecteurs sont l’alumine (Al2O3), la silice (SiO2) et la chromine (Cr2O3)
dans cet ordre [15].

Oxyde monocouche

Nous appelons ici oxyde monocouche toutes les couches d’oxyde formées d’un
unique produit de la réaction d’oxydation (Équation (1.1)). C’est le cas, entre autre,
de l’oxyde de nickel (NiO) à la surface de Ni, de l’oxyde de zinc (ZnO) à la surface de
Zn, de Al2O3 à la surface de Al et de Cr2O3 à la surface de Cr, dans les conditions de
température et de pression les plus courantes [12]. En revanche, malgré la formation
d’un oxyde monocouche, l’oxyde n’est pas forcement homogène.

Prenons pour exemple l’oxyde de nickel NiO à la surface de Ni, très largement étu-
dié [10,11,17], qui peut avoir une morphologie composée de plusieurs types d’oxydes
parmi ceux présentés ci-dessus (compact et poreux). En effet, à la surface du ni-
ckel de haute pureté, il se forme une couche externe compacte et uniforme de NiO.
Mais lorsque le nickel contient une faible concentration d’impuretés (à partir de
0,1% [12]), il est observé un oxyde compact NiO à l’extérieur et un oxyde poreux
NiO au contact du métal.
Le mécanisme proposé pour expliquer la formation d’une telle couche suppose que
la croissance rapide de l’oxyde de nickel conduit à son décollement au niveau l’in-
terface métal/oxyde, suite à des phénomènes de flambement de la couche initiale
compacte induits par des contraintes de compression et une plasticité insuffisante
de l’oxyde [18]. Ce phénomène est d’autant plus marqué que la concentration en
impuretés est élevée, ce qui augmente la concentration en lacunes cationiques et
par conséquent la mobilité des ions nickel dans l’oxyde, et accélère la croissance de
l’oxyde [19]. Après décollement de l’oxyde compact de la surface du métal, l’activité

4. Succession d’une période de corrosion en régime protecteur et une période de corrosion très
rapide (breakaway oxidation en anglais) [15].
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et la pression partielle de l’oxygène au niveau de la surface interne de l’oxyde aug-
mente, jusqu’au "détachement" sous forme gazeuse de l’oxygène. Celui-ci va ensuite
diffuser à travers l’espace intermédiaire pour former un nouvel oxyde qui croît en
formant une couche poreuse. La mobilité de l’oxygène gazeux à travers les pores
et les espaces libres n’empêche pas la mobilité des cations métalliques dans l’oxyde
formé ; les deux morphologies d’oxyde continuent ainsi de se développer [12]. Le
schéma de la Figure 1.2 illustre ce phénomène de croissance d’oxyde monocouche
non-uniforme.

Figure 1.2 – Mécanismes de formation d’un oxyde MO "monocouche" composé de deux
morphologies différentes suite au décollement à l’interface métal/oxyde : compact en sur-
face ; poreux en sous-couche. Il est remarqué que les pores sont essentiellement présents le
long des joints de grains qui favorisent la mobilité ionique [12].

Cas particulier : Oxydation du chrome

L’oxyde de chrome figure parmi les oxydes les plus protecteurs et les plus utilisés
pour cette propriété [20]. En effet, l’alumine et la chromine constituent la majo-
rité des oxydes protecteurs à la surface des alliages, SiO2 n’étant jamais utilisée
comme oxyde protecteur monocouche [15]. Par conséquent, grâce à sa forte affinité
avec l’oxygène, le chrome est un élément d’alliage de choix pour élaborer des aciers
inoxydables à haute température ou des alliages réfractaires ; ce sont les alliages
chrominoformeurs. Pour comprendre le comportement de cette couche de chromine,
l’étude de l’oxydation du chrome pur est l’approche la plus simple.
En effet, le chrome pur s’oxyde en général en formant une monocouche compacte
de chromine Cr2O3 [12]. Cette couche joue un rôle protecteur face à l’oxydation en
formant une barrière entre l’atmosphère oxydante et la surface du chrome. En re-
vanche, suivant les conditions de température et de pression partielle en oxygène de
l’environnement oxydant, cette couche peut se dégrader, ce qui affecte son caractère
protecteur. Les deux altérations de la couche de chromine les plus importantes sont
la volatilisation de l’oxyde (cf. Partie 2.4.4 traitant de la cinétique paralinéaire de
formation de la chromine) et le flambement de la couche d’oxyde suite au dévelop-
pement de contraintes de compression trop importantes (exemple ci-après).
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Au cours de sa formation, la couche de chromine peut donc présenter un flambe-
ment à cause des contraintes de compression développées dans l’oxyde. La Figure 1.3
illustre ce phénomène observé et étudié par Caplan et Sproule [21] pour des tempé-
ratures comprises entre 980 et 1200 ◦C sous 1 atm O2. L’état de surface du substrat
joue alors un rôle important sur la microstructure de l’oxyde, la vitesse de crois-
sance de l’oxyde et, par conséquent, sur la valeur des contraintes dans l’oxyde. En
effet, plus l’état de surface est poli, plus l’oxyde formé est polycristallin et épais. La
présence de chemins de diffusion préférentielle, comme les joints de grains, pour le
chrome dans l’oxyde (mécanismes détaillés dans la Partie 2.2) permet une croissance
plus rapide, ce qui accroît la concentration de contraintes. De plus, ces défauts micro-
structuraux permettent une diffusion anionique de l’oxygène dans l’oxyde de l’ordre
de 1% de la diffusion ionique dans la couche d’oxyde, ce qui induit des contraintes
de compression supplémentaires au niveau de l’interface métal/oxyde et conduit au
décollement de l’oxyde.

Figure 1.3 – Schématisation du flambement de la couche de chromine à la surface du
chrome lorsque les contraintes de compression dans l’oxyde sont importantes [12].

Figure 1.4 – Multifeuillets de chromine formés à la surface du chrome oxydé pendant
21 h à 1090 ◦C sous 1 atm O2 ; morphologie obtenue sur une surface électropolie après
flambement et décollement de la couche d’oxyde, rupture consécutive du film protecteur,
puis ré-oxydations successives à la surface de Cr [21].

La couche de chromine non cohésive avec le substrat reste cependant compacte
et protectrice tant que le film reste intacte. En revanche, la rupture du film d’oxyde
permet à la surface métallique de s’oxyder à nouveau, et la croissance de l’oxyde
peut suivre le même phénomène de flambement. Ceci conduit, dans le pire des cas,
à un oxyde composé de multifeuillets de chromine comme le montre la Figure 1.4.

Oxyde multicouche

Par opposition aux oxydes monocouches définis ci-dessus, nous parlons ici d’oxyde
multicouche lorsque le produit de la réaction d’oxydation n’est pas unique ; c’est
notamment le cas des oxydes formés à la surface du fer, du cobalt et du cuivre [12].
La formation des oxydes multicouches à la surface des métaux purs a été étudiée par
Yurek et al. [22], qui ont énoncé une théorie pour prévoir l’épaisseur des différentes
couches formées.
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L’oxydation du fer, très étudiée car le fer est très largement utilisé dans les aciers
et autres alliages courants pour ses propriétés mécaniques, est prise en exemple. À
la surface de Fe, il se forme à haute température dans l’air un oxyde multicouche
composé de wustite (FeO), de magnétite (Fe3O4) et d’hématite (Fe2O3). La wus-
tite n’est observée qu’à des températures supérieures à 570 ◦C. En dessous de cette
température, l’oxyde de fer est un bi-couche composé de Fe3O4 au contact du métal
et de Fe2O3 à la surface. Au dessus de 570 ◦C, une couche supplémentaire de FeO
se place entre la couche de magnétite et le métal. Plus la température est élevée,
plus l’oxyde est épais et composé majoritairement de wustite. Par ailleurs, la forte
épaisseur d’oxyde conduit généralement à son décollement au niveau de l’interface
métal/oxyde et à la formation supplémentaire de FeO poreux. Les mécanismes de
formation de l’oxyde de fer multicouche suivent la théorie de Yurek et al. [23] ; le
détail de ces mécanismes est décrit par Birks et al. [12].
Plus succinctement, dans le cas du cuivre, il se forme une monocouche d’oxyde

de cuivre (I) (Cu2O) pour des pressions partielles en oxygène faibles, alors qu’une
deuxième couche d’oxyde de cuivre (II) (CuO) est observée lorsque la pression en
oxygène est élevée [24]. Les mécanismes de formation de l’oxyde de cuivre multi-
couche suivent également la théorie de Yurek et al. [25].

Oxydation interne

Par opposition à l’oxydation externe et à la formation en surface de l’oxyde,
lorsque la solubilité de l’oxygène dans le métal est importante, on observe la forma-
tion de précipités d’oxyde au cœur du métal ; on parle alors d’oxydation interne.
Une dispersion régulière des précipités d’oxyde dans le substrat correspond à une
oxydation intragranulaire, alors qu’une formation suivant les joints de grains du sub-
strat depuis la surface du matériau correspond à une oxydation intergranulaire [2,26].
L’oxydation interne [12,27] n’est pas plus détaillée ici car elle sort du cadre de notre
étude.
Par ailleurs, il est rare que le type d’oxydation soit complètement interne, mais plutôt
combinée à la formation d’une couche externe. Ce type d’oxyde est couramment
observé lors de l’oxydation du titane ou du zirconium à haute température [28].

1.1.2 Oxydation des alliages

L’utilisation d’alliages est généralement préférée à l’utilisation de métaux purs afin
d’améliorer les propriétés du matériau (propriétés mécaniques, résistance à la cor-
rosion. . . ). Dans des conditions d’utilisation à haute température, certains éléments
d’alliage, comme le chrome ou l’aluminium, s’oxydent préférentiellement pour former
une couche protectrice à la surface du matériau. Le fer sera quant à lui utilisé pour
son prix peu élevé et, allié au carbone sous forme d’acier, pour ses bonnes propriétés
mécaniques. La présence de différents éléments chimiques rend alors l’oxydation des
alliages plus complexe.
Il n’existe pas de théorie générale sur l’oxydation des alliages car leurs compor-
tements face à l’oxydation sont très différents en fonction des compositions. Les
alliages sont souvent étudiés individuellement et la littérature sur le sujet est très
vaste [12,27,28].
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Les différents types d’oxyde décrits précédemment à la surface des métaux purs
sont également observés à la surface des alliages : oxydes compact ou poreux, mo-
nocouche ou multicouche. En revanche, les oxydes formés à la surface des alliages
sont généralement plus complexes. Il peut y avoir formation d’un oxyde monocouche
mais, dans de nombreux cas, on observe des oxydes multicouches composés des dif-
férents éléments métalliques présents dans l’alliage et ces couches peuvent parfois
être solubles entre elles. Les oxydes formés à haute température dépendent alors
principalement de [15] :

– l’oxydation sélective d’un élément de l’alliage, qui conduira à la formation d’un
oxyde monocouche ;

– la capacité protectrice de la couche d’oxyde, qui réduira la probabilité de for-
mation d’oxydes multicouches ou préviendra d’une oxydation catastrophique
de l’alliage ;

– la formation externe ou interne de l’oxyde en fonction de la solubilité de l’oxy-
gène dans l’alliage.

Oxydation sélective

L’oxydation sélective d’un alliage correspond à une plus grande affinité d’un élé-
ment d’addition à réagir avec l’oxygène que les autres constituants. C’est plus par-
ticulièrement le cas des alliages binaires à base d’un métal noble (Pt, Ag ou Au) qui
ne forme pas d’oxyde dans des conditions normales, alliés à un élément réactif qui
lui s’oxyde facilement [27].

En première approximation, les diagrammes pression-température de stabi-
lité des systèmes métal-oxyde permettent de déterminer quel élément d’alliage s’oxy-
dera sélectivement par rapport aux autres. Ces diagrammes représentent l’équilibre
du système métal-oxyde en fonction de la température T et de la pression partielle
en oxygène pO2 dans le gaz oxydant. Au-dessus ou au-dessous de cet équilibre, seul
l’une ou l’autre des phases solides du système est stable en présence du gaz. La
Figure 1.5 présente les systèmes métal-oxydes les plus couramment rencontrés en
oxydation à haute température [15]. En exemple, les lignes épaisses représentent les
conditions d’équilibre dans le cas des oxydes de fer. En-dessous d’une certaines pres-
sion partielle en oxygène, seul Fe est stable et aucun oxyde ne se forme. Au-dessus
de cette limite, plusieurs oxydes de fer sont susceptibles de se former en fonction de
pO2 et T . Enfin, on remarque que la température doit être suffisamment élevée pour
que FeO se forme.
Pour analyser l’oxydation sélective des éléments d’alliages, les diagrammes pression-
température superposés permettent de renseigner sur le pouvoir réducteur des dif-
férents métaux [15]. Ainsi, le chrome est beaucoup plus réducteur que le fer ; en
d’autres termes, la chromine est beaucoup plus stable que les oxydes de fer et le
chrome est susceptible de s’oxyder sélectivement par rapport au fer. Pour certains
alliages comme Ti-Al, la différence de stabilité des oxydes est faible et il est difficile
de prédire l’oxydation sélective d’un élément par rapport à l’autre.
L’affinité des différents éléments d’alliages avec l’oxygène et la stabilité des oxydes

formés peut également être donnée par les diagrammes d’Ellingham-Richardson
[29]. Ces diagrammes représentent, entre autres, l’enthalpie libre standard de forma-
tion de l’oxyde ∆G0 en fonction de la température. L’enthalpie libre est exprimée en
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Figure 1.5 – Diagramme pression-température de stabilité de différents systèmes métal-
oxyde rencontrés en oxydation à haute température [15].

kJ.mol−1
O2 et permet ainsi une comparaison directe de la stabilité des oxydes formés :

plus l’enthalpie libre standard de formation est faible, plus l’oxyde est stable.

En conséquence, l’oxydation sélective d’un élément de l’alliage conduit à un ap-
pauvrissement de cet élément dans le substrat. Ainsi, l’étude des mécanismes d’oxy-
dation de ces alliages nécessite de considérer la diffusion des espèces métalliques
dans l’alliage ; ceci est développé dans la Partie 2.3.

Oxydation des alliages binaires

La morphologie des oxydes qui peuvent se former pendant l’oxydation à haute
température d’un alliage binaire AB, où B représente l’élément d’addition susceptible
de s’oxyder préférentiellement, sont décrits par Galerie et Antoni dans le schéma de
la Figure 1.6 [15].
L’oxyde formé à la surface d’un alliage binaire peut donc être de morphologie va-

riée en fonction des grandeurs thermodynamiques et cinétiques relatives à l’alliage
AB, ses éléments constitutifs et aux oxydes possibles (BO, AO ou encore ABO2).
On retrouve les différents oxydes décrits à la surface des métaux purs dans la Par-
tie 1.1.1 : oxyde externe, oxyde interne, oxyde multicouche ; et la formation pos-
sibles d’oxydes mixtes : oxyde double ABO2, solution solide (A,B)O. Par extension,
l’oxydation des alliages ayant plus d’un élément d’addition est alors d’autant plus
complexe qu’il y a d’éléments d’alliages et d’oxydes possibles.
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Figure 1.6 – Représentation des différentes morphologies d’oxydes possibles lors de l’oxy-
dation à haute température d’un alliage binaire AB où l’élément B est l’élément d’addi-
tion [15]. La morphologie étudiée dans cette thèse est encadrée en rouge.

L’oxydation sélective et entièrement externe de l’élément B à la surface de l’al-
liage correspond au cas étudié dans cette thèse (encadré rouge sur le schéma de
la Figure 1.6). On remarque que ce cas peut également correspondre à un alliage
constitué de plus de deux éléments mais n’ayant qu’un seul élément qui s’oxyde
sélectivement par rapport aux autres.
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Cas particulier : Oxydation de l’alliage binaire nickel-chrome

L’oxydation de l’alliage binaire Ni-Cr [12, 27, 30], composé de deux éléments sus-
ceptibles de s’oxyder, est un bon exemple de la complexité rencontrée lors de l’oxy-
dation des alliages. D’après le diagramme pression-température de la Figure 1.5, le
chrome s’oxyde sélectivement par rapport au nickel si la pression partielle en oxygène
est inférieure au minimum nécessaire pour former l’oxyde de nickel. Au dessus de
cette pO2 minimum, les deux éléments sont susceptibles de s’oxyder et l’oxyde peut
présenter les morphologies schématisées dans la branche de droite de la Figure 1.6.

Une coupe isotherme du diagramme ternaire "alliage binaire – oxygène" Ni-Cr-O
[31], présenté Figure 1.7, permet de connaître les composés susceptibles de se former
à la surface de Ni-Cr. Dans l’hypothèse d’un équilibre local à 1000 ◦C, le diagramme
ternaire étant invariant dans le temps, les oxydes simples NiO et Cr2O3, ainsi qu’un
oxyde de structure spinelle NiCr2O4 peuvent exister. Ceci indique que les 3 oxydes
peuvent coexister à pO2 = 1 atm, sous forme d’oxyde interne et/ou d’oxyde externe
multicouche, parfois complexe en fonction de la composition de l’alliage Ni-Cr [12].
Les conditions de l’atmosphère oxydante seules n’informent cependant pas sur la
morphologie finale.

Figure 1.7 – Coupe isotherme à 1000 ◦C du diagramme ternaire "binaire-oxygène"
Ni-Cr-O [31].

En connaissant la composition de l’alliage, une analyse du "chemin de diffusion"
sur la coupe du diagramme ternaire permet de donner les différentes phases effec-
tivement présentes à la surface de l’alliage binaire oxydé (sur la Figure 1.7, pour
un alliage Ni-Cr de composition A, le "chemin de diffusion" correspond à la ligne
discontinue AO). Il est remarqué, d’après ce diagramme, que tous les alliages Ni-Cr
ayant une teneur NCr > 0, 03 doivent former l’oxyde protecteur Cr2O3 à 1000 ◦C.
En réalité, une teneur minimale de 10-20% est nécessaire pour assurer la formation
de Cr2O3 [27, 28, 30]. En effet, lors de l’oxydation sélective du chrome dans l’al-
liage, celui-ci est fortement appauvri à la surface de l’alliage est n’est plus présent
en quantité nécessaire pour former la chromine ; il y a alors changement de régime
d’oxydation [12]. Il est donc important de connaître la teneur en chrome à l’interface
alliage/oxyde au cours de l’oxydation afin de prévoir la morphologie de l’oxyde en
surface de Ni-Cr.
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1.2 Modification des propriétés du substrat

Le phénomène d’oxydation étant une réaction chimique entre le matériau mé-
tallique et l’oxygène présent dans l’atmosphère oxydante, il a pour conséquence
première de modifier la composition chimique en surface des alliages, sur une pro-
fondeur plus ou moins élevée. Les propriétés physico-chimiques et, par conséquent,
les propriétés mécaniques initiales du matériau sont donc généralement localement
modifiées. En outre, l’oxyde formé en surface est un nouveau composé plus ou moins
adhérent à l’alliage dont le comportement mécanique influence celui du substrat.

1.2.1 Évolution de la composition chimique

L’effet de l’oxydation sur la concentration des éléments d’alliages dans le substrat
est tout d’abord un appauvrissement des éléments oxydables, qui s’oxydent sélec-
tivement par rapport aux autres. Cet appauvrissement est illustré en rouge sur la
Figure 1.8 pour l’oxydation d’un alliage binaire AB dont l’élément B s’oxyde pré-
férentiellement. Les éléments B diffusent vers l’oxyde pour y réagir avec l’oxygène,
formant un flux d’éléments oxydables vers l’interface alliage/oxyde. Suite à l’enri-
chissement des autres éléments dans le substrat, ces derniers "rétro-diffusent" vers
l’intérieur de l’alliage.

Figure 1.8 – Représentation de l’évolution de la composition chimique du substrat lors
de l’oxydation sélective de l’élément B dans l’alliage AB : appauvrissement de la surface
de l’alliage en élément oxydable B (profil rouge), diffusion de l’élément B vers l’oxyde et
diffusion de l’élément A et des lacunes V vers l’intérieur de l’alliage.

La migration des éléments métalliques dans les solutions solides s’effectue majori-
tairement par diffusion lacunaire [32] (détail dans la Partie 2.3). Des lacunes peuvent
être injectées à l’interface alliage/oxyde dans le substrat lorsque les éléments oxy-
dables sont ionisés dans l’oxyde [33–35]. Près de l’interface, le flux des éléments
oxydables B vers l’oxyde étant généralement supérieur au flux inverse des éléments
non-oxydables A, il en résulte un flux de lacunes V vers l’intérieur de l’alliage au
cours de l’oxydation. Plus loin de l’interface alliage/oxyde dans la profondeur de
l’alliage, les flux des constituants de l’alliage peuvent s’équilibrer ; lorsque la concen-
tration en lacunes devient trop importante, on observe la formation de cavités jouant
le rôle de puits lacunaires, également appelées porosités de Kirkendall [36].
En conséquence, l’appauvrissement en élément oxydable et le changement de com-

position chimique du substrat conduisent obligatoirement aux modifications des pro-
priétés physico-chimiques en surface de l’alliage.
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1.2.2 Évolution des propriétés mécaniques

La formation d’un nouveau composé en surface du matériau et l’évolution de la
concentration des éléments dans le substrat induits par l’oxydation conduisent à une
modification des propriétés mécaniques du matériau oxydé [37]. D’une part, l’oxyde
en surface subit des contraintes mécaniques lors de sa formation et induit, en l’ab-
sence de sollicitations extérieures, des contraintes à la surface de l’alliage. D’autre
part, le changement de composition chimique locale de l’alliage modifie son com-
portement mécanique face aux sollicitations extérieures. Les différents mécanismes
à l’origine des contraintes lors de l’oxydation sont détaillés par Birks et al. [12] ; les
contraintes induites par la différence de volume entre l’oxyde et le métal duquel est
formé l’oxyde, et celles induites par les changements de compositions dans l’alliage
sont plus particulièrement décrites ci-dessous.

Lors de l’oxydation d’un alliage, il se développe des contraintes internes dans
l’oxyde, qui peuvent conduire à la formation de porosités à l’interface alliage/oxyde
et à son décollement. Au niveau de l’interface alliage/oxyde, des contraintes de com-
pression dans l’oxyde induisent des contraintes de traction dans le substrat. Ainsi,
l’état de contrainte dans l’oxyde permet de connaître l’état des sollicitations internes
dans les deux phases. Young fait remarquer l’importance de séparer les contraintes
induites en deux catégories [27] : les contraintes développées pendant l’oxydation
et celles développées pendant les changements de température. Considérons ici uni-
quement les contraintes développées pendant l’oxydation.
La différence de volume entre le métal oxydé et le métal qui est consommé de l’al-

liage est une première source de contrainte si l’expansion de l’oxyde est limitée par
sa géométrie [38]. Le coefficient de Pilling et Bedworth PBR (rapport des volumes
des mailles élémentaires de l’oxyde par celui du métal, Équation (1.2)) permet de
comprendre la présence de contraintes de traction ou de compression dans la couche
d’oxyde. En effet, Pilling et Bedworth [16] ont montré, pour les métaux purs dont
l’oxyde croit au niveau de l’interface métal/oxyde par diffusion anionique de l’oxy-
gène, que si PBR > 1, l’oxyde formé se retrouve sous contraintes de compression,
alors que si PBR < 1, l’oxyde se retrouve sous contraintes de traction et peut
être discontinu (les coefficients PBR des couples oxyde/métal les plus courants sont
donnés dans le Tableau 1.2 [15]). Par ailleurs, dans le cas où l’oxyde se forme à l’ex-
térieur au niveau de l’interface oxyde/gaz non-contrainte par diffusion cationique,
aucune contrainte de croissance n’est induite dans l’oxyde même si PBR > 1 [27].

Tableau 1.2 – Coefficient de Pilling et Bedworth pour quelques systèmes oxyde/métal
[15].

MgO/Mg ZrO2/Zr NiO/Ni FeO/Fe TiO2/Ti Cr2O3/Cr

0,81 1,49 1,65 1,70 1,74 2,07
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La déformation de l’oxyde εox, lors de la croissance de l’oxyde à l’interface avec
le substrat peut s’exprimer en fonction du coefficient de Pilling et Bedworth (Équa-
tion (1.2)) :

εox = PBR1/3 − 1 (1.3)

Si l’oxyde a un comportement purement élastique, les contraintes de croissance dans
l’oxyde sont généralement exprimées [27] :

σox = −Eox
1− νox

εox (1.4)

où Eox est le module d’Young et νox le coefficient de Poisson de l’oxyde.
Le niveau de contrainte donné par ces équations est une première approximation,

mais ne s’applique qu’au cas limite où la formation de l’oxyde s’effectue entière-
ment au niveau de l’interface métal/oxyde ; croissance anionique de l’oxyde (détails
dans la Partie 2.2). En réalité, le niveau de contrainte dans l’oxyde n’est jamais
aussi élevé que celui donné par l’Équation (1.4) [27]. En effet, peu d’oxydes ont une
croissance purement anionique ; il faut considérer un double mécanisme de diffusion
dans l’oxyde, anionique et cationique, pour le calcul des contraintes [39]. Ainsi, la
contrainte dans l’oxyde varie en fonction des paramètres qui affectent le transport
dans l’oxyde : T , pO2 , taille des grains dans l’oxyde pour prendre en compte la diffu-
sion intergranulaire, et l’état de surface du matériau oxydé [28]. On notera également
qu’à la température d’oxydation, l’oxyde présente généralement un comportement
viscoplastique qui conduit au relâchement des contraintes de croissance [40].

L’évolution de la concentration du substrat suite à l’oxydation sélective de cer-
tains éléments d’alliage (cf. Partie 1.2.1) peut conduire à des changements de vo-
lume du substrat. Ainsi, les déformations induites dans l’alliage par la différence
de volume élémentaire des éléments d’alliage sont transmises à l’oxyde tant que la
couche d’oxyde est intacte et parfaitement adhérente. Mais la plupart du temps,
les contraintes induites par les changements de volume dans l’alliage sont négli-
geables devant celles induites par l’oxyde lors de sa croissance [27]. Le changement
de composition chimique du substrat modifie en revanche les propriétés mécaniques
locales de l’alliage et son comportement sous sollicitations mécaniques extérieures.
La prévision de l’appauvrissement du substrat est donc importante pour anticiper
ces changements de propriétés mécaniques.

Remarque : Les méthodes les plus efficaces pour déterminer les contraintes in-
duites par l’oxydation sont celles basées sur les mesures de déformation qui per-
mettent d’évaluer directement les contraintes, généralement au sein de l’oxyde,
comme la diffraction des Rayons X (DRX) [41]. Les essais mécaniques ne sont pas
très adaptés pour mesurer les déformations induites par l’oxydation car les épaisseurs
mises en jeu sont trop fines [12].
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1.3 Méthodes expérimentales pour l’étude de l’oxydation

L’étude de l’oxydation à haute température des métaux et alliages est la com-
binaison d’analyses expérimentales des produits de l’oxydation et de l’étude de la
cinétique de croissance de l’oxyde [12]. Ces analyses permettent la compréhension
et la modélisation des mécanismes d’oxydation. Une brève description des méthodes
d’investigation les plus courantes dans l’étude de l’oxydation des matériaux mé-
talliques est effectuée ici, en se concentrant sur leurs échelles d’analyses, et leurs
avantages et inconvénients.
L’expérience d’oxydation la plus simple à mettre en œuvre consiste à placer un

échantillon du matériau à étudier dans un four à température et atmosphère contrô-
lées, puis à le sortir une fois oxydé pour l’analyser grâce aux méthodes décrites
ci-dessous. Cette expérience permet d’analyser aussi bien la cinétique d’oxydation
que les produits de l’oxydation.

1.3.1 Mesure de la cinétique d’oxydation

La première étape de l’étude de l’oxydation d’un matériau est généralement la
mesure de sa cinétique d’oxydation.

Méthodes discontinues de mesure de cinétique : Après sortie du matériau oxydé du
four dans l’expérience décrite ci-dessus, il est possible de calculer la quantité de métal
consommé lors de la formation d’oxyde en mesurant, après retrait de l’oxyde, la perte
de masse ou l’épaisseur résiduelle du métal ou alliage. Si l’oxyde est très adhérent,
il est possible de calculer la quantité d’oxyde formé en mesurant le gain de masse de
l’échantillon ou l’épaisseur de l’oxyde après coupe métallographique et analyse par
microscopie optique. Ces analyses ont l’avantage d’utiliser des techniques communes
et faciles à mettre en œuvre, mais nécessitent plusieurs échantillons ayant subis
différentes durées d’oxydation afin d’obtenir la cinétique d’oxydation du matériau.
Le principal inconvénient de ces méthodes discontinues est que deux échantillons de
même nature ne s’oxydent jamais exactement de la même manière, et n’ont donc
pas exactement la même cinétique d’oxydation.

Méthodes continues de mesure de cinétique : Un suivi continu de l’oxygène consommé
lors de l’oxydation, en maintenant une pression constante dans l’enceinte du four et
en mesurant le débit de gaz injecté, permet une acquisition de la cinétique d’oxyda-
tion du matériau étudié. En revanche, ceci ne fonctionne bien que lorsque l’atmo-
sphère oxydante est un gaz pur, car la composition d’une atmosphère composée est
modifiée au cours de l’oxydation. Pour un suivi continu et plus précis de l’oxydation,
il est possible d’utiliser une thermo-balance [12] au lieu d’utiliser un simple four. Cet
appareil est très sensible et permet la mesure du gain de masse de l’échantillon au
cours de l’oxydation, appelée analyse thermo-gravimétrique (ATG). C’est une mé-
thode très courante qui permet de modéliser directement les cinétiques d’oxydation
des métaux et alliages [42].
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1.3.2 Analyse des produits de la réaction d’oxydation
L’étude des produits de la réaction d’oxydation permet ensuite d’analyser les

processus d’oxydation qui conduisent à la cinétique d’oxydation observée.

Analyse en surface de l’oxyde : Les études en surface de l’oxyde permettent une ana-
lyse directe, sans préparation métallographique et sont souvent non destructives.
L’imagerie par microscopie électronique à balayage (MEB) permet d’observer la
nature extérieure de l’oxyde : compacte, nodulaire ou fissurée ; et une analyse par
diffraction des rayons X (DRX) de la structure cristallographique permet de déter-
miner et identifier les phases formées dans l’oxyde. La composition ne peut, quant à
elle, être déterminée de manière non destructive qu’en extrême surface de l’oxyde,
ce qui apporte peu d’information si l’on dépasse l’étude des couches minces. Pour
mesurer la composition chimique de l’oxyde dans sa profondeur, il faut effectuer des
analyses après abrasion ionique successive ou par spectroscopie à décharge lumines-
cente.
La spectroscopie à décharge luminescente (SDL) consiste à analyser les atomes arra-
chés à la surface par bombardement ionique ; c’est la technique d’analyse chimique
la plus simple à mettre en œuvre. Du fait de l’arrachement successif de l’oxyde, la
résolution en profondeur se dégrade au cours de l’analyse à cause de la rugosité du
cratère. Cette méthode d’analyse chimique est précise quantitativement mais a une
résolution spatiale assez faible (les caractéristiques techniques principales des mé-
thodes d’analyses sont données dans le Tableau 1.3). Pour une étude chimique plus
poussée, elle est souvent complétée avec les analyses chimiques plus sophistiquées
décrites ci-dessous.
La spectrométrie d’ions rétrodiffusés lents (ISS), la spectrométrie d’ions rétrodiffusés
rapides de Rutheford (RBS) et la spectrométrie d’ions secondaires (SIMS) sont des
techniques in situ qui permettent, suite à l’abrasion par flux ionique de la surface de
l’oxyde, de réaliser des profils de concentration en profondeur grâce aux mesures de
spectrométrie des ions arrachés. Ces analyses chimiques ont une excellente précision
quantitative et sont également très utilisées pour réaliser des cartes de composition
chimique.
Ainsi, les analyses en surface de l’oxyde ne permettent pas d’étudier la morpho-

logie des couches d’oxydes épaisses supérieures à quelques µm mais permettent de
tracer des profils de concentration en profondeur sans grande préparation métallo-
graphique. La quantification des phases présentes n’est en revanche précise que pour
des oxydes homogènes sur toute la surface d’analyse qui est généralement assez large.

Analyse en coupe de l’oxyde : Une coupe de l’oxyde, analysée après préparation
métallographique, permet d’observer la morphologie, la microstructure et la com-
position de l’oxyde avec une grande précision. De la microscopie optique la plus
simple à la microscopie la plus fine par MEB ou microscope électronique à transmis-
sion (MET) après amincissement, la morphologie des différentes couches d’oxydes
peuvent être étudiées avec précision. De nombreuses techniques d’analyse de surface
permettent également d’effectuer des analyses chimiques plus ou moins quantita-
tives : EDX, XPS, AES, SIMS. . .
L’analyse dispersive en énergie des rayons X (EDS ou EDX), qui peut s’effectuer
à l’intérieur d’un MEB, ou d’un MET pour des analyses plus fines, est une ana-
lyse chimique très courante qui permet de tracer les profils de concentration des
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éléments chimiques. Pour obtenir une analyse quantitative plus précise en profon-
deur que par EDX, la spectroscopie de photoélectrons (XPS) analyse les électrons
éjectés par rayonnement photonique X, et pour obtenir une plus grande précision
spatiale que par EDX ou XPS, il faut faire appel à la spectroscopie Auger (AES)
dont la source d’excitation est un faisceau électronique [1]. Cette dernière technique
analyse les électrons Auger éjectés avec la possibilité de détecter tous les éléments
légers, sauf l’hydrogène et l’hélium, en combinant une excellente résolution spatiale
et une excellente résolution en profondeur, mais l’analyse quantitative est longue car
relativement complexe.
Le Tableau 1.3 reprend les méthodes d’analyses les plus couramment utilisées dans
l’étude de l’oxydation. Dans ce tableau sont seulement données les caractéristiques
techniques déterminantes dans le choix de la méthode d’analyse.
Ainsi, les analyses en coupe des oxydes sont très utilisées pour étudier puis mo-

déliser les mécanismes d’oxydation, et permettent une quantification précise de la
composition des différentes couches formées.

1.3.3 Analyse du régime d’oxydation : formation interne ou externe de l’oxyde
Pour compléter l’analyse de la formation de l’oxyde, l’utilisation de marqueurs

placés avant oxydation à la surface du métal ou de l’alliage permet de détermi-
ner le régime d’oxydation. Ces marqueurs sont des éléments nobles (plots d’or par
exemple) qui ne diffusent pas dans l’oxyde ou le substrat. Après oxydation, trois
cas peuvent se produire : les marqueurs se retrouvent en surface de l’alliage si le
mécanisme d’oxydation a été purement anionique et qu’il y a eu formation interne
de l’oxyde à l’interface oxyde/métal ou oxyde/alliage, par migration de l’oxygène
à travers l’oxyde (à ne pas confondre avec "l’oxydation interne" évoquée précédem-
ment qui consiste en la formation d’oxyde à l’intérieur de l’alliage) ; les marqueurs
se retrouvent à la surface de l’oxyde si le mécanisme a été purement cationique et
qu’il y a eu formation externe de l’oxyde au contact avec le gaz par migration du
métal à travers l’oxyde ; les marqueurs sont observés au sein de l’oxyde, ce qui tra-
duit des mécanismes de formations interne et externe conduisant souvent à un oxyde
multicouche ou, du moins, un oxyde composé de différentes morphologies.
Ce dernier cas est le cas du nickel où des marqueurs Pt se retrouvent après oxydation
à l’interface entre une couche de NiO "externe" compacte et une couche de NiO
"interne" poreuse [18,43,44].
Les analyses décrites ci-dessus permettent donc d’étudier la nature des oxydes

formés et de mesurer ou calculer leur cinétique de croissance à la surface des ma-
tériaux métalliques. Les analyses thermo-gravimétriques permettent une acquisition
précise des cinétiques de croissance des oxydes alors que l’utilisation de plusieurs
échantillons oxydés dans un four classique permet une étude de la morphologie et
de la composition des oxydes formés à différents temps d’oxydation. Le point le plus
délicat de ces expériences d’oxydation correspond aux premiers instants d’oxyda-
tion et à la montée en température de l’échantillon, difficiles à contrôler. De plus, il
faut savoir qu’un oxyde très fin peut se former à température ambiante avant mise
en température, même sous une atmosphère protectrice qui n’est en réalité jamais
totalement inerte, et jouer un rôle important dans la suite du processus d’oxydation
du matériau. En revanche, pour mettre en évidence les mécanismes de transport lors
de la formation de l’oxyde, des expériences supplémentaires utilisant des marqueurs
sont nécessaires.
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Pour analyser les conséquences de l’oxydation sur le substrat, on cherche générale-
ment à mesurer le profil de concentration des différents éléments dans la zone affectée
par l’oxydation et, de manière plus précise, la concentration au niveau de l’interface
alliage/oxyde. Pour cela, les techniques d’analyses chimiques sont les mêmes que
celles décrites dans la partie précédente et le Tableau 1.3.

Par ailleurs, les analyses expérimentales présentées dans cette partie, ainsi que
de nombreuses autres analyses non détaillées ici, permettent également de consti-
tuer une base de données pour les modèles développés et les simulations numériques
des phénomènes au cours de l’oxydation (cinétique d’oxydation, coefficient de diffu-
sion. . . ).

1.4 Conclusion
Les oxydes qui se forment à la surface des matériaux métalliques dépendent de

la nature du métal ou de l’alliage, de sa géométrie et de son état de surface, mais
également des propriétés environnementales de l’atmosphère oxydante. L’oxydation
des métaux et alliages est donc un phénomène complexe qui diffère pour chaque
matériau et chaque condition d’utilisation.
Dans ce chapitre ont été présentés les différents types d’oxydes rencontrés, et il a
été montré que l’oxydation étant une réaction chimique en surface du matériau,
elle affecte aussi bien la composition chimique locale du substrat, que ses proprié-
tés mécaniques. De nombreuses techniques expérimentales permettent d’observer et
d’étudier le phénomène d’oxydation à haute température.

L’observation des conséquences de l’oxydation sur les matériaux métalliques n’est
en revanche pas suffisante. Il est important de pouvoir prévoir la durée de vie de
ces matériaux lors de leur utilisation à haute température. Ainsi, l’identification et
l’étude des différentes morphologies d’oxydes et des modifications de propriétés du
substrat permettent la compréhension et la modélisation des mécanismes d’oxyda-
tion des métaux et alliages.





2 Mécanismes et modèles d’oxydation

Sommaire
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2.7 Conclusion

Le chapitre précédent a montré la diversité des oxydes qu’il est possible de rencon-
trer à la surface des alliages en fonction des conditions d’oxydation. Il est important
de pouvoir prévoir dans quelles circonstances apparaîtra tel ou tel type d’oxyde,
avec quelle cinétique et quel mécanisme. Ceci permet ensuite un meilleur dimen-
sionnement des matériaux susceptibles de s’oxyder, aussi bien leur design que leur
composition, et de déterminer des limites d’utilisation (température et composition
de l’atmosphère environnante potentiellement oxydante).

Les mécanismes à l’origine du phénomène d’oxydation sont multiples et dépendent
de la composition du métal ou de l’alliage et de la nature de l’atmosphère oxydante.
La formation d’un oxyde est un moyen d’atteindre un équilibre thermodynamique
en surface d’un métal ou alliage au contact d’une atmosphère oxydante, grâce aux
mécanismes de transport des espèces chimiques dans les différents milieux, gaz,
oxyde et substrat, aux mécanismes de transferts aux interfaces et aux mécanismes de
réactions dans l’oxyde. La compréhension des mécanismes de formation des oxydes
et l’identification du ou des processus limitants permettent alors d’expliquer les
modifications de propriétés du substrat et de modéliser les cinétiques d’oxydation
observées expérimentalement.

L’objectif de cette partie est de décrire brièvement les mécanismes lors des diffé-
rentes étapes de formation de l’oxyde. Une attention particulière est portée sur les
mécanismes de transport et de diffusion dans le substrat. L’analyse de la contribu-
tion des différents processus permet alors d’expliquer et de modéliser les principales
cinétiques d’oxydation observées. Les modélisations développées dans le contexte de
l’oxydation sont donc présentées dans ce chapitre.
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Dans la suite, les notations de Kröger et Vink [45] sont utilisées pour décrire les
défauts ponctuels, présents dans les structures cristallines de l’oxyde et du substrat,
qui interviennent dans les mécanismes d’oxydation :
MM atome M en site M
Mi atome M en site interstitiel
NM impureté N en site M
VM lacune en site M
Vi lacune en site interstitiel

e′ électron sur la bande de conduction
h• trou sur la bande de valence
′ charge négative
• charge positive

Exemple : V′′Ni = lacune sur un site Ni2+

2.1 Réaction d’oxydation et germination de l’oxyde
Si l’on considère la réaction globale d’oxydation 1 :

xM(s) + y
2O2(g) = MxOy(s) (2.1)

où M est un métal pur ou un élément oxydable d’un alliage, l’oxyde solide, produit
de la réaction d’oxydation, se place entre le métal solide, ou l’alliage, et l’atmosphère
oxydante gazeuse (cf. Figure 1.1).
La première étape de formation d’une couche d’oxyde externe est alors la germi-

nation de l’oxyde en surface du métal ou de l’alliage [15]. En effet, juste après le
contact de l’oxygène avec la surface métallique idéalement propre, il y a dissociation 2

et adsorption 3 de l’oxygène [12] :
O2(g) −→ 2O(ad) (2.2)

puis s’ensuivent la chimisorption 4 et la ionisation 5 des éléments adsorbés pour don-
ner les anions oxygènes qui réagissent avec les cations métalliques [12] :

O(ad) −→ O−(chim) + h• (2.3)
O−(chim) −→ O2− + h• (2.4)

Du côté du métal ou de l’alliage, les éléments oxydables sont ionisés avant de
pouvoir former l’oxyde. Dans le cas d’un élément métallique M se ionisant en cation
divalent :

M −→ M2+ + 2e− (2.5)
Après réaction d’oxydation, qui est donc une réaction d’oxydoréduction, il se forme

en surface du métal ou de l’alliage des germes d’oxyde qui croissent de manière bidi-
mensionnelle. En effet, leur croissance est majoritairement latérale, jusqu’à former
une couche de germination de quelques mono-couches d’oxyde [46]. Cette couche est
plus ou moins compacte et son caractère protecteur dépend essentiellement de la na-
ture et de l’orientation cristalline des germes initiaux [15], eux-mêmes dépendant de
l’état de surface. L’étape de germination est considérée terminée lorsque la totalité
de la surface du métal ou de l’alliage est recouverte. Les mécanismes de migrations
des espèces dans l’oxyde doivent alors être considérés.

1. (s)=état solide ; (g)=état gazeux.
2. Séparation d’atomes formant une molécule.
3. Fixation d’atomes gazeux sur une surface solide (inverse de la désorption) ; (ad)=adatome.
4. Adsorption chimique accompagnée d’une modification de la répartition des charges électro-

niques (souvent irréversible) ; (chim)=atome "chimisorbé".
5. Retrait ou ajout de charges à un atome.
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2.2 Phénomène de transport dans l’oxyde et réactions aux inter-
faces
La couche de germination forme une "barrière" qui sépare l’atmosphère oxydante

de la surface du métal ou de l’alliage. Pour que cette couche externe d’oxyde puisse
continuer à croître, autrement dit pour que la réaction d’oxydation (Équation (2.1))
puisse se produire, un ou les deux réactants doivent pénétrer dans l’oxyde et leur
migration à travers l’oxyde est nécessaire ; le transport des espèces chimiques est
donc le lien entre les réactions aux interfaces grâce auxquelles les réactants pénètrent
dans l’oxyde. Ces deux processus, réaction et transport, s’effectuent plus ou moins
rapidement, notamment en fonction de la température. Les mécanismes avec lesquels
les réactants pénètrent dans l’oxyde et les mécanismes de transport dans l’oxyde sont
donc importants et déterminants dans l’oxydation à haute température.

La pénétration des réactants dans l’oxyde s’effectue généralement par étapes
comme décrit dans la partie précédente : adsorption et ionisation. L’oxyde est une
solution ionique par nature, alors composé d’ions et d’électrons. Le transport io-
nique et électrique en son sein est assuré par le déplacement de défauts ponctuels
lacunaires ou interstitiels.
Pour la compréhension des mécanismes d’oxydation, la structure exacte des maté-
riaux est simplifiée. Toutes sortes de défauts ponctuels et électroniques sont présents
dans l’oxyde [47], mais en fonction du matériau il y a généralement un type de défaut
qui prédomine afin de permettre le transport à travers l’oxyde [48, 49]. La diffusion
de la matière dans l’oxyde s’effectue grâce au transport des éléments chimiques par
les défauts ponctuels.

Figure 2.1 – Réactions aux interfaces et mécanismes de transport dans l’oxyde lors de
l’oxydation à haute température : (a) lorsque la diffusion est cationique et (b) lorsque la
diffusion est anionique [12].

La Figure 2.1 présente deux cas limites des mécanismes de transport dans la
couche d’oxyde et les réactions aux interfaces associées [12]. Si la réaction d’oxy-
dation s’effectue à l’interface gaz/oxyde ("formation externe" de l’oxyde), le métal
sous forme ionique doit être transporté à travers l’oxyde vers la surface ; on parle
alors de diffusion cationique dans l’oxyde ou d’oxydation cationique (Figure 2.1a),
ce qui est le cas de NiO compact à haute température [50]. À l’opposé, si la ré-
action d’oxydation s’effectue à l’interface métal/oxyde ou alliage/oxyde ("formation
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interne" de l’oxyde), l’oxygène sous forme ionique doit être transporté vers la surface
métallique ; on parle dans ce cas de diffusion anionique dans l’oxyde ou d’oxydation
anionique (Figure 2.1b), ce qui est le mécanisme de transport majoritaire dans l’alu-
mine Al2O3 [51]. Par ailleurs, lorsque l’oxyde formé est multicouche, la mobilité des
espèces chimiques est souvent différente dans chaque couche, et lorsque l’oxyde mul-
ticouche est formé à la surface d’un alliage, les éléments de l’alliage ont généralement
des vitesses de diffusion dans l’oxyde différentes.
Pour expliquer à la fois la migration des ions et des électrons, l’oxyde doit forcé-

ment être non-stœchiométrique [12] ; c’est-à dire que le rapport entre les éléments
métalliques et les éléments non-métalliques n’est pas exactement celui donné par la
formule de l’oxyde, même si la couche est électriquement neutre. L’écart à la stœ-
chiométrie est généralement majoritaire dans un des deux sous-réseaux cationique
ou anionique [15], soit en ayant un excès ionique dans des sites interstitiels, soit en
ayant un déficit ionique en formant des lacunes. Pour que la neutralité électrique soit
conservée, l’oxyde possède des défauts électroniques qui permettent la conduction
électrique : soit les ions voient leur valence modifiée ; soit un excès d’électron est pré-
sent sur la bande de conduction. L’oxyde est alors analogue aux semi-conducteurs,
avec un comportement positif (type P, transport par des porteurs de charges posi-
tives) ou négatif (type N, transport par des porteurs de charges négatives) suivant
que le transport des charges électriques s’effectue respectivement par les trous élec-
troniques, en ayant un déficit en cations métalliques ou un excès en anions oxygène,
ou par les électrons, en ayant un excès en cations ou un déficit en anions [12,15].
Ainsi, la chromine Cr2O3 à pression atmosphérique [52] ou l’oxyde de nickel NiO
décrit en détail ci-dessous, possèdent un très petit déficit en cations métalliques (la-
cunes cationiques) et des trous électroniques sur les bandes de valences des cations ;
ils ont un comportement analogue aux semi-conducteurs de type P. La formule de
ces oxydes peut s’écrire M(1−δ)O, où δ varie en fonction des oxydes (δ < 0, 001
pour NiO ; écart à la stœchiométrie encore plus faible pour Cr2O3 [12]). À l’opposé,
l’oxyde de zinc ZnO a un comportement analogue aux semi-conducteurs de type N.
Il possède un excès cationique interstitiel et un nombre équivalent d’électrons sur la
bande de conduction. Sa formule chimique s’écrit M(1+δ)O [12].

Jusqu’ici, seul le transport par défauts ponctuels dans le volume a été considéré
car la diffusion intragranulaire est souvent prédominante à haute température. En
réalité, les oxydes sont très majoritairement polycristallins et les joints de grains,
qui concentrent les défauts ponctuels, constituent des chemins de diffusion non né-
gligeables ; le transport intergranulaire peut donc être important, comme c’est le
cas dans les mécanismes de formation de l’alumine Al2O3 où la diffusion des anions
oxygènes dans l’oxyde s’effectue majoritairement le long des joints de grains [12].

Cas particulier : Formation de l’oxyde de nickel NiO

L’enchaînement des processus aux interfaces et des processus de transport dans
l’oxyde au cours de la formation de l’oxyde de nickel NiO sont pris en exemple.
La formation de cet oxyde a été étudiée par Wagner lors de l’oxydation de l’alliage
Pt-Ni dans l’air à 1000 ◦C [6]. Le platine étant un élément noble, il se forme à la
surface de l’alliage un oxyde NiO compacte et homogène. La diffusion des ions dans
l’oxyde est alors très majoritairement cationique ; l’oxyde a le comportement d’un
semi-conducteur de type P ayant un déficit en cations métalliques qui conduit à la
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présence de lacunes VNi
′′ et une conduction électronique par trous h•. L’équilibre

atomique et électronique au sein de l’oxyde peut donc s’écrire [15] :

(1− x) NiNi + OO + xVNi
′′ + 2xh• avec x < 0, 001 [12] (2.6)

Figure 2.2 – Représentation des différents mécanismes de formation de l’oxyde de nickel
NiO à la surface de l’alliage Pt-Ni à haute température. Réaction de l’oxygène à l’interface
gaz/oxyde : (a) dissociation et adsorption, (b) chimisorption, (c) ionisation ; et réaction
de ionisation du nickel à l’interface alliage/oxyde. Détail de la structure cristalline de
l’oxyde permettant le transport ionique par les lacunes cationiques V′′Ni et la conduction
électrique par trous électroniques h•.

Les processus à l’interface gaz/oxyde permettent d’expliquer la formation d’un
oxyde contenant des lacunes cationiques et des sites Ni3+ ou trous électroniques,
représenté sur la Figure 2.2. Tout d’abord à l’étape (a), l’oxygène gazeux opère une
adsorption dissociative à la surface de l’oxyde (Équation (2.2)). Ensuite à l’étape
(b), l’oxygène adsorbé chimisorbe (Équation (2.3)) en captant un électron sur un site
Ni2+, formant ainsi Ni3+ ; ceci est possible car les énergies des deux valences de l’ion
Ni sont proches. À l’étape (c), l’oxygène est complètement ionisé (Équation (2.4)) en
formant un autre trou électronique. Enfin, un ion Ni2+ réagit avec O2- pour former
une nouvelle espèce moléculaire NiO à la surface de l’oxyde (formation externe), en
laissant derrière lui une lacune cationique chargée de deux charges négatives V′′Ni. Ces
lacunes permettent la diffusion des éléments métalliques vers la surface de l’oxyde.
Le processus complet de formation de l’oxyde de nickel peut donc se résumer ainsi :

1
2O2 + Ni −→ OO + 2h• + V′′Ni + NiNi (2.7)

Il est par ailleurs remarqué que l’oxyde de nickel est le plus souvent polycristallin.
Le transport des cations métalliques dans l’oxyde compact s’effectue alors par trois
chemins de diffusion : le long des joins de grains, le long des dislocations, et de
manière intragranulaire (classés du plus rapide au plus lent) [50]. La contribution de
ces trois chemins est donc à prendre en compte dans la détermination de la vitesse
de diffusion de Ni dans NiO.
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2.3 Phénomène de transport dans le substrat
Le substrat est une solution solide concentrée dont le réseau cristallin est composé

des éléments d’alliages et de défauts du cristal (lacunes, dislocations et joints de
grains). Le déplacement des éléments métalliques dans le substrat peut être dû
à deux contributions [13] : la diffusion due aux gradients de concentration, qui
s’effectue par sauts des atomes métalliques dans les défauts structuraux ; et/ou sous
l’action de forces extérieures, ou forces motrices, mode de transport qui est parfois
appelé "transport" par opposition à la diffusion, ou "flux de matière", ou encore "drift"
que nous utiliserons ici pour plus de commodité. À température ambiante, le premier
mode de transport (la diffusion par les défauts) est très faible dans les métaux ou
alliages. En revanche, la diffusion est un phénomène activé thermiquement, qui prend
beaucoup d’importance dans les mécanismes d’oxydation pour des températures
comprises entre Tf/2 et Tf , Tf étant la température absolue de fusion [53].

Diffusion et "drift"

La 1re loi de Fick défini qu’un flux J de particules d’une certaine espèce, de
concentration c (x, t) exprimée en nombre de particules ou de moles par unité de
volume, s’établit dans le sens "descendant" du gradient de concentration [13]. Ce
flux de diffusion est alors proportionnel au gradient de concentration :

J = −D∇c (2.8)

où D est le coefficient de diffusion de l’espèce en question, de dimension [D] = L2/T,
généralement exprimé en cm2/s, et ∇ est l’opérateur gradient. Le flux J est donc
exprimé en nombre de particules ou nombre de moles par unité de surface par unité
de temps (ceci correspondrait en toute rigueur à une densité de flux, communément
abrégée flux).

L’action des forces extérieures, où 〈v〉 est la vitesse moyenne des particules, donne
naissance à un flux 〈v〉c [13]. Ainsi, l’expression générale du flux des éléments mé-
tallique dans le substrat est en toute rigueur :

J = − D∇c︸ ︷︷ ︸
diffusion

+ 〈v〉c︸ ︷︷ ︸
drift

(2.9)

Deux termes composent le second membre : le premier est le flux de diffusion et le
second est le terme de drift. La distinction de ces deux termes est un point de vue
entièrement phénoménologique, en accord avec les observations expérimentales.

Forces motrices à l’origine du "drift"

Les forces de transport F dites "extérieures" à l’origine du drift peuvent être de
différentes natures. Seule la thermodynamique des processus irréversibles permet de
déterminer la nature et l’expression analytique de ces forces de transport. L’équation
de Nernst-Einstein donne la relation entre le drift et la diffusion tel que [13] :

〈v〉
D

= F

kBT
(2.10)
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où kB est la constante de Boltzmann et T la température absolue. L’expression
globale du flux (Équation (2.9)) peut donc s’exprimer en fonction des forces de
transport F :

J = −D∇c+ D

kBT
F c (2.11)

Le Tableau 2.1 présente les quatre types de forces de transport qui pourraient
intervenir lors de l’oxydation à haute température de métaux ou alliages, ainsi que
l’expression analytique correspondante de la force motrice F [13].

Tableau 2.1 – Forces de transport dites "forces extérieures" qui peuvent être à l’origine
du "drift" des éléments métalliques dans le substrat [13].

Nature de la force F Expression de F Remarques

Gradient de potentiel élec-
trique E = − dΦ/ dx q∗E q∗ : charge effective

Gradient de température
dT/ dx −Q

∗

T

dT
dx

Q∗ : chaleur de transport

Gradient de potentiel chi-
mique (seulement la partie
non-idéale)

−kBT∇ (ln γ) γ : coefficient d’activité
thermodynamique

Gradient de contrainte − dU
dx

U : énergie d’interaction
élastique dans le champ de
contrainte σ (x)

Ainsi, suivant le degré d’approximation de la modélisation du transport dans
le substrat, l’expression du flux (Équation (2.11)) permet de prendre en compte
les différents phénomènes à l’origine du déplacement des éléments du substrat. De
manière générale, le flux des éléments métalliques est toujours proportionnel au
gradient du potentiel chimique généralisé (Annexe C).

Transport en régime instationnaire

En régime transitoire, la conservation des éléments métalliques dans le substrat
est donnée par l’équation :

∇ · J = −∂c
∂t

(2.12)

où J est le flux décrit par l’Équation (2.9) et∇· correspond à l’opérateur divergence.
On obtient alors l’équation générale de la diffusion [13] :

∂c

∂t
=∇ · (D∇c)−∇ ·

(
〈v〉c

)
(2.13)

Cette équation est une équation aux dérivées partielles de second ordre ; elle n’a
donc pas de solution analytique si D et 〈v〉 dépendent de la concentration c (x, t).
Des méthodes numériques peuvent alors être utilisées afin de déterminer les profils
de concentrations dans la substrat lorsque D est variable (cf. Chap. 3). En revanche,
si D et 〈v〉 sont indépendant de la concentration, l’Équation (2.13) s’écrit :

∂c

∂t
= D∆c− 〈v〉∇c (2.14)



32 Mécanismes et modèles d’oxydation

En l’absence de drift, on retrouve l’équation de diffusion en régime instation-
naire classique :

∂c

∂t
= D∆c (2.15)

également appelée 2nde loi de Fick.

Effet de la microstructure sur la diffusion

Comme au sein des oxydes, la microstructure du substrat joue un rôle impor-
tant dans la diffusion des éléments métalliques. En effet, la migration s’effectue par
plusieurs modes de diffusion : diffusion en volume grâce aux défauts ponctuels du
réseau et notamment les lacunes, c’est la diffusion intragranulaire ; diffusion aux
joints de grains, c’est la diffusion intergranulaire ; et diffusion le long des lignes
de dislocation [15]. La diffusion en surface n’est à considérer qu’aux premiers ins-
tants d’oxydation ; ce mode de diffusion est négligé pour l’étude de l’oxydation à
haute température.
Lors de l’oxydation à haute température, plus particulièrement à partir de 0, 7Tf

[53], la diffusion en volume prend beaucoup d’importance. Elle est fortement activée
par la température et devient le mécanisme majoritaire du fait de la prépondérance
de ce chemin de diffusion dans le réseau cristallin. En revanche, les joints de grains
et les lignes de dislocations constituent toujours des chemins de diffusion préféren-
tiels, ou courts-circuits de diffusion, qui ne peuvent être négligés. Le coefficient de
diffusion d’un élément dans le substrat, souvent appelé coefficient de diffusion
effectif Deff [13,27], correspond donc à la combinaison pondérée de ses coefficients
de diffusion en volumeDv, aux joints de grainsDj et le long des lignes de dislocations
Dd.

Le coefficient de diffusion en volumeDv dépend de la concentration en défauts
ponctuels : lacunes ou interstitiels. Dans le cas de l’oxydation des métaux ou alliages,
la diffusion en volume est majoritairement lacunaire [32,53]. Pour que le déplacement
d’un atome s’effectue, il faut qu’il soit voisin d’une lacune et qu’il ait suffisamment
d’énergie pour quitter sa position actuelle. Dv dépend donc de la concentration de
lacunes et de leur mobilité [54].
Au niveau des joints de grains, la concentration de défauts ponctuels est plus

importante que dans le volume. Ces défauts étendus forment donc des courts-circuits
de diffusion où la diffusion est plus rapide qu’au travers des grains [32,54,55]. L’ordre
de grandeur du coefficient de diffusion aux joints de grains, comparé aux
coefficients de diffusion d’un même élément dans les différents chemins de diffusion
d’un métal pur, est donnée par rapport à la température de fusion des éléments
purs Tm sur la Figure 2.3. La diffusion le long des joints de grains est toujours plus
rapide que la diffusion en volume (bulk), mais on remarque que l’écart diminue avec
l’augmentation de la température.
La compréhension des mécanismes de diffusion le long des joints de grains a conduit
au développement de nombreux modèles [32, 56–61]. Ces modèles permettent de
déterminer la valeur de Dj, ce qui peut s’avérer fastidieux en raison des différentes
orientations de joints de grains possibles dans les matériaux polycristallins oxydés.
Enfin, les dislocations sont des défauts étendus au cœur du réseau cristallin qui

constituent également des court-circuits de diffusion. La Figure 2.3 montre que le
coefficient de diffusion le long des lignes de dislocations et d’environ un
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Figure 2.3 – Ordre de grandeur des coefficients de diffusion d’un élément métallique pur
dans les différents chemins de diffusion de son propre réseau en fonction de la température
de fusion du métal Tm [54].

ordre de grandeur plus grand que dans le volume. En revanche, les dislocations sont
généralement concentrées à certains endroits du réseau et leur concentration peut
varier au cours de l’oxydation. La diffusion préférentielle le long des dislocations a
été observée et mesurée de nombreuses fois, ce qui a permis d’élaborer des modèles
simples pour déterminer Dd [32, 62–64].

2.3.1 Définitions du coefficient de diffusion dans les métaux et alliages
Le coefficient de diffusion D est caractéristique de la mobilité des entités consi-

dérées (éléments chimiques, lacunes, électrons. . . ) à une température définie [53].
Dans les métaux et alliages, le coefficient de diffusion à prendre en compte dépend
du système étudié et notamment de sa composition chimique. L’ensemble des défi-
nitions et notations du coefficient de diffusion reprisent dans ce document suivent
les conventions décrites maintenant, posées par Philibert [13].

Lorsque l’on s’intéresse à la diffusion d’un élément métallique A dans un réseau
constitué des mêmes éléments (métal pur), on parle d’autodiffusion et le coefficient
d’autodiffusion de A se note DA

A. Le métal est de composition chimique homogène ;
il n’y a pas de gradient de concentration. Expérimentalement, l’utilisation de tra-
ceurs A∗, qui sont en général des éléments isotopes de A radioactifs introduit en très
faible quantité dans le réseau, permet de déterminer DA

A, connaissant le facteur de
corrélation f :

DA
A∗ = fDA

A avec f 6 1 (2.16)

où DA
A∗ , coefficient de diffusion du traceur, est également appelé coefficient d’au-

todiffusion. Les effets de corrélation entre DA
A∗ et DA

A viennent du fait que A∗
est un élément repérable qui n’a pas exactement la même probabilité de saut vers
un défaut ponctuel que A, ni exactement la même masse, et que la probabilité de
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saut dépend alors du saut précédent. Ainsi, la géométrie cristalline et le mécanisme
de diffusion des éléments mesurés déterminent le facteur de corrélation f [13]. La
diffusion est généralement homogène dans toutes les directions du réseau dans les
métaux cubiques, mais dans d’autres réseaux cristallins, la diffusion est générale-
ment anisotrope [32]. Le facteur de corrélation peut être considéré égal à 1 si les
effets de corrélation sont négligés.

La diffusion d’impuretés B dans un corps pur A est appelée hétérodiffusion à
dilution infinie ; DA

B est le coefficient d’hétérodiffusion de B dans A. De la même
manière que pour le coefficient d’autodiffusion, l’utilisation d’isotopes radioactifs de
B permet de retrouver DA

B, une fois déterminé le facteur de corrélation propre à ce
système [13].
Cependant, si B est faiblement concentré pour former un alliage dilué AB, il

faut considérer le coefficient d’autodiffusion du solvant A dans AB — DAB
A — et le

coefficient d’hétérodiffusion du soluté B dans AB—DAB
B . On remarque ici qu’aucune

distinction directe n’est faite entre les notations des coefficients d’autodiffusion et
d’hétérodiffusion. Les coefficients d’autodiffusion des traceurs A∗ et B∗ varient alors
en fonction de la concentration en soluté B. Pour déterminer expérimentalement
ou théoriquement les coefficients de diffusion dans les alliages dilués, les coefficients
d’autodiffusion des traceurs sont donc exprimés en fonction de la fraction molaire
du soluté B [13].

Dans les alliages concentrés AB homogènes, où la composition chimique est inva-
riante, seuls des calculs théoriques approchés, en raison du nombre élevé de possibi-
lités de déplacement et d’interactions des éléments, permettent de relier la diffusion
de traceurs A∗ et B∗ à la diffusion des éléments d’alliage A et B. Puisque ces tra-
ceurs sont dilués, il est possible d’étudier leurs coefficients d’autodiffusion DAB

A∗ et
DAB

B∗ (dont l’exposant AB peut être retiré une fois que le système étudié est clai-
rement défini). L’étude d’une série d’alliages de plusieurs compositions permet de
tracer la variation de ces coefficients d’autodiffusion en fonction de la fraction mo-
laire des éléments d’alliage [13]. Ainsi, dans ces systèmes concentrés homogènes, les
méthodes d’étude appliquées pour les solutions diluées sont également applicables
et permettent de retrouver les coefficients de diffusion DAB

A et DAB
B , aussi appelés

coefficients d’autodiffusion de A ou B dans l’alliage.
Si l’alliage AB étudié n’est pas chimiquement homogène, le flux des éléments

dans l’alliage est fonction du gradient de potentiel chimique qui induit un terme de
diffusion et un terme de drift (Équation (2.11)). En effet, le terme de drift correspond
à la partie non-idéale de l’expression du potentiel chimique (cf. Tableau 2.1). Il
faut alors introduire le coefficient de diffusion intrinsèque des éléments, notés
D̄A et D̄B (l’exposant AB est facultatif, les coefficients intrinsèques sont exprimés
dans l’alliage étudié), qui permet de regrouper les termes de diffusion et de drift de
l’Équation (2.11). Le flux des éléments A dans AB devient :

JA = −D̄A∇cA (2.17)

avec le coefficient de diffusion intrinsèque D̄A :

D̄A = DA

(
1− cA

kBT

FA

∇cA

)
(2.18)

où DA est le coefficient d’autodiffusion de A dans l’alliage et FA est la force exté-
rieure à l’origine du drift exprimée dans le Tableau 2.1. On remarque qu’en l’absence
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de force FA, D̄A = DA∗ , le coefficient d’autodiffusion de A dans l’alliage de com-
position cA, si les effets de corrélation sont négligés. Lorsqu’il y a interdiffusion des
éléments métalliques A et B dans l’alliage AB, c’est-à-dire qu’ils sont tous les deux
mobiles dans l’alliage, la force motrice induite par le gradient de la partie non-idéale
du potentiel chimique est :

FA = −kBT∇ (ln γA) (2.19)

ou encore :
FA = −kBT

(
1 + ∂ ln γA

∂lnNA

)
1
cA
∇cA (2.20)

Cette formulation conduit, lorsque les effets de corrélation sont négligés, à l’expres-
sion du coefficient intrinsèque suivante :

D̄A = DA∗

(
1 + ∂ ln γA

∂lnNA

)
(2.21)

On remarque que D̄A, DA∗ et γA peuvent être fonction de la composition de l’alliage.

Dans un couple métallique A/B, c’est-à-dire lorsque deux métaux distincts sont
mis en contact, le coefficient d’interdiffusion est défini pour mesurer le taux
d’avancement de l’interdiffusion (également appelée diffusion mutuelle) des éléments
A et des éléments B [13]. Les flux des éléments A et B, qui s’établissent dans le sens
"descendant" du gradient de leur concentration et sont proportionnels aux coefficients
de diffusion intrinsèques D̄A et D̄B, ne sont en général pas égaux. Il y a donc un flux
net de matière ∆J = |JA| − |JB| dans le sens du flux le plus élevé. Ce flux net varie
en fonction de la position dans le couple métallique et s’annule aux extrémités ; ceci
n’est possible que par un mécanisme de diffusion par défauts ponctuels comme les
lacunes. La conservation du nombre de sites par unité de volume impose donc un
flux de lacunes JV tel qu’à chaque point :

JV + JA + JB = 0 (2.22)

Puisque ce flux JV n’est pas conservatif dans l’ensemble du matériau, les lacunes
doivent êtres créés et annihilées dans l’échantillon (présence de sources et puits de
lacunes). Ceci est appelé l’Effet Kirkendall [65].
L’Effet Kirkendall, ou le flux de lacunes qui en découle, induit un déplacement
global, par rapport aux extrémités du matériau, des plans atomiques normaux à la
direction de diffusion, avec une vitesse v. Deux référentiels sont alors à considérer :
un référentiel mobile accroché au réseau se déplaçant à la vitesse v, dans lequel
sont écrits les flux JA et JB ; et un référentiel fixé sur l’extrémité du matériau,
également appelé référentiel du laboratoire. Ainsi, les flux des éléments peuvent être
exprimés dans ce deuxième référentiel fixe grâce à l’équation de Fick et le coefficient
d’interdiffusion unique D̃ : J0

A = −D̃∇cA

J0
B = −D̃∇cB

(2.23)

C’est dans ce référentiel fixe que sont généralement déterminés les profils de concen-
tration des éléments métalliques.
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Le passage dans le référentiel mobile, sans entrer dans les détails, permet d’expri-
mer les flux des éléments dans le référentiel fixe J0, en fonction des coefficients
intrinsèques D̄i et des fractions molaires des éléments N i [13]. Ceci permet de poser
l’équation de Darken [66] qui détermine le coefficient d’interdiffusion tel que :

D̃ = NBD̄A +NAD̄B (2.24)

Tableau 2.2 – Définition et notation des différents coefficients de diffusion utilisés pour
décrire les flux de matière dans les métaux et alliages, d’après Philibert [13].

Notation Définition du coefficient Expression

DA
A Autodiffusion de A dans le métal pur A

DA
A∗

Autodiffusion du traceur A∗ dans A pur
(DA

A = DA
A∗ aux effets de corrélation

près, contenus dans le facteur f)
DA

A∗ = fDA
A

DA∗

Autodiffusion du traceur A∗ dans le le
système étudié (exposant A ou AB fa-
cultatif)

DA
B

Hétérodiffusion d’impuretés B diluées
dans le corps pur A

DAB
A

Autodiffusion du solvant A dans l’al-
liage dilué AB

DAB
B

Hétérodiffusion du soluté B dans l’al-
liage dilué AB

DAB
B

Diffusion de l’élément B dans l’alliage
concentré AB

D̄A

Coefficient de diffusion intrinsèque de
A dans l’alliage AB (exposant AB fa-
cultatif)

D̄AB
A = DAB

A∗

(
1 + ∂ ln γA

∂lnNA

)

D̃
Interdiffusion dans un couple métal-
lique A/B ou un alliage AB D̃ = NBD̄A +NAD̄B

Le Tableau 2.2 reprend et résume les différents coefficients de diffusion définis ci-
dessus et donne leur expression lorsqu’ils sont une combinaison d’autres coefficients
de diffusion. Ainsi, lors de l’oxydation à haute température, on identifie la diffusion
dans les métaux purs grâce au coefficient d’autodiffusion de l’élément métallique, la
diffusion dans les alliages dilués grâce au coefficient d’autodiffusion du solvant ou
au coefficient d’hétérodiffusion du soluté, et la diffusion dans les alliages concentrés
grâce aux coefficients de diffusion de chaque élément ou au coefficient d’interdiffusion
en fonction du référentiel d’étude. Expérimentalement, les coefficients de diffusion
sont déterminés soit à partir de la mesure des coefficients d’autodiffusion de mar-
queurs radioactifs dans les métaux et alliages [32,67] et calcul des effets de corrélation
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pour retrouver les coefficients de diffusion des éléments, soit à partir de la mesure
dans le référentiel du laboratoire des profils de concentrations des éléments dans
un alliage et calcul du coefficient d’interdiffusion [1, 32]. Enfin, pour l’ensemble des
coefficients de diffusion, le couplage de différents flux de la même espèce dans le
matériau peut conduire à déterminer un coefficient effectif comme ceci est décrit
dans la partie précédente sur les effets microstructuraux.

2.3.2 Modèle d’oxydation basé sur la diffusion et les flux de lacunes

Le modèle EKINOX (Estimation KINetics OXidation), développé en premier lieu
par Desgranges et al. [68–71], est un modèle unidimensionnel (1D) qui propose une
approche mésoscopique de l’oxydation des métaux en considérant les flux de lacunes
dans l’oxyde et le substrat. En prenant en compte la diffusion cationique et anio-
nique dans l’oxyde, ce modèle permet de prévoir la croissance de l’oxyde et ainsi la
cinétique d’oxydation du métal étudié. Il permet également de calculer les profils de
concentration des espèces chimiques (cations et anions) et de leurs défauts ponctuels
(lacunes) dans l’oxyde et le substrat. De plus, la connaissance du coefficient de diffu-
sion des lacunes cationiques ou anioniques en fonction des défauts microstructuraux
permet de prendre en compte les courts-circuits de diffusion dans le calcul de la
cinétique d’oxydation.
L’utilisation de la méthode des différences finies explicites permet le calcul des

profils de concentration des lacunes et des espèces chimiques sur un espace discrétisé.
La Figure 2.4 représente la "boîte de simulation" discrétisée en Ns tranches d’égales
épaisseurs initiales [70]. L’épaisseur des tranches et leur nombre Ns sont variables
au cours du calcul en fonction de la croissance de l’oxyde. La concentration, en
fraction de site, de chacune des entités (cations, anions et lacunes correspondantes)
est uniforme dans chaque tranche et recalculée à chaque itération. Dans chaque
tranche, la somme des concentrations d’une espèce chimique et de ses lacunes est
égale à 1.

Figure 2.4 – Représentation schématique de la discrétisation unidimensionnelle du sys-
tème en Ns tranches, pour la résolution numérique des équations du modèle EKINOX [70].
Les flux de lacunes cationiques — JVM — et anioniques — JVO — sont représentés séparé-
ment car calculés dans leurs sous-réseaux respectifs ; la concentration dans chaque tranche
étant uniforme (traits horizontaux).
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L’algorithme numérique de déplacement des interfaces [68] et le choix d’une discré-
tisation spatiale où la concentration est considérée constante sur chaque tranche du
domaine restreignent l’application aux cas unidimensionnels. De plus, pour étudier
le flux des lacunes dans l’oxyde, une couche d’oxyde doit exister, ce qui ne permet
pas d’étudier les premiers instants d’oxydation.
Cette approche basée sur les flux de lacunes et leur conservation dans le substrat

permet également d’étudier la déchromisation lors de l’oxydation sélective de l’alliage
Ni-30Cr à 1273K, et l’influence sur le profil de déchromisation d’un écrouissage de
la surface de l’alliage [72].

2.4 Modélisation des cinétiques de croissance des couches d’oxyde

Pour pouvoir modéliser la cinétique d’oxydation d’un matériau, différents types
d’approches sont utilisées. La thermodynamique permet de prévoir les produits de
la réaction, et une analyse des transferts de matière permet d’évaluer les taux de
réaction ; l’ensemble pouvant permettre de déterminer la cinétique d’oxydation. Il
faut donc considérer chaque étape élémentaire des mécanismes d’oxydation décrits
ci-dessus :

– l’adsorption et la chimisorption du gaz oxydant ;

– la réaction de ionisation à l’interface gaz/oxyde qui incorpore l’oxygène adsorbé
dans l’oxyde ;

– le transport ionique et électronique dans la couche d’oxyde ;

– la réaction de ionisation à l’interface oxyde/métal ou oxyde/alliage qui incor-
pore le métal dans l’oxyde ;

– la formation interne (à l’interface oxyde/métal ou oxyde/alliage) ou externe
(à l’interface gaz/oxyde) de l’oxyde suivant que le transport est anionique ou
cationique ;

– le transport des éléments oxydants dans l’atmosphère et des éléments oxy-
dables dans le substrat.

La cinétique de croissance de l’oxyde dépend alors des étapes limitantes ; c’est-à-dire
que la vitesse de la réaction globale de formation de l’oxyde s’identifie aux processus
lents parmi ceux énoncés ci-dessus [31]. Les autres processus étant plus rapides,
ils se trouvent à l’état d’équilibre thermodynamique local. Suivant le(s) processus
limitant(s), les conditions d’oxydation et le matériau soumis à oxydation, il existe
de nombreuses lois cinétiques pour décrire la croissance de l’oxyde.
La croissance de l’oxyde est généralement exprimée en fonction des coordonnées
spatiales mesurables d’extension de l’oxyde ou de consommation du métal ou alliage
X [27] :

dX
dt = f (t) (2.25)

Les lois les plus courantes sont la loi parabolique, la loi linéaire et la loi logarithmique,
détaillées dans cette partie.
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Deux théories principales, largement vérifiées et approuvées, s’appliquent aux cas
limites des oxydes épais (Wagner, 1933) et des oxydes fins (Cabrera et Mott, 1949)
[50].
La théorie de Wagner [7, 12] s’applique à la croissance des oxydes compacts

et adhérents d’épaisseur supérieure à 1µm, et démontre une cinétique parabolique
de croissance de ces oxydes. Elle suppose que le processus limitant des mécanismes
d’oxydation est la diffusion au travers de la couche d’oxyde. Le flux des particules est
alors démontré par Wagner comme étant proportionnel au seul gradient de pression
partielle en oxygène dans l’oxyde, en supposant un régime quasi-stationnaire établi
qui induit un comportement idéal ; l’effet des charges d’espaces sur les particules
chargées étant négligé pour des oxydes d’épaisseur supérieure à 20 nm.
Tous les autres mécanismes se trouvant à l’équilibre local, comme les réactions aux
interfaces, cette théorie ne peut en toute rigueur s’appliquer aux premiers instants
d’oxydation (germination et oxyde très fin). Malgré cela, la théorie de Wagner s’ap-
plique à de nombreux matériaux et a permis la compréhension des mécanismes au
sein des couches d’oxyde à haute température, donnant la possibilité de prévoir l’effet
sur la cinétique d’oxydation d’un changement de température d’oxydation ou d’une
composition différente de l’oxyde (c.-à-d. en fonction du type de défaut contribuant
au transport) [27].
Lorsque l’oxyde a une épaisseur inférieure à 1 µm, le concept de neutralité élec-

trique n’est généralement plus applicable. Il faut considérer la mobilité atomique
dans l’oxyde en présence de forts champs électriques [50]. Il existe plusieurs théories
pour la croissance des oxydes fins, qui démontrent différentes cinétiques d’oxyda-
tion. Parmi elles, la théorie de Cabrera et Mott [73] est la plus reconnue. Elle
montre que la migration des éléments métalliques dans les oxydes de moins de 20 nm
d’épaisseur est assistée par le champs électrique créé par le flux des électrons dans la
couche. À une échelle atomistique, un raisonnement basé sur l’injection des défauts
permettant la migration ionique au niveau des interfaces démontre une cinétique
d’oxydation de ces oxydes fins qui suit une loi logarithmique inverse.
Depuis ces théories, de nombreux modèles s’attachent à lever les hypothèses qui

restreignent leur application aux cas limites des oxydes très fins ou très épais. La
théorie de Wagner reste applicable en première approximation pour prévoir la for-
mation de nombreux oxydes épais, mais la théorie de Cabrera et Mott suppose un
fort déplacement électronique dans les oxydes fins, ce qui n’est pas toujours véri-
fié [50]. Les modèles les plus récents [74,75] s’appliquent pour la plupart à un métal
ou un alliage en particulier, afin de prévoir plus précisément leur comportement face
à l’oxydation.

2.4.1 Cinétique parabolique

Lorsque l’étape limitante de formation de l’oxyde est la diffusion à travers la
couche d’oxyde, on obtient généralement une cinétique de croissance qui suit une loi
parabolique [50] :

X ∝
√
t (2.26)

C’est le cas le plus courant à haute température lorsque l’oxyde formé est compact
[21,76].
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Figure 2.5 – Modèle simplifié d’oxydation contrôlée par la diffusion dans la couche
d’oxyde. A chaque interface sont décrites les réactions lorsque la diffusion dans la couche
d’oxyde est supposée purement cationique [12].

Afin de retrouver la loi parabolique, reprenons le modèle simplifié proposé par
Birks et al. [12], illustré dans la Figure 2.5. Sur cette figure sont représentées la
direction de diffusion des espèces en mouvement à travers l’oxyde d’épaisseur Xox,
la réaction de ionisation du métal à l’interface métal/oxyde Á et la réaction d’oxy-
dation à l’interface oxyde/gaz À. Ce modèle suppose que la diffusion cationique à
travers la couche d’oxyde soit majoritaire, il est alors possible de négliger la diffusion
anionique. La cinétique d’oxydation est ainsi contrôlée par le transport cationique
des ions métalliques ; l’équilibre thermodynamique étant supposé établi à chaque in-
terface puisque les processus aux interfaces sont rapides comparés à la diffusion dans
l’oxyde. C’est le cas de beaucoup d’oxydes compactes et épais ; c’est notamment le
cas majoritaire lors de la formation de NiO [50,76].
Le flux unidimensionnel JM2+ des cations métalliques vers la surface de l’oxyde est
alors égal et opposé au flux de lacunes cationiques JVM , défauts majoritaires, vers le
métal ou l’alliage. Le flux d’ions métalliques peut donc s’exprimer comme :

JM2+ = −JVM = DVM

C1
VM
− C2

VM

Xox

(2.27)

où DVM est le coefficient de diffusion des lacunes cationiques et C1
VM

et C2
VM

sont
respectivement les concentrations de lacunes cationiques à l’interface gaz/oxyde et à
l’interface oxyde/métal ou oxyde/alliage. Puisque l’équilibre thermodynamique est
atteint à chaque interface, la valeur de

(
C1

VM
− C2

VM

)
est constante, ce qui donne :

JM2+ = 1
V ox
M

dXox

dt = DVM

C1
VM
− C2

VM

Xox

(2.28)

et par conséquent, la cinétique de croissance de l’oxyde vaut :

dXox

dt = kp
Xox

avec kp = DVMV
ox
M

(
C1

VM
− C2

VM

)
(2.29)

où V ox
M est le volume molaire de l’oxyde. Ce résultat important a été énoncé pour

la première fois par Wagner [7]. L’intégration de l’Équation (2.29), en notant que
Xox = 0 pour t = 0, donne :

X2
ox = 2kpt (2.30)
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qui est la loi parabolique classique, où kp est appelée la constante d’oxydation
parabolique, de dimension [kp] = L2/T. Cette constante kp, propre à chaque métal
ou alliage, dépend de la température et de l’atmosphère d’oxydation.

En admettant une consommation uniforme du métal lors de l’oxydation d’une
surface plane, l’épaisseur de métal consommé Xmet est reliée à l’épaisseur d’oxyde
formé par l’intermédiaire de la relation :

Xmet = V met
M

V ox
M

Xox (2.31)

où V met
M est le volume molaire du métal. Ainsi, l’épaisseur d’alliage consommé au

cours de l’oxydation vaut :

X2
met = 2kct avec kc =

(
V met
M /V ox

M

)2
kp (2.32)

où kc est souvent appelée la constante de corrosion, de même dimension que kp.

Il est important de remarquer que les mêmes résultats peuvent être obtenus en
considérant la diffusion anionique dans l’oxyde ; ceci a été développé dans la théorie
de Wagner [7].

2.4.2 Cinétique linéaire
Lorsque l’oxydation est contrôlée par les étapes de réaction aux interfaces, une

cinétique d’oxydation qui suit une loi linéaire est généralement observée [12] :
X ∝ t (2.33)

et les oxydes formées suivant cette cinétique sont des couches minces. En effet,
durant les premiers instants d’oxydation par exemple, lorsque l’oxyde est très fin, la
diffusion à travers l’oxyde n’est logiquement pas le processus limitant. En revanche,
les cas où la réaction à l’interface métal/oxyde, ou alliage/oxyde, correspond à l’étape
limitante sont rares ; la ionisation du métal (Équation (2.5)) est supposée rapide dans
le mécanisme d’oxydation. Ainsi, pour déterminer les processus conduisant à une
cinétique d’oxydation linéaire, il faut s’intéresser aux étapes en surface de l’oxyde,
c’est-à-dire les réactions à l’interface gaz/oxyde. En outre, la loi linéaire de croissance
de l’oxyde est aussi observée lors de l’oxydation sous atmosphère diluée, lorsque le
processus limitant est l’étape de diffusion de l’oxygène dans la phase gazeuse [12].

À l’interface gaz/oxyde, le processus de réaction est composé de nombreuses
étapes, comme il l’a été montré dans le Partie 2.2 : adsorption et dissociation de la
molécule de gaz oxydant puis chimisorption et ionisation de l’atome d’oxygène dans
la structure de l’oxyde. Les réactions à cette interface sont généralement rapides
sous atmosphère O2, lorsque la pression partielle en oxygène est suffisamment éle-
vée, et ne conduisent pas à une cinétique constante. Mais dans les cas de très faibles
pressions partielles en oxygène, ou lorsque l’atmosphère oxydante est composée de
CO–CO2, une cinétique linéaire est observée. Dans le second cas, c’est l’étape de
dissociation de la molécule CO2 à la surface de l’oxyde qui correspond à l’étape la
plus lente de la réaction, pour obtenir une molécule CO et un atome O adsorbé [12] :

CO2(g) = CO(g) + O(ad) (2.34)
Ceci a été démontré par Pettit et al. [77] dans le cas de l’oxydation du fer sous
atmosphère CO–CO2 à 1 atm, pour des températures comprises entre 900 et 1000 ◦C.
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Sous atmosphère diluée, lorsque l’oxygène est mélangé à un gaz inerte ou non-
réactif, les molécules réactives sont rapidement appauvries dans la couche de gaz
directement adjacente à l’oxyde. Pour que la réaction d’oxydation ait lieu, les mo-
lécules oxydantes O2 doivent donc diffuser à travers cette couche de gaz inerte, ou
non-oxydante, pour atteindre la surface de l’oxyde. L’étape de diffusion dans la phase
gazeuse inerte devient alors le processus lent du mécanisme d’oxydation, et le taux
d’oxydation est contrôlé par les propriétés du gaz : pO2 et la température. En effet,
comme démontré par Birks et al. [12], le flux normal à la surface de l’oxyde JO2 des
éléments oxydants diffusant à travers la couche appauvrie d’épaisseur δ représentée
sur la Figure 2.6, peut s’exprimer en fonction des pressions partielles en oxygène pintO2

et pgazO2 , correspondant respectivement aux pressions partielles à l’interface gaz/oxyde
et dans l’atmosphère loin de l’interface.

Figure 2.6 – Schéma simplifié de la couche de gaz appauvrie en élément oxydant : couche
"inerte ou non-oxydante" d’épaisseur δ, adjacente à la surface de l’oxyde lorsque l’atmo-
sphère est diluée. pO2 correspond à la pression partielle en élément oxydant présent dans
le gaz et pintO2

et pgazO2
correspondent aux valeurs limites.

On obtient donc le flux en élément oxydant O2 à travers la couche de gaz appauvrie :

JO2 = −DO2

pgazO2 − p
int
O2

δ
(2.35)

où DO2 est le coefficient de diffusion de l’élément oxydant dans le gaz. Ce flux régit
le taux de réaction maximum dans ces circonstances. Dans la plupart des cas, et
plus particulièrement aux premiers instants d’oxydation, la valeur de pintO2 est très
faible et peut être négligée, ce qui donne :

JO2 ≈ −DO2

pgazO2

δ
(2.36)

Ceci signifie que le taux de réaction est directement proportionnel à la pression
partielle de l’oxygène dans l’atmosphère oxydante, pgazO2 , et conduit à une vitesse
d’oxydation constante.

Par ailleurs, il existe d’autres cas pour lesquels une cinétique d’oxydation linéaire
est observée, comme sous atmosphère raréfiée ou vides partiels [12]. Dans ce cas, pO2

est très faible et le processus limitant est directement lié au contact des molécules
contenant de l’oxygène avec la surface du matériau.
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La cinétique d’oxydation linéaire est décrite par une loi de la forme :

Xox = klt (2.37)

où Xox est l’épaisseur de l’oxyde, Xox = 0 pour t = 0, et kl est appelée la constante
d’oxydation linéaire, de dimension [kl] = L/T.

2.4.3 Cinétique logarithmique

À basse et moyenne température (jusqu’à 400 ◦C [12]), lorsque les mécanismes
contribuant à l’oxydation sont lents, l’oxyde peut rester fin (quelques dizaines de
nm [27]) pendant une longe période. Dans ces conditions, une cinétique d’oxydation
suivant une loi logarithmique est observée :

X ∝ ln t (2.38)

Cette cinétique se caractérise par une vitesse de croissance de l’oxyde très rapide
aux premiers instants, puis très faible aux temps longs (forme mathématique de la
fonction ln).
Il existe de nombreuses et diverses interprétations pour expliquer une cinétique

logarithmique [12, 27, 28]. Les théories les plus courantes sont : lorsque l’adsorption
des espèces réactives est l’étape limitante de formation de l’oxyde ; si les effets du
champ électrique développé dans l’oxyde sont importants et affectent la migration
des espèces à travers la couche d’oxyde ; lorsque les électrons à travers la couche
d’oxyde migrent par effet tunnel ; ou si les conditions sont non-isothermes dans
l’oxyde. Ces points sont expliqués rapidement ci-dessous.

Tout d’abord, lors des premiers instants de formation de l’oxyde, l’adsorption
de l’oxygène (Équation (2.2)) est considérée comme le processus lent contrôlant
l’oxydation. En effet, durant l’étape de germination, qui consiste à former la première
couche d’oxyde entièrement recouvrante, l’oxygène entre en contact avec la surface
vierge du métal ou de l’alliage pour réagir. Des germes d’oxydes se forment et leur
croissance est majoritairement latérale [46], diminuant ainsi la surface libre pour
la formation de nouveaux germes. Une cinétique logarithmique est alors observée
durant la germination de l’oxyde.

Lors de l’étape de chimisorption de l’oxygène à la surface de l’oxyde, décrite dans
la Partie 2.1, des électrons sont capturés par les atomes d’oxygène :

1
2O2(g) −→ O(ad) e−−−→ O−(chim) (2.39)

Cela crée des trous électroniques supplémentaires à la surface des oxydes semi-
conducteurs de type P ou réduit le nombre d’électrons libres à la surface des oxydes
semi-conducteurs de type N. La zone affectée électroniquement est d’environ 10 nm
d’épaisseur au maximum, et la différence de potentiel dans cette zone induit un fort
champs électrique, appelée zone de charge d’espace [12]. C’est le concept développé
par Cabrera et Mott [73] pour expliquer la cinétique d’oxydation logarithmique
inverse des oxydes fins stœchiométriques à basse température.
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En effet, du fait de leur très faible quantité de défauts, ces oxydes stœchiométriques
ont une diffusion ionique très faible ; la mobilité électronique est plus importante
que la mobilité ionique. La cinétique est donc contrôlée par la diffusion ionique
dans l’oxyde, processus lent des mécanismes décrits ici. Cependant, l’ensemble des
mécanismes de transport dans l’oxyde sont accélérés car le transport ionique est
assistée par le champs électrique et la migration des électrons s’effectue alors par
effet tunnel à travers l’oxyde depuis le métal ou l’alliage [12]. Ainsi, si la différence de
potentiel entre le substrat et les atomes d’oxygène adsorbés est considérée constante,
plus la couche d’oxyde est fine, plus le champs électrique dans l’oxyde est élevé et,
par conséquent, plus la diffusion ionique est rapide. Lorsque l’oxyde croit, la diffusion
ionique diminue, et lorsque l’épaisseur de l’oxyde est supérieure à 10 nm, la migration
électronique n’est plus assistée par effet tunnel ; la vitesse de formation de l’oxyde
devient alors rapidement très faible.

Par ailleurs, Mott [78] puis Hauffe et Ilschner [79] ont démontré qu’aux premiers
instants d’oxydation à basse température, la cinétique est entièrement contrôlée
par la migration par effet tunnel des électrons dans la fine couche d’oxyde. Par
conséquent, la vitesse de croissance de l’oxyde est étonnamment élevée aux premiers
instants lorsque l’oxyde est très fin. Pour traduire cela, contrairement au cas ci-
dessus, ils proposent de décrire les cinétiques observées par un loi logarithmique
directe.

Enfin, d’autres interprétations des cinétiques logarithmiques supposent une diffu-
sion ionique à travers l’oxyde par des chemins préférentiels, qui diminuent au cours
de la croissance de l’oxyde et conduisent à une réduction rapide de la cinétique
d’oxydation [80] : le long des joints de grains, qui sont de moins en moins nombreux
après croissance des grains ; le long des dislocations par pipe-diffusion, qui dispa-
raissent par recristallisation ; par la surface des pores dans les couches poreuses, qui
deviennent de plus en plus compactes lorsque les porosités sont bloquées par les
contraintes dans l’oxyde, ou qui voient leurs pores croître par piégeage des lacunes
pour former des cavités larges qui augmentent le chemin de diffusion.

La cinétique d’oxydation logarithmique est souvent décrite par une loi logarith-
mique directe de la forme :

Xox = klog ln (t+ t0) + CA (2.40)

où Xox est l’épaisseur de l’oxyde, klog est appelée la constante d’oxydation loga-
rithmique, de dimension [klog] = L/T, et t0 et CA sont des constantes à température
constante. Dans certains cas, ce n’est pas la forme la plus adaptée, et l’on préfère la
loi logarithmique inverse de la forme :

1
Xox

= CB − kilog ln t (2.41)

où kilog, appelée la constante d’oxydation logarithmique inverse, et CB sont
des constantes à température constante.
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2.4.4 Cinétiques mixtes

Parfois, les cinétiques d’oxydation observées ne suivent pas de lois simples comme
décrites ci-dessus. Ceci est notamment le cas lorsque les processus lents changent
au cours de l’oxydation et conduisent à des cinétiques d’oxydation mixtes ; en voici
deux exemples courants.

Transition d’une cinétique linéaire à une cinétique parabolique

À haute température, une cinétique d’oxydation linéaire est souvent observée
lorsque la couche d’oxyde est fine (cf. Partie 2.4.2). C’est entre autres le cas aux
premiers instants de formation de l’oxyde, qui durent plus ou moins longtemps en
fonction des conditions d’oxydation. En revanche, la cinétique d’oxydation peut en-
suite passer du régime linéaire à un régime parabolique par changement de processus
lent dans les mécanismes d’oxydation ; ceci a été décrit par Pettit et Wagner [81]
pour l’oxydation du fer sous atmosphère CO–CO2.
En effet, à travers une couche très fine, la diffusion dans l’oxyde est rapide et ne
constitue pas une étape limitante des mécanismes d’oxydation ; la cinétique est
contrôlée par une des étapes à l’interface gaz/oxyde décrites ci-dessus, conduisant
à une loi linéaire. Le flux ionique à travers la couche d’oxyde est donc équivalent
au taux de réaction en surface. Celui-ci est constant à proportion de la croissance
constante de la couche, jusqu’à ce que le processus de diffusion dans l’oxyde soit
plus lent que les processus aux interfaces. La cinétique initialement linéaire devient
alors parabolique, ce qui peut être décrit par la loi [28] :

X2
ox + CAXox = kt+ CB (2.42)

où Xox est l’épaisseur de l’oxyde, k est la constante d’oxydation et CA et CB sont
des constantes.
Par ailleurs, à haute température la couche d’oxyde primaire se forme générale-

ment très rapidement. Les premières étapes d’oxydation sont donc souvent négligées
et la cinétique parabolique est alors extrapolée aux premiers instants.

Cinétique paralinéaire : Croissance de la chromine à très haute température

L’oxydation du chrome, formant une couche compacte de chromine Cr2O3, suit
généralement à haute température une cinétique parabolique contrôlée par la dif-
fusion majoritairement cationique le long des joints de grains dans l’oxyde [50]. En
revanche, pour des températures allant de 225 à ≈400 ◦C, il est remarqué que des
mécanismes similaires de migrations des cations dans l’oxyde contrôlent l’oxydation
mais conduisent à une cinétique de croissance logarithmique d’une couche mince de
chromine [82], en suivant la théorie de Cabrera et Mott [73,83]. Ensuite, au-delà de
≈400 ◦C, il est observé que la cinétique de croissance logarithmique est suivie après
un certain temps par une cinétique parabolique [50] ; la durée de l’étape logarith-
mique étant de plus en plus courte lorsque la température d’oxydation augmente.
Enfin, à très haute température supérieure à 1000 ◦C et pO2 suffisamment élevée,
l’oxyde peut voir son épaisseur diminuée par volatilisation de CrO3, ce qui conduit
à une cinétique d’oxydation paralinéaire expliquée ci-dessous [75].
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Au contact de l’atmosphère oxydante, l’oxyde de chrome peut se transformer en
CrO3 par la réaction [27] :

Cr2O3(s) + 3
2O2(g) = 2CrO3(g) (2.43)

Cette sublimation de l’oxyde devient non négligeable à très haute température
lorsque pO2 > 1 atm. Le changement d’épaisseur de l’oxyde obéit dans ce cas à la
combinaison de deux mécanismes [12] : la croissance parabolique pilotée par la dif-
fusion dans l’oxyde, et la volatilisation en surface, qui est constante si la pression
partielle en oxygène est constante. Au cours de l’oxydation, la croissance parabo-
lique diminue jusqu’à atteindre un état d’équilibre où l’oxyde ne croit plus, lorsque
la volatilisation de la chromine est aussi importante que la croissance de l’oxyde ; le
taux de croissance dû à la diffusion est alors égal au taux d’amincissement dû à la
volatilisation.

Figure 2.7 – Épaisseur de la chromine Cr2O3 formée avec une cinétique paralinéaire à
1200 et 1400 ◦C à la surface du chrome pur en fonction du temps d’oxydation ; cas où la
croissance de l’oxyde a une plus forte dépendance à la température que la volatilisation (la
ligne pointillée correspond à une cinétique parabolique lorsque la volatilisation est négligée)
[12].

La cinétique d’oxydation paralinéaire est illustrée sur la Figure 2.7 pour l’oxyda-
tion du chrome. L’épaisseur limite de l’oxyde X0 dépend de la température d’oxy-
dation. Sur la Figure 2.7, cette limite est plus élevée à 1400 ◦C qu’à 1200 ◦C, ce
qui correspond au cas où la croissance de l’oxyde a une plus forte dépendance à
la température que la volatilisation ; en d’autres termes, l’énergie d’activation de la
croissance de l’oxyde est supérieure à celle de la réaction de volatilisation, ce qui
correspond à la majorité des cas [12].
La cinétique d’oxydation paralinéaire peut être décrite par la loi :

dXox

dt = kp
Xox

kv (2.44)

où Xox est l’épaisseur de l’oxyde, kp est la constante d’oxydation parabolique et
kv est la constante de volatilisation. Cette équation prédit une épaisseur d’oxyde
asymptotique X0 = kp/kv lorsque dXox/ dt = 0.
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Enfin, il est remarqué que la volatilisation de l’oxyde de chrome n’altère pas le
caractère protecteur de la couche, mais conduit à une consommation plus élevée du
chrome dans le substrat [12] ; c’est-à-dire qu’après un certain temps d’oxydation,
lorsque le régime linéaire est atteint, le chrome est consommé plus rapidement que
ce qu’il aurait été si la cinétique d’oxydation était restée parabolique.
Ainsi, lorsque Cr est utilisé comme élément d’alliage dans les chrominoformeurs, la

volatilisation de la chromine protectrice aura pour conséquence une déchromisation
plus importante du substrat. En d’autres termes, la vitesse d’appauvrissement du
substrat devrait être plus élevée lorsque la cinétique d’oxydation est linéaire que si
elle était restée parabolique.

2.4.5 Autres cinétiques

La loi cubique, ou plus généralement la loi puissance, est une autre loi cinétique
simple, mais plus rarement observée. En revanche, elle s’applique bien à la formation
de l’alumine, contrôlée par la diffusion aux joints de grains dans l’oxyde, qui varie
en fonction du temps [84].
De nombreuses autres lois cinétiques peuvent être déterminées en fonction des

conditions d’oxydation ou du matériau soumis à l’oxydation ; aucune des théories
énoncées ci-dessus n’est universelle. Les cinétiques d’oxydation complexes, ne pou-
vant être modélisées avec une loi simple, sont généralement déterminées expéri-
mentalement, grâce aux techniques de mesure de cinétique présentées dans la Par-
tie 1.3.1. L’objectif étant souvent de pouvoir modéliser la cinétique d’oxydation du
matériau, des régimes mixtes d’oxydation sont identifiées, notamment lorsque la
limitation cinétique dépend de plusieurs processus élémentaires [28, 31].

Les lois cinétiques ainsi modélisées traduisent les mécanismes d’oxydation qui se
produisent en surface du matériau et peuvent impacter le substrat.

2.5 Modèles d’appauvrissement du substrat
L’appauvrissement du substrat lors de l’oxydation sélective des alliages a des

conséquences importantes sur l’évolution des propriétés du matériau oxydé (cf. Par-
tie 1.1.2). Pourtant, les modèles qui s’attachent à prévoir cet appauvrissement in-
duit par l’oxydation sont plus rares que ceux qui s’attachent à modéliser les ciné-
tiques d’oxydation. Les cinétiques d’oxydation modélisées ci-dessus sont générale-
ment considérées comme une donnée d’entrée connue, afin de déterminer le profil de
concentration de l’élément oxydable dans le substrat.

2.5.1 Modèle analytique d’appauvrissement du substrat : modèle de Wagner

Lors de l’oxydation d’un alliage binaire composé d’un élément noble, seul l’autre
élément s’oxyde pour former un oxyde monocouche en surface et le substrat s’ap-
pauvrit en élément oxydable (cf. Partie 1.1.2). En supposant que le produit de la
réaction d’oxydation est un oxyde entièrement externe, si la couche d’oxyde formée
est épaisse et compacte, et que l’équilibre thermodynamique local est supposé entre
les phases de part et d’autre de l’interface alliage/oxyde, la cinétique d’oxydation
est contrôlée par la diffusion de l’élément oxydable dans l’une des deux phases.
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En toute rigueur, la diffusion de l’élément oxydable doit être équilibrée dans le
substrat et dans l’oxyde pour que l’équilibre à l’interface soit atteint. Mais si la
cinétique d’oxydation de l’alliage est beaucoup plus lente que celle de l’élément
oxydable pur, l’oxydation de l’alliage est considérée contrôlée par la diffusion dans le
substrat [27]. Pour ces alliages binaires, il est donc important de considérer également
la cinétique d’oxydation de l’élément oxydable pur.

Ce raisonnement est appliqué par Wagner pour l’oxydation de l’alliage Pt-Ni à
850 et 1100 ◦C [6], qui forme un oxyde de nickel NiO compact avec une cinétique
d’oxydation bien plus lente que pour l’oxydation du nickel pur, lorsque la fraction
molaire en nickel dans l’alliage est inférieure à 0,5. La cinétique d’oxydation de cet
alliage suit une loi parabolique contrôlée par la diffusion de Ni dans l’alliage vers
l’oxyde, ce qui conduit à une teneur en nickel très faible à l’interface alliage/oxyde.

Dans des conditions idéalisées, Wagner (1952) [6] a développé un modèle d’appau-
vrissement du substrat lors de l’oxydation, qui analyse les flux de l’élément oxydable
Ni dans l’oxyde et l’alliage, et donne une solution analytique de l’équation de diffu-
sion uni-dimensionnelle (1D) pour calculer le profil d’appauvrissement de l’élément
oxydable dans le substrat. La solution analytique de Wagner est détaillée ci-dessous
car elle permettra par la suite de valider notre modèle. Les hypothèses faites pour
obtenir une solution analytique sont les suivantes :
(a) L’oxyde croit de manière homogène et entièrement externe suivant une ciné-

tique purement parabolique.
(b) L’épaisseur de l’oxyde est directement proportionnelle à la consommation de

l’alliage ; les lacunes injectées dans l’alliage durant la croissance cationique de
l’oxyde sont annihilés dans les défauts du cristal et les variations volumiques
de la maille élémentaire dans l’alliage lors de l’appauvrissement en élément
oxydable sont négligées.

(c) Le coefficient d’interdiffusion dans l’alliage est indépendant de la composition.
(d) L’alliage est une solution solide idéale ; de manière plus générale, l’activité

thermodynamique des éléments est égale à leur concentration.
(e) L’équilibre thermodynamique est atteint à l’interface alliage/oxyde dès les pre-

miers instants d’oxydation, ce qui donne une concentration en élément oxy-
dable établie et constante à cette interface.

La description de la croissance de l’oxyde compact NiO en surface de l’alliage
Pt-Ni est caractérisée en fonction de deux grandeurs représentées sur la Figure 2.8 :
∆xoxyde qui définit l’épaisseur de la couche d’oxyde ; et ∆xmétal qui correspond à
l’épaisseur d’alliage consommé. L’interface initiale air/alliage est utilisée comme ré-
férence tout au long de l’oxydation ; ∆xmétal définit donc le déplacement de l’interface
alliage/oxyde vers l’intérieur de l’alliage par rapport à sa position initiale.

Les hypothèses (a) et (b) énoncées précédemment, et les conventions présentées
Figure 2.8, permettent d’exprimer le déplacement parabolique de l’interface allia-
ge/oxyde vers l’intérieur de l’alliage tel que :

∆xmétal =
√

2kct (2.45)

où kc est la "constante de corrosion" de l’alliage (comme ceci a déjà été présenté
dans la Partie 2.4.1).
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Figure 2.8 – Schéma de la croissance d’une couche NiO externe et compacte d’épaisseur
∆xoxyde à la surface de l’alliage Pt-Ni et déplacement de l’interface alliage/oxyde ∆xmétal
vers l’intérieur de l’alliage défini par rapport à l’interface air/alliage initiale ; notations
utilisées par Wagner [6].

Dans l’hypothèse d’une oxydation contrôlée par la diffusion des cations dans
l’oxyde, l’oxydation de l’alliage Pt-Ni peut être comparée à l’oxydation du nickel
pur grâce au rapport α des flux de cations nickel dans l’oxyde NiO formé à la sur-
face d’un alliage contenant du nickel et dans l’oxyde de même épaisseur formé à la
surface du nickel pur :

α =
1−

(
NNi(e)/NNi(i)

)1/3

1−
(
NNi(e)

)1/3 (2.46)

où NNi(i) est la fraction molaire du nickel à l’interface alliage/oxyde et NNi(e) est
la fraction molaire dans l’alliage qui s’équilibre avec l’oxyde. Le raisonnement qui
détaille l’expression des flux de cations nickel et permet d’obtenir l’Équation (2.46)
est donnée dans l’Annexe A.1.

La cinétique d’oxydation du nickel pur dans l’air à environ 1000 ◦C suit également
une loi parabolique [6]. Le déplacement de l’interface métal/oxyde vers l’intérieur
du nickel, ∆x0

métal, peut donc s’exprimer en fonction de la constante de corrosion du
nickel pur, k0

c :
d∆x0

métal
dt = k0

c

∆x0
métal

(2.47)

Le rapport α (Équation (2.46)) permet alors de relier l’oxydation de l’alliage Pt-Ni
à l’oxydation du nickel pur, pour donner le déplacement de l’interface alliage/oxyde
tel que :

∆xmétal =
√

2αk0
c t (2.48)
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Solution analytique

Dans l’alliage Pt-Ni, et suivant les hypothèses (c) et (d), la diffusion des éléments
oxydables Ni est donnée par l’équation de diffusion (Équation (2.15)), réécrite en
1D :

∂NNi

∂t
= D̃

∂2NNi

∂x2 (2.49)

où NNi est la fraction molaire du nickel dans l’alliage et D̃ est le coefficient d’in-
terdiffusion de l’alliage, indépendant de la composition. La condition initiale dans
l’alliage est :

NNi = NNi(b) pour t = 0, ∀x > 0 (2.50)
où NNi(b) est la fraction molaire du nickel du cœur de l’alliage, et x est définie par
rapport à l’interface initiale alliage/air vers l’intérieur de l’alliage comme représenté
sur la Figure 2.8.

À l’interface alliage/oxyde, l’hypothèse (e) donne une fraction molaire NNi(i) éta-
blie dès les premiers instants. Pour déterminer la valeur de NNi(i), Wagner identifie la
"rétro-diffusion" des éléments nobles vers l’intérieur de l’alliage. En effet, le platine
ne formant pas d’oxyde, il diffuse obligatoirement vers l’intérieur de l’alliage lors du
déplacement de l’interface alliage/oxyde. Pour un déplacement d∆xmétal de l’inter-
face vers l’intérieur de l’alliage, la fraction molaire de platine par unité de surface qui
doit rétro-diffuser est égale à

(
1−NNi(i)

)
d∆xmétal. La vitesse à laquelle ceci se pro-

duit est égale au flux de diffusion du platine au niveau de l’interface alliage/oxyde.
Ainsi, en respectant l’hypothèse (c) :

(
1−NNi(i)

) d∆xmétal

dt = −D̃ ∂ (1−NNi)
∂x

∣∣∣∣∣
x=∆xmétal

(2.51)

Par développement de cette Équation (2.51) en prenant la définition du déplacement
de l’interface donnée par l’Équation (2.48), Wagner a déterminé le résultat suivant :

NNi(b) −NNi(i)

1−NNi(i)
= F

(√
1
2α/γ

)
(2.52)

avec γ = D̃/k0
c , et la fonction auxiliaire F (u) définie comme :

F (u) =
√
πu (1− erf u) expu2 (2.53)

où erf désigne la fonction erreur ou intégrale de Gauss.
La fraction molaire du nickel à l’interface NNi(i) et le rapport α sont donc déter-

minés simultanément grâce aux Équations (2.46) et (2.52).

En l’absence de déplacement de l’interface, et connaissant la concentration NNi(i)

constante au cours du temps, l’Équation (2.49) s’apparente à un cas semi-infini et
donne la solution analytique [13] :

NNi (x, t) = NNi(i) +
(
NNi(b) −NNi(i)

)
erf

(
x

2
√
D̃t

)
(2.54)

Cette approximation est convenable lorsque l’oxyde formé est suffisamment fin. Dans
ce cas, le déplacement de l’interface alliage/oxyde [27] peut être négligé.
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Considérant le déplacement de l’interface alliage/oxyde défini par l’Équation (2.48),
la solution de l’équation de diffusion (Équation (2.54)) devient :

NNi (x, t) = NNi(i) +
(
NNi(b) −NNi(i)

) erf
(

1
2x/
√
D̃t
)
− erf

(√
1
2α/γ

)
1− erf

(√
1
2α/γ

) (2.55)

la solution analytique du modèle de Wagner [6]. Cette solution donne le profil de
concentration de Ni dans le substrat en fonction du temps et du déplacement de
l’interface.

Discussion

La solution analytique de Wagner permet de prévoir le profil de concentration de
l’élément oxydable dans le substrat lors de l’oxydation sélective de l’alliage binaire
Pt-Ni dans des conditions idéalisées, en émettant un certain nombre d’hypothèses
fortes. Les alliages binaires composés d’un élément noble ne sont cependant pas
les plus utilisés par l’industrie. Néanmoins, cette solution analytique est valide en
première approximation pour l’oxydation de nombreux alliages ayant un seul élément
qui s’oxyde sélectivement ; c’est notamment le cas des alliages Fe-Cr ou Ni-Cr aux
pressions partielles en oxygène qui ne permettent de former qu’une monocouche de
chromine Cr2O3 [27].
Les hypothèses d’un coefficient de diffusion constant et homogène dans l’alliage

et de la croissance de l’oxyde purement parabolique conduisent à une concentration
constante à l’interface alliage/oxyde lorsque l’épaisseur de l’alliage oxydé est suffi-
samment grande pour que l’alliage soit considéré semi-infini [85]. Dans le modèle
de Wagner, la concentration de l’élément oxydable est établie à l’interface dès les
premiers instants. En toute rigueur, cela ne permet d’étudier que les temps d’oxy-
dation relativement longs, une fois que le processus limitant est la diffusion et que la
cinétique d’oxydation est parabolique. Les premiers instants d’oxydation, pour les-
quels les mécanismes sont plus complexes, ne peuvent être étudiés grâce à ce modèle.
Enfin, l’hypothèse d’un coefficient de diffusion constant et homogène dans l’alliage
est forte, sachant que le coefficient de diffusion est normalement dépendant de la
composition locale et également des défauts microstructuraux comme les joints de
grains qui forment des courts-circuits de diffusion.

Par ailleurs, étant validée expérimentalement pour plusieurs alliages en se pla-
çant dans les mêmes conditions idéalisées d’oxydation [85], la solution analytique de
Wagner peut être utilisée pour valider les modèles numériques d’appauvrissement
du substrat qui cherchent à lever les hypothèses restrictives citées ci-dessus.

2.5.2 Modèle numérique d’appauvrissement du substrat
L’objectif du modèle développé par Whittle et al. [86] est de lever l’hypothèse

de concentration établie à l’interface alliage/oxyde postulée par Wagner [6] (mo-
dèle détaillé dans la Partie 2.5.1) pour décrire les instants précédant l’établissement
d’une concentration constante à l’interface [85] lorsque la cinétique d’oxydation est
parabolique. Pour cela, une approche numérique de la diffusion permet d’étudier les
profils d’appauvrissement du substrat en élément oxydable en fonction du temps.
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Ensuite, le modèle développé permet de considérer différentes cinétiques d’oxydation
de l’alliage.
Dans un premier temps, les hypothèses fortes formulées par Wagner [6] sont

conservées, seule la forme de la loi de croissance parabolique et écrite de manière
plus générale :

y2 = 2k′t+ k′′ (2.56)

où y est le déplacement de l’interface alliage/oxyde, k′ est la constante parabolique,
et k′′ est une constante qui reconnaît l’existence de la germination et des proces-
sus non diffusionnels qui conduisent à une cinétique non parabolique aux premiers
instants, ce qui constitue une cinétique d’oxydation plus réaliste [27].
Le choix de cette cinétique (Équation (2.56)) induit une concentration à l’inter-
face qui dépend du temps. En l’absence de concentration établie à l’interface allia-
ge/oxyde, il n’est alors plus possible de définir une solution analytique comme l’a
fait Wagner [6].

Bilan de matière à l’interface alliage/oxyde

Un bilan de matière à l’interface alliage/oxyde mobile permet d’exprimer la pos-
sible variation au cours du temps de la concentration en élément oxydable à cette
interface. La Figure 2.9 schématise l’oxydation d’un alliage AB où sont représen-
tés le profil de concentration de l’élément oxydable B dans l’alliage — CB — et
la concentration moyenne en élément B dans l’oxyde BO — CB,OX —, ainsi que le
flux des éléments B dans l’alliage vers l’interface alliage/oxyde — JAB — et dans
l’oxyde depuis l’interface — JOX

B — qui se déplace vers l’intérieur de l’alliage avec
une vitesse v [27]. Le bilan de matière à l’interface mobile s’écrit alors :

JAB − JOX
B = v

(
CB,OX − CB,i

)
(2.57)

Figure 2.9 – Transfert de matière au niveau de l’interface alliage/oxyde mobile vers
l’intérieur de l’alliage avec une vitesse v lors de l’oxydation sélective de l’alliage AB pour
former l’oxyde BO, et représentation des profils de concentration en élément oxydable B
dans l’alliage et dans l’oxyde ainsi que des flux en élément B dans l’alliage vers l’interface
— JAB — et dans l’oxyde depuis l’interface — JOX

B — [27].
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Whittle et al. [86] montrent que l’écriture du bilan de matière à l’interface allia-
ge/oxyde (Équation (2.57)) conduit à l’égalité :

DAB
∂CB

∂x

∣∣∣∣∣
x=xc

= dxc
dt

(
VBO

VAB
CB,OX − CB,i

)
(2.58)

où DAB est le coefficient d’interdiffusion dans l’alliage, xc est la position de l’inter-
face alliage/oxyde par rapport à la position initiale de l’interface alliage/gaz (ligne
pointillée sur la Figure 2.9), et VBO et VAB correspondent aux volumes molaires de
l’oxyde et de l’alliage. Le premier membre de l’Équation (2.58) correspond à la dif-
fusion des éléments oxydables dans l’alliage, donnée par la 1re loi de Fick, au niveau
de l’interface. Le second membre dépend quant à lui du rapport des volumes mo-
laires dans l’oxyde et l’alliage et également de dxc

dt qui n’est autre que la vitesse v de
l’interface alliage/oxyde vers l’intérieure de l’alliage.

Concentration non établie à l’interface alliage/oxyde

Figure 2.10 – Variation de la concentration en élément oxydable calculée à l’interface
alliage/oxyde au cours du temps d’oxydation suivant les cinétiques parabolique, cubique et
logarithmiques définies par Whittle et al. [86].

Le bilan de matière à l’interface alliage/oxyde permet donc d’exprimer la concen-
tration en élément oxydable à cette interface — CB,i — en fonction de la position
de l’interface xc, également notée y par Whittle et al.. Ceci permet alors d’envisager
différentes cinétiques d’oxydation de l’alliage : parabolique, cubique ou logarith-
mique. Une cinétique parabolique de la forme de celle donnée par Whittle et al.
(Équation (2.56)) conduit à une concentration en élément oxydable à l’interface
qui décroit fortement aux premiers instants, lorsque le flux en élément oxydable à
travers l’interface est maximum, puis remonte pour se stabiliser. L’évolution de la
concentration à l’interface alliage/oxyde, exprimée θ∗ = NB,i/NB,bulk de manière adi-
mensionnelle, est représenté sur la Figure 2.10 pour les trois cinétiques d’oxydation
citées précédemment [86].



54 Mécanismes et modèles d’oxydation

Dans le cas d’une cinétique parabolique, la concentration constante à l’interface
alliage/oxyde est atteinte rapidement lorsque le régime d’oxydation parabolique est
établi. Ceci prouve la validité de la solution analytique de Wagner [6] pour les temps
d’oxydation relativement longs, mais montre ses limites dans l’étude des premiers
instants d’oxydation pour lesquels la cinétique n’est jamais purement parabolique.

Discussion

Le modèle de Whittle et al. [86] est une des premières études à avoir utiliser la
méthode des différences finies [87] pour simuler le transport de l’élément oxydable
dans les alliages binaires au cours de l’oxydation. La prise en compte de l’oxyde est
alors nécessaire pour calculer la condition à l’interface (Équation (2.58)), mais la
concentration dans l’oxyde est fixée constante et homogène. Cette approche numé-
rique du problème de Wagner [6] permet donc d’étudier des alliages ayant différentes
cinétiques d’oxydation, et de prendre en compte les états "transitoires" des premiers
instants d’oxydation.

Par ailleurs, Wulf et al. [88] ont utilisé le modèle numérique de Whittle et al. pour
considérer un coefficient de diffusion dépendant de la composition de l’alliage lors
de l’oxydation de l’alliage Fe-Cr avec une cinétique parabolique. Cependant, ils ont
montré que ceci n’a que peu d’effet sur la concentration à la surface de l’alliage qui
reste constante au cours du temps.

2.6 Modèles "complets" d’oxydation
Certains modèles proposent une modélisation "complète" de l’oxydation. En effet,

ces modèles permettent de déterminer la croissance de la couche d’oxyde et l’appau-
vrissement du substrat lors de l’oxydation sélective du matériau, et également les
contraintes induites par l’oxydation ainsi que leur influence sur les mécanismes de
diffusion. Deux modèles "complets" d’oxydation basés sur des approches différentes
sont présentés ci-dessous.

2.6.1 Modélisation de l’oxydation à l’échelle des milieux continus
Rao et Hughes proposent une modélisation de l’oxydation grâce à une approche à

l’échelle des milieux continus, c’est-à-dire largement supérieure à la distance inter-
moléculaire, basée sur les équations de conservation fondamentales de la mécanique
[89]. L’objectif du modèle est de prévoir le changement de géométrie du matériau
oxydé et l’évolution des contraintes dans celui-ci.

Ce modèle est appliqué à l’oxydation du silicium à haute température, en consi-
dérant le silicium et l’oxyde à sa surface comme un milieu continu, c’est-à-dire que
l’on considère le comportement global de la matière dans le domaine étudié. Ce
domaine d’étude est un domaine matériel toujours constitué des mêmes particules,
représenté sur la Figure 2.11 [89]. En 2D, le domaine Ω est traversé par une interface
de discontinuité Γ de dimension 1, qui représente l’interface Si/SiO2 entre l’oxyde
Ω− et le silicium Ω+.
L’oxydation est supposée entièrement contrôlée par la diffusion des anions oxygène
dans l’oxyde, pour former un oxyde entièrement externe, l’oxygène étant considéré



2.6 Modèles "complets" d’oxydation 55

Figure 2.11 – Domaine matériel Ω traversé par une interface de discontinuité Γ, re-
présentant l’interface séparant l’oxyde (sous-domaine Ω−) et le substrat (sous-domaine
Ω+) [89].

non soluble dans le substrat. Ainsi, les anions diffusent dans le domaine Ω− pour
réagir à l’interface Γ avec les éléments du domaine Ω+, puis former l’oxyde qui
constitue Ω−. L’interface Γ se déplace donc vers Ω+.

Processus de diffusion-réaction et vitesse de l’interface de discontinuité

L’équation de conservation de la matière [90] permet de décrire le processus de
diffusion-réaction dans le domaine Ω. En l’absence de "drift" (cf. Partie 2.3), Rao et
Hughes donnent l’équation de conservation sous forme intégrale :∫

Ω

∂ρ

∂t
−∇ · c dv −

∫
Γ
JρKVn + Jc · nK dΓ = 0 (2.59)

où ρ est la densité de l’oxydant oxygène (champs de valeur évalué sur le domaine),
c est le flux aux frontières du domaine ∂Ω, Vn est la vitesse de l’interface Γ le long
de la normale n et J·K représente le saut d’une grandeur au niveau de l’interface de
discontinuité (JρK = ρ+ − ρ−).

Au niveau de l’interface Γ, on retrouve la condition de Rankine-Hugoniot [91] :∫
Γ
JT · nK dΓ +

∫
Γ
JρKVn dΓ = 0 (2.60)

où T est le flux des oxydants à travers l’interface. Les termes de sauts définissent
ce qui est appelé les conditions de ségrégation à l’interface où se produit la réaction
d’oxydation, et la condition de Rankine-Hugoniot (Équation (2.60)) permet de défi-
nir la forme exacte de la vitesse de cette interface Vn. Exprimée en fonction du flux
et de la densité d’oxyde Tox et ρox qui se forme à l’interface, on obtient :

Vn = −JTox · nK
JρoxK

(2.61)

Une analyse des mécanismes d’oxydation et de la cinétique de formation de l’oxyde
permettent de déterminer la vitesse de déplacement de l’interface Γ [89] :

Vn = ksρ
−
Γ

N1
(2.62)

où ks est appelé coefficient de réaction et traduit la vitesse de formation de l’oxyde,
ρ−Γ est la concentration en oxydants au voisinage de l’interface qui ont diffusé à
travers l’oxyde pour réagir avec l’élément oxydable, et N1 correspond au saut de
densité de l’oxyde à l’interface [89] (ce dernier est défini par une constante car ρ+

ox
dans le substrat est considéré très petit comparé à ρ−ox).
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Enfin, dans chaque sous-domaine Ω− et Ω+ de part et d’autre de l’interface de
discontinuité Γ, l’équation de diffusion est résolue séparément. La "connexion" à
l’interface nécessite de définir des conditions de compatibilité [90], qui correspondent
aux conditions de ségrégations : la première est le saut de flux normal à travers
l’interface et la seconde est le rapport des concentrations de part et d’autre de
l’interface défini par Rao et Hughes comme une constante.

Couplage avec la mécanique

Le processus de diffusion-réaction est ensuite couplé aux déformations mécaniques
lors de l’oxydation [89, 92]. Pour cela, les déformations et contraintes données par
la loi de bilan de quantité de mouvement [90] sont calculées sur le domaine Ω.
Les déformations redéfinissent alors la géométrie du domaine. Ensuite, le calcul des
concentrations en élément oxydant est effectué en prenant en compte la dépendance
aux contraintes : le coefficient de diffusion, qui intervient dans le calcul du flux
diffusif, et le coefficient de réaction ks dépendent des contraintes induites lors de
l’oxydation.

Discussion

La résolution du modèle présenté ci-dessus est effectuée numériquement grâce à la
méthode des éléments finis [92]. En 2D, le domaine Ω de la Figure 2.11 est discrétisé
et l’interface de discontinuité Γ est définie à travers le maillage grâce à la méthode
level-set [93]. Le choix de cette méthode a pour avantage de ne pas nécessiter de
remaillage pour décrire l’interface à la frontière des éléments.
Ce modèle propose donc une description "complète" de l’oxydation grâce à l’écri-

ture des principes fondamentaux de conservation de la mécanique des milieux conti-
nus. L’interface métal/oxyde, où a lieu la réaction d’oxydation, est considérée comme
une interface de discontinuité dont la vitesse de déplacement est calculée à partir de
l’Équation (2.62). La diffusion des éléments est calculée de part et d’autre de l’in-
terface de discontinuité, et reliée par des conditions de compatibilité au niveau de
l’interface (saut de flux normal des éléments et rapport des concentrations de part
et d’autre). Enfin, le processus de diffusion-réaction est couplé avec les contraintes
mécaniques induites par l’oxydation dans l’oxyde et le substrat.
Cette approche, développée pour l’oxydation d’un métal pur, peut être envisagée

pour modéliser l’oxydation des alliages. De plus, elle a l’avantage de pouvoir étudier
des cas tri-dimensionnels et de permettre la prise en compte du couplage "diffusion-
mécanique" dans la modélisation de l’oxydation.

2.6.2 Modèle basé sur une approche thermodynamique de la diffusion

Un approche par la thermodynamique permet un couplage complet entre la ré-
action chimique d’oxydation et les contraintes mécaniques induites dans l’oxyde et
l’alliage ; c’est-à-dire que, d’une part, les phénomènes de réaction et diffusion durant
l’oxydation génèrent des contraintes mécaniques qui, en retour, affectent la réaction
dans l’oxyde et la diffusion dans l’oxyde et l’alliage.

Cette approche est utilisée par Zhou et al. [94,95] pour développer un modèle cou-
plé diffusion-contrainte et étudier l’oxydation sélective de l’alliage binaire Fe-16%mCr
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à haute température [96]. La géométrie 2D de cette alliage polycristallin est repré-
senté Figure 2.12a. Zhou et al. choisissent de fixer le référentiel et le repère des coor-
données spatiales x sur l’interface alliage/oxyde, afin de s’affranchir du traitement
complexe des interfaces mobiles. Lors de la croissance de l’oxyde, seule l’interface
gaz/oxyde est mobile dans ce référentiel.

(a) (b)

Figure 2.12 – (a) Géométrie 2D de l’alliage polycristallin avec une couche d’oxyde
compacte en surface étudié par Zhou et al. et (b) simulation de la déchromisation de cet
alliage Fe-16%mCr après 200 h d’oxydation [94] ; le repère et l’origine de la profondeur du
substrat sont définis au niveau de l’interface alliage/oxyde.

Couplage diffusion-contrainte

Une approche par la thermodynamique permet d’exprimer le flux diffusif des élé-
ments dans l’alliage et l’oxyde en fonction de leur seul potentiel chimique, l’élec-
troneutralité locale de l’alliage et de l’oxyde étant supposée. Le potentiel chimique
d’un élément s est alors donné par [97] :

µs = µ0
s +RT ln cs + V m

s τs (2.63)

où µ0
s est le potentiel chimique de l’élément s dans un état de référence, R et T sont la

constante universelle des gaz parfaits et la température, et V m
s est le volume molaire

des éléments s à l’état naturel, c’est-à-dire sans déformation de la maille élémentaire.
Le deuxième terme de l’Équation (2.63) correspond à la partie dépendante de la
concentration cs et le dernier terme est la partie dépendante des contraintes induites
lors de l’oxydation τs [37, 98].
Le flux de diffusion des différents éléments dans l’oxyde et l’alliage est relié à leur

potentiel chimique par la relation [95] :

Js = −Dscs
RT
∇µs (2.64)

où Ds est le coefficient de diffusion effectif de l’élément s. Ainsi, les flux diffusionnels
dépendent des contraintes induites lors de l’oxydation, et ces dernières affectent la
cinétique d’oxydation de l’alliage.
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Équation de conservation dans l’alliage et l’oxyde

Dans l’oxyde, trois phénomènes sont considérés : la diffusion des anions et des
cations ; la réaction de formation de l’oxyde ; et un transport des éléments par
le réseau de l’oxyde qui se déplace suivant x2, appelé "diffusion convective" [95],
lorsque l’oxyde est formé au niveau de l’interface alliage/oxyde (formation interne de
l’oxyde). L’équation de conservation des ions dans l’oxyde s’écrit alors pour chaque
élément s :

∂cs
∂t

= −xRp −∇ · Js −∇ · (csv) (2.65)

où Rp est le taux de formation de l’oxyde précédé du nombre stœchiométrique x
du réactant, et v est la vitesse de convection du réseau de l’oxyde dans le système
de coordonnées x. Le premier terme du membre de droite de l’Équation (2.65)
correspond donc à la consommation des ions provenant de l’alliage ou du gaz oxydant
pour former l’oxyde, le deuxième à la diffusion induite par le gradient de potentiel
chimique dans l’oxyde, et le dernier correspond au terme de convection.
Dans l’alliage, seule la diffusion contribue à la variation locale de concentration
en élément oxydable et l’équation de conservation est donnée par l’équation de
continuité (Équation (2.12)).
À l’interface alliage/oxyde, la conservation du flux des éléments oxydables à tra-

vers l’interface permet d’écrire l’égalité entre les équations de conservation de l’élé-
ment oxydable de part et d’autre de l’interface, et la continuité de potentiel chimique
est supposée entre les éléments oxydables dans le substrat et les cations métalliques
dans l’oxyde. Il est considéré que les anions oxygène ne peuvent pénétrer dans le
substrat ; le flux de l’oxygène dans l’oxyde à l’interface alliage/oxyde est donc nul.
À la surface de l’oxyde, une condition d’équilibre est définie pour l’adsorption et
la ionisation de l’oxygène, et, les cations métalliques ne pouvant quitter l’oxyde,
leur flux doit suivre la condition de Stefan 6 à l’interface oxyde/gaz définie par [74].
Cette deuxième condition permet de relier le flux diffusif des cations métalliques
dans l’oxyde à la vitesse de l’interface oxyde/gaz, qui découle de la croissance de
l’oxyde, dans le système de coordonnées x.
Les équations de conservations dans l’alliage et le substrat et les conditions aux in-

terfaces alliage/oxyde et oxyde/gaz décrivent ainsi l’ensemble du phénomène d’oxy-
dation sélective de l’alliage.

Discussion

Le modèle couplé diffusion-contrainte présenté ci-dessus est appliqué à la géo-
métrie 2D présentée Figure 2.12a pour étudier l’oxydation sélective du chrome de
l’alliage Fe-16%mCr à haute température. La diffusion dans le substrat est consi-
dérée hétérogène entre le cœur des grains et les joins de grains qui constituent des
court-circuits de diffusion (cf. Partie 2.3). Cette hétérogénéité se traduit par un co-
efficient de diffusion du chrome plus élevé le long des joints de grains que dans le
volume des grains (environ 2 ordres de grandeurs [94]).
La résolution des équations du modèle [94, 95] est effectuée numériquement grâce
à la méthode des éléments finis. Les éléments dans l’alliage appartiennent soit aux
grains, soit aux joints de grains, pour lesquels les propriétés de diffusion diffèrent.

6. Condition d’équilibre au niveau d’une interface mobile, donnant une égalité fonction de la
vitesse de l’interface.
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En surface de l’alliage, l’oxyde et l’air sont deux domaines maillés séparément, et
les interfaces alliage/oxyde et oxyde/air sont définies à la frontière des éléments
appartenant aux différents domaines de part et d’autre des interfaces. Dans le réfé-
rentiel fixé à l’interface alliage/oxyde, cette dernière est fixe et l’interface oxyde/air
se déplace d’après la condition de Stefan définie à cette interface.
La Figure 2.12b montre la déchromisation du substrat de l’alliage Fe-16%mCr

après 200h d’oxydation, simulé par Zhou et al. [94]. La déchromisation est plus
importante au niveau des joints de grains du substrat, là où le coefficient de diffusion
du chrome est plus élevé, mais l’interface alliage/oxyde est restée plane.
L’alliage est normalement "consommé" lors de l’oxydation et le volume des grains
touchant l’oxyde doit par conséquent diminuer. Les choix de modélisation effectués
par Zhou et al. conduisent à une géométrie cristalline fixe du substrat, ce qui peut
s’avérer discutable pour des temps longs d’oxydation.

Par ailleurs, normalisé en fonction du taux d’oxydation de l’alliage, il est pos-
sible d’appliquer ce modèle dans sa forme adimensionnelle à tous types de cinétique
d’oxydation [95]. Il est applicable à des géométries 2D ou 3D, mais le choix du réfé-
rentiel fixé sur l’interface alliage/oxyde et le traitement numérique de l’interface sur
la frontière des éléments ne permet pas à cette interface de changer de géométrie
au cours de l’oxydation. Elle ne peut pas, par exemple, suivre le front d’oxyde le
long des joints de grains. Enfin, pour pouvoir appliquer ce modèle et les équations
de conservation dans chaque phase, on remarque qu’il est nécessaire qu’une couche
initiale d’oxyde soit présente à la surface de l’alliage.

Les deux approches présentées ci-dessus permettent de modéliser le phénomène
d’oxydation dans son ensemble : couplage des phénomènes physico-chimiques d’oxy-
dation et des contraintes mécaniques induites lors de l’oxydation.

2.7 Conclusion

Les mécanismes de l’oxydation à haute température des métaux et alliages et leurs
modélisations, depuis les réactions aux interfaces jusqu’aux mécanismes de trans-
port dans l’oxyde et le substrat, ont été présentés dans ce chapitre. Tout ceci permet
d’expliquer et modéliser les cinétiques d’oxydation des métaux et alliages, de modé-
liser l’appauvrissement du substrat lors de l’oxydation sélective de certains alliages,
ou de modéliser l’ensemble du phénomène d’oxydation, de la cinétique d’oxydation
aux contraintes induites par l’oxydation.

Depuis le modèle de Wagner [6], qui donne dans des conditions idéalisées une
solution analytique pour décrire l’appauvrissement du substrat lors de l’oxydation
sélective des alliages binaires, différentes approches du phénomène de diffusion du-
rant l’oxydation, ainsi que l’utilisation de méthodes de résolutions numériques, ont
permis une modélisation de plus en plus précise du phénomène d’oxydation. Mais
les deux modèles "complets" présentés dans ce chapitre nécessitent la connaissance
des grandeurs cinétiques des réactions d’oxydation des matériaux étudiés.
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Au regard des modélisations existantes, il serait donc intéressant de développer
un modèle numérique avec une approche phénoménologique, pour prévoir l’appau-
vrissement du substrat des alliages lors de leur oxydation quelque soit la cinétique
d’oxydation de l’alliage, et en prenant en compte la possible variation de vitesse de
diffusion en fonction de la composition chimique ou des défauts microstructuraux
du substrat. L’avantage de cette approche sera d’avoir une modélisation simple se
basant sur des paramètres facilement mesurables, comme les constantes d’oxydation
des alliages qui peuvent être déterminées par mesures expérimentales [99]. La ciné-
tique d’oxydation déterminée traduira ainsi les mécanismes dans l’oxyde ; elle sera
utilisée comme donnée d’entrée du modèle d’appauvrissement du substrat.
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Dans ce chapitre, un modèle unidimensionnel, basé sur la diffusion des espèces
chimiques donnée par la 2nde loi de Fick, est proposé afin de prévoir l’appauvris-
sement du substrat en élément oxydable lors de l’oxydation sélective d’un alliage.
L’objectif est de pouvoir prendre en compte la variation du coefficient de diffusion
en fonction de la microstructure ou la composition du substrat, et de pouvoir étudier
l’évolution des concentrations dans le substrat et également au niveau de l’interface
alliage/oxyde, quelque soit la cinétique d’oxydation de l’alliage. Pour cela, la mé-
thode des différences finies est utilisée pour simuler les profils d’appauvrissement
dans le substrat. Les résultats sont alors confrontés à la solution analytique de Wag-
ner [6] pour valider le modèle développé.

Cadre du modèle

Le modèle développé s’applique aux systèmes unidimensionnels. Ceci permet d’étu-
dier un substrat homogène dont la surface de l’alliage est plane (Figure 3.1) ; la
diffusion des espèces chimiques est unidirectionnelle selon la direction normale à
la surface de l’alliage. L’appauvrissement du substrat lors de l’oxydation affecte la
surface de l’alliage sur une profondeur allant de quelques nanomètres à plusieurs
millimètres. Le domaine d’étude s’étend donc de l’interface alliage/oxyde jusqu’à
une profondeur d’alliage non affectée par l’oxydation.
L’approche choisie se place dans le référentiel du laboratoire. Le transport des

espèces chimiques dans le substrat est donc étudié avec une approche eulérienne, et
l’interface alliage/oxyde se déplace par rapport au référentiel fixe suite à la consom-
mation du métal oxydable qui forme l’oxyde en surface de l’alliage. L’évolution des
concentrations dans le substrat lors de l’oxydation est considérée le long d’un profil
unidimensionnel (1D) allant de l’interface alliage/oxyde à l’intérieur de l’alliage.

61
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Figure 3.1 – Zone du substrat étudiée dans le cadre du modèle d’appauvrissement unidi-
mensionnel.

3.1 Modèle 1D d’appauvrissement du substrat

Considérons un alliage binaire AB au contact d’une atmosphère oxydante, où seul
l’élément A s’oxyde sélectivement par rapport à l’élément B pour former un oxyde
externe monocouche, compact et homogène (Figure 3.2) ; l’oxygène étant considéré
insoluble dans l’alliage.

Figure 3.2 – Coupe schématisée d’une couche d’oxyde externe monocouche AO, compacte
et homogène, formée lors de l’oxydation sélective d’un alliage AB où l’élément A s’oxyde
sélectivement par rapport à l’élément B.

3.1.1 Diffusion des espèces chimiques dans le substrat

L’oxydation sélective de cet alliage binaire AB entraîne un appauvrissement du
substrat en élément oxydable A et, par conséquent, un enrichissement en élément
non oxydable B près de l’interface alliage/oxyde. Ces changements de concentrations
conduisent alors à la diffusion de l’élément oxydable vers l’oxyde et à la rétro-
diffusion de l’élément non oxydable vers l’intérieur de l’alliage, flux de diffusion
schématisés sur la Figure 3.3.
La diffusion dans l’alliage est très majoritairement lacunaire [32], mais la quantité de
lacunes dans le réseau cristallin du substrat est négligeable par rapport aux éléments
d’alliage. Les lacunes injectées dans l’alliage au niveau de l’interface alliage/oxyde
au cours de l’oxydation (cf. Partie 1.2.1) ne sont pas considérées ici.
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Figure 3.3 – Flux de diffusion des éléments au cours de l’oxydation d’un alliage AB où
l’élément A s’oxyde sélectivement par rapport à l’élément B.

L’équation de conservation de l’élément oxydable A dans l’alliage, en l’absence de
force de transport extérieure et en supposant que le flux de diffusion de cet élément
est proportionnel à son gradient de concentration (cf. Partie 2.3), est donnée par
l’équation de diffusion :

∂NA

∂t
= ∂

∂x

(
D̃
∂NA

∂x

)
(3.1)

où NA est la fraction molaire de l’élément A dans AB et D̃ est le coefficient d’inter-
diffusion dans l’alliage. Ce dernier peut être variable dans la profondeur de l’alliage
et/ou en fonction de la concentration locale. La fraction molaire est exprimée en
fonction de la profondeur dans l’alliage x et du temps d’oxydation t ; NA (x, t) dé-
crit les profils de concentration en élément oxydable dans le substrat au cours de
l’oxydation.

3.1.2 Mobilité de l’interface alliage/oxyde

Lors de l’oxydation sélective d’un élément d’alliage par rapport aux autres et
de la formation en surface d’un oxyde entièrement externe, compact et homogène,
l’épaisseur de l’alliage diminue proportionnellement à la croissance de l’oxyde. Dans
le référentiel du laboratoire, l’interface alliage/oxyde se déplace vers l’intérieur de
l’alliage suite à la consommation des éléments oxydables du substrat pour former
l’oxyde. La position de l’interface alliage/oxyde Xint est donc définie par rapport à
la position initiale de l’interface air/alliage.
Le gain de volume de l’oxyde et la perte de volume de l’alliage pendant une durée

d’oxydation dt sont représentés sur la Figure 3.4. L’épaisseur d’alliage consommée,
qui correspond au déplacement de l’interface alliage/oxyde vers l’intérieur de l’al-
liage, est dénotée dXint et l’épaisseur d’oxyde formée pendant cette même durée est
dénotée dXox. En négligeant les variations volumiques de la maille élémentaire dans
l’alliage en fonction de la composition, le volume d’oxyde formé et relié au volume
d’alliage consommé par le rapport des volumes molaires des éléments métalliques
dans l’oxyde et dans l’alliage.
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Figure 3.4 – Variations volumiques de l’alliage — dXint — et de l’oxyde — dXox —
pendant un temps d’oxydation dt, lors de l’oxydation sélective d’un alliage AB pour former
un oxyde compact et homogène entièrement externe.

Figure 3.5 – (i) Structure ionique de l’oxyde composé de cations métalliques (ronds
blanc) et d’anions oxygènes (ronds noirs). (ii) Structure atomique de l’alliage composé
uniquement d’atomes métalliques (ronds blanc). Les zones hachurées représentent le vo-
lume élémentaire d’un élément métallique M , plus important dans l’oxyde que dans l’al-
liage.

La Figure 3.5 illustre la différence de volume élémentaire des éléments métalliques
entre l’alliage et l’oxyde. Dans l’alliage, composé uniquement d’éléments métalliques,
l’élément oxydable est présent en substitution de l’élément non-oxydable. On sup-
pose alors que chaque élément métallique M occupe le même volume V M/all. Dans
l’oxyde en revanche, le volume élémentaire d’un élément métallique V M/ox est plus
grand du fait de la présence des anions oxygènes.
Ainsi, lors de l’oxydation de l’alliage AB, le rapport de l’épaisseur d’oxyde formé

dXox sur l’épaisseur d’alliage consommé dXint est égal au rapport du volume molaire
de l’élément oxydable A dans l’oxyde V A/ox

M par le volume molaire de l’élément
oxydable dans l’alliage V A/all

M :

dXox

dXint

= V
A/ox
M

V
A/all
M

(3.2)

Ce rapport est analogue au coefficient de Pilling et Bedworth [16] qui s’applique à
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l’oxydation des métaux pures (cf. Partie 1.1.1), puisque les volumes élémentaires des
éléments A et B dans l’alliage AB sont supposés identiques.

La vitesse de croissance de l’oxyde est généralement donnée par la cinétique d’oxy-
dation de l’alliage. Elle peut être mesurée expérimentalement (cf. Partie 1.3.1) ou
être modélisée suite à l’analyse des mécanismes d’oxydation (cf. Partie 2.4). Connais-
sant la cinétique d’oxydation des alliages qui forment un oxyde entièrement externe,
il est donc possible d’exprimer en fonction de celle-ci la vitesse de déplacement de
l’interface alliage/oxyde Xint.
Lorsque le processus limitant des mécanismes d’oxydation est la diffusion dans

l’oxyde, une cinétique d’oxydation parabolique est généralement observée. Dans ce
cas, comme ceci est détaillé dans la Partie 2.4.1, l’épaisseur d’alliage consommé de
manière uniforme, ou la position de l’interface alliage/oxyde Xint, s’écrit :

Xint =
√

2kct (3.3)

où kc est la constante de corrosion. La vitesse de déplacement de l’interface allia-
ge/oxyde au cours de l’oxydation s’exprime alors en fonction de la constante de
corrosion de l’alliage :

dXint

dt = kc
Xint

(3.4)

3.1.3 Flux d’élément oxydable à travers l’interface alliage/oxyde

Le flux d’élément oxydable à travers l’interface alliage/oxyde mobile est déterminé
par une approche phénoménologique. En supposant la croissance de l’oxyde entière-
ment cationique, tous les éléments métalliques A+ ionisés à l’interface alliage/oxyde
diffusent dans l’oxyde vers la surface pour réagir avec l’oxygène (flux représenté sur
la Figure 3.3).

À l’interface alliage/oxyde, on suppose la continuité des flux d’élément oxydable
normaux à l’interface alliage/oxyde :

JA+ = JA (3.5)

où JA+ est le flux normal des ions métalliques A+ dans l’oxyde et JA est le flux
normal de l’élément oxydable A provenant de l’alliage qui traversent l’interface al-
liage/oxyde.
Dans le référentiel du laboratoire, on remarque deux systèmes en mouvement :

l’interface alliage/oxyde vers l’intérieur de l’alliage et l’élément oxydable vers la
surface. Le flux JA à travers l’interface est affecté par les deux systèmes. Il est
composé d’une part par le flux des atomes "fixes" qui traversent l’interface lors de
son déplacement, noté JA1, et d’autre part par le flux des atomes "mobiles" qui
diffusent vers l’oxyde, noté JA2. La somme de ces deux flux compose le flux normal
total de l’élément oxydable provenant de l’alliage JA.
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Le flux JA1 des atomes oxydables qui traversent l’interface alliage/oxyde en direction
de la surface pendant un temps d’oxydation dt peut s’exprimer :

JA1 = − dnA
S dt

(3.6)

où dnA est la quantité d’atomes A présents dans une couche d’alliage d’épaisseur
égale au déplacement de l’interface alliage/oxyde dXint, qui traversent l’interface
d’aire S. Le signe − provient du sens du flux de l’élément A allant du volume
de l’alliage vers la surface (Figure 3.3). Considérant qu’aucune rétro-diffusion de
l’élément oxydable dans l’alliage n’est possible, tous les atomes A présents dans la
couche d’alliage d’épaisseur dXint traversent l’interface pendant le temps d’oxydation
dt, ce qui donne la quantité d’atomes A :

dnA = dXint S NA(int) call (3.7)

où NA(int) est la fraction molaire en élément A dans la couche d’alliage dXint voisine
de l’interface alliage/oxyde et call est la quantité de sites atomiques par unité de
volume dans l’alliage. Le flux JA1 des atomes oxydables "fixes" qui traversent l’in-
terface lors de son déplacement est donc proportionnel à la vitesse de déplacement
de l’interface alliage/oxyde Vint :

JA1 = −dXint S NA(int) call
dt S

= −Vint NA(int) call (3.8)

où Vint = dXint/ dt correspond à la vitesse normale de l’interface alliage/oxyde, qui
peut être exprimée en fonction de la constante de corrosion de l’alliage connaissant
sa cinétique d’oxydation (Équation (3.4)).
D’autre part, les atomes d’élément oxydable diffusent dans l’alliage vers l’oxyde
sous l’effet du gradient de concentration induit par l’appauvrissement du substrat.
En supposant un coefficient d’interdiffusion D̃ constant dans la couche d’alliage
d’épaisseur dXint et en considérant l’alliage AB comme une solution solide idéale,
le flux JA2 est donné par la 1re loi de Fick, écrite en 1D au voisinage de l’interface
alliage/oxyde :

JA2 = −D̃ ∂NA

∂x

∣∣∣∣∣
x=Xint

call (3.9)

Ainsi, la somme des flux JA1 et JA2 (Équations (3.8) et (3.9)) donne le flux JA de
l’élément oxydable à travers l’interface alliage/oxyde :

JA = −Vint NA(int) call︸ ︷︷ ︸
"convection"

− D̃ ∂NA

∂x

∣∣∣∣∣
x=Xint

call︸ ︷︷ ︸
diffusion

(3.10)

On remarque que ce flux à travers l’interface est composé d’une partie convective
qui dépend de la vitesse de déplacement de l’interface alliage/oxyde, donc de la
cinétique d’oxydation de l’alliage, et d’une partie diffusive qui dépend du coefficient
d’interdiffusion dans l’alliage.
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Dans l’oxyde, le flux cationique JA+ est supposé homogène depuis l’interface allia-
ge/oxyde vers la surface, pour former une épaisseur dXox d’oxyde lors de la consom-
mation d’une couche d’alliage d’épaisseur dXint (Figure 3.4). La quantité d’ions
métalliques dnA+ qui diffuse pour former cette couche d’oxyde d’épaisseur dXox

s’exprime :
dnA+ = dXox S NA+ cox (3.11)

où NA+ est la fraction molaire d’ions métalliques supposées constante et homogène
dans l’oxyde et cox est la quantité de sites atomiques par unité de volume dans
l’oxyde. Le volume d’oxyde formé dXox est relié au volume d’alliage consommé
dXint par l’intermédiaire des volumes molaires de l’élément oxydable dans l’alliage
et dans l’oxyde (Équation (3.2)), ce qui donne :

dnA+ = dXint
V
A/ox
M

V
A/all
M

S NA+ cox (3.12)

Les volumes molaires dans l’oxyde et dans l’alliage peuvent s’écrire quant à eux en
fonction des quantités de sites atomiques métalliques, c’est-à-dire respectivement en
fonction de la quantité de sites d’ions métalliques A+ dans l’oxyde et de la quantité
de sites d’atomes métalliques A et B dans l’alliage :

V
A/ox
M

V
A/all
M

= call
NA+ cox

(3.13)

La quantité d’ions métalliques qui diffusent vers la surface vaut alors, en fonction de
l’épaisseur d’alliage consommée dXint et de la quantité de sites atomiques par unité
de volume dans l’alliage call :

dnA+ = dXint
call

NA+ cox
S NA+ cox (3.14)

dnA+ = dXint S call (3.15)

Comme pour le flux JA1 (Équation (3.6)), le flux JA+ des ions métalliques dans la
couche d’oxyde en direction de la surface peut s’exprimer :

JA+ = −dnA+

S dt
(3.16)

JA+ = −dXint S call
dt S

= −Vint call (3.17)

Ainsi, la continuité des flux normaux en élément oxydable à l’interface allia-
ge/oxyde s’exprime en fonction des expressions du flux d’atomes oxydables pro-
venant de l’alliage qui traversent l’interface alliage/oxyde (Équation (3.10)) et du
flux des ions métalliques dans la couche d’oxyde en direction de la surface (Équa-
tion (3.17)) :

−Vint NA(int) call − D̃
∂NA

∂x

∣∣∣∣∣
x=Xint

call = −Vint call (3.18)

Vint
(
NA(int) − 1

)
+ D̃

∂NA

∂x

∣∣∣∣∣
x=Xint

= 0 (3.19)

Cette condition dépend seulement de la concentration en élément oxydable dans
l’alliage au voisinage de l’interface alliage/oxyde et de grandeurs cinétiques propres
à l’alliage : la cinétique d’oxydation de l’alliage qui donne la vitesse Vint de l’interface
alliage/oxyde (Équation (3.4)) et le coefficient D̃ d’interdiffusion dans l’alliage.
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Par ailleurs, on remarque que l’on retrouve le bilan de matière à l’interface al-
liage/oxyde (Équation (2.58)) développé dans le modèle de Whittle et al. [86] et
présenté dans la Partie 2.5.2. L’écriture en fonction des fractions molaires permet
donc de s’affranchir de la concentration dans l’oxyde.

3.1.4 Appauvrissement du substrat lors de l’oxydation
Le modèle s’applique au substrat de l’alliage, de l’interface alliage/oxyde jusqu’à

une profondeur dans l’alliage non affectée par l’oxydation (domaine [Xint, L] repré-
senté en violet sur la Figure 3.6). L’axe des x correspond à la profondeur de l’alliage.
Il est orienté vers l’intérieur de l’alliage et son origine est choisie à la surface ini-
tiale de l’alliage qui est l’interface air/alliage à t = 0. Après un temps d’oxydation
t, l’interface alliage/oxyde s’est déplacée de Xint vers l’intérieur de l’alliage.

Figure 3.6 – Domaine unidimensionnel d’application du modèle d’appauvrissement du
substrat de l’alliage AB (violet) représenté au temps t ; les conditions limites sont des
conditions de flux (vert) et l’équation sur le domaine est l’équation de diffusion des élé-
ments oxydables A (bleu). La forme du profil d’appauvrissement en élément oxydable A
dans le substrat est représenté en rouge.

Au niveau de l’interface alliage/oxyde, la condition limite est la continuité des flux
normaux en élément oxydable (Équation (3.19)). Dans l’alliage au niveau de la limite
L, il y a équilibre des flux d’éléments, ce qui donne la condition limite JA = 0. Dans
le substrat compris entre ces deux limites, la fraction molaire en élément oxydable
est donnée par l’équation de diffusion (Équation (3.1)). Ainsi, l’ensemble permet de
simuler le profil de concentration en élément oxydable A dans le substrat de l’alliage
AB.

Ce modèle unidimensionnel [100] permet de calculer les profils de concentration en
élément oxydable dans l’alliage, ainsi que la concentration à l’interface alliage/oxyde
au cours de l’oxydation. Il est à noter que ce modèle s’applique aussi bien à des
mécanismes d’oxydation cationiques qu’anioniques dans la couche d’oxyde. À partir
de la cinétique d’oxydation de l’alliage, il permet de déduire l’appauvrissement du
substrat par une approche continue au cours de l’oxydation. De plus, ce modèle
permet de déterminer la concentration en élément oxydable au niveau de l’interface
alliage/oxyde quelque soit la concentration initiale de la surface de l’alliage et du
substrat. Des méthodes numériques sont alors nécessaires pour pouvoir prendre en
compte la condition de flux à l’interface alliage/oxyde.
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3.2 Résolution numérique du modèle d’appauvrissement

Les équations du modèle 1D décrit dans la Partie 3.1 ont une solution analytique
uniquement lorsque le coefficient d’interdiffusion dans l’alliage est constant au cours
de l’oxydation et homogène dans la profondeur de l’alliage, et que la concentra-
tion en élément oxydable à l’interface alliage/oxyde est constante. La méthode des
différences finies associée à un schéma temporel d’Euler explicite est utilisée pour
résoudre les équations aux dérivées partielles précédemment établies.
La méthode des différences finies permet une implémentation assez simple du mo-
dèle, de par la discrétisation des opérateurs différentiels [87]. De plus, l’utilisation
d’un schéma temporel explicite permet une résolution directe des équations discré-
tisées ; en d’autres termes il n’y a pas de système d’équations à résoudre à chaque
pas de temps. Ces méthodes sont détaillées dans la suite.

3.2.1 Discrétisation spatiale du substrat

Le domaine étudié, représenté en violet sur la Figure 3.6, est discrétisé spatia-
lement avec un maillage homogène ; les nœuds sont séparés d’une distance dx. Le
domaine discrétisé et le maillage sont représentés sur la Figure 3.7. La limite du
domaine dans la profondeur de l’alliage (à droite) est fixe dans le référentiel du la-
boratoire. En revanche, l’interface alliage/oxyde (à gauche) se déplace au cours de
l’oxydation vers l’intérieur de l’alliage, ce qui réduit la taille du domaine étudié au
cours du temps. Dans cette discrétisation, l’interface alliage/oxyde est positionnée
sur un nœud du maillage ; il est choisi de la placer sur le nœud précédent sa position
exacte déterminée par Xint. Il est donc important que le pas d’espace dx soit petit
pour reproduire au mieux la position de l’interface alliage/oxyde.

Figure 3.7 – Discrétisation du substrat et représentation du domaine discrétisé dont
la taille diminue au cours de l’oxydation (surlignage violet continu), auquel sont ajoutés
deux nœuds fictifs (surlignage violet discontinu) : (a) domaine discrétisé initial allant
de l’interface air/alliage à une profondeur L dans l’alliage ; (b) domaine discrétisé après
déplacement de l’interface alliage/oxyde en un temps d’oxydation t, qui est replacée sur le
nœud précédent sa position exacte Xint.

Le choix de placer l’interface alliage/oxyde sur un nœud du domaine discrétisé
induit forcement une erreur sur les valeurs de concentration calculées au niveau de
cette interface (exemple en Annexe B.1). Un maillage suffisamment fin est choisi
afin de réduire l’écart entre la position discrétisée de l’interface et sa position réelle,
ce traitement numérique a pour avantage d’être simple à mettre en œuvre et de ne
pas nécessiter d’étape de remaillage du domaine.
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D’autres stratégies numériques ont été développées pour traiter le déplacement
de l’interface alliage/oxyde dans un domaine discrétisé. Une revue des différentes
techniques numériques pour traiter l’interface alliage/oxyde mobile à travers un
maillage fixe ou adaptable au cours du temps est effectuée par Nesbitt [101] dans les
cas de modélisation des mécanismes d’oxydation utilisant la méthode des différences
finies.
Dans le modèle EKINOX (cf. Partie 2.3.2), les équations de conservations appliquées
sur les "tranches" voisines des interfaces, représentées sur la Figure 2.4, conduisent
à un changement de leur épaisseur [70]. La numérotation des tranches qui marquent
les positions des interfaces sont redéfinies au cours du calcul pour ne pas avoir de
tranches trop épaisses ou trop fines [68]. L’interface alliage/oxyde se trouve donc
toujours à la frontière de deux "tranches", mais le maillage est variable au cours des
calculs.
Dans le modèle de Whittle et al. (cf. Partie 2.5.2), l’interface alliage/oxyde se déplace
à travers le domaine discrétisé avec une grille fixe au cours du temps (Figure 3.8). Les
nœuds à gauche de cette interface notée I appartiennent à l’oxyde, et ceux à droite
appartiennent à l’alliage. Comme l’interface traverse le maillage, l’appartenance de
chaque nœud à l’oxyde ou à l’alliage est redéfinie à chaque incrément de temps.
La valeur de la concentration en élément oxydable à l’interface alliage/oxyde, qui
n’est pas forcement sur un nœud du domaine discrétisé, est ensuite calculée par
interpolation de Lagrange [86].

Figure 3.8 – Représentation schématique du maillage unidimensionnel utilisé dans la
résolution numérique du modèle de Whittle et al. et de son évolution au cours du temps :
l’interface alliage/oxyde I se déplace à travers le maillage fixe [86].

Par ailleurs, la Figure 3.7 montre l’extension du domaine discrétisé d’un nœud
supplémentaire de chaque côté du domaine, appelés "nœuds fictifs". Ceci permet
d’appliquer l’équation de conservation discrétisée sur l’intégralité du domaine bornes
y compris (détails dans la Partie suivante), et de calculer plus précisément les condi-
tions limites de types flux aux limites du domaine (cf. Partie 3.2.4 sur les conditions
limites du domaine).
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3.2.2 Forme discrétisée de l’équation de diffusion

L’utilisation de la méthode des différences finies pour résoudre l’équation de dif-
fusion (Équation (3.1)) consiste à écrire sous forme discrète, c’est-à-dire en fonction
des valeurs aux nœuds voisins du domaine discrétisé (i− 1, i, i+ 1), tous les termes
différentiels appliquée au nœud numéroté i. Chaque variable de l’équation de conser-
vation peut être développée en série de Taylor, puis en combinant les développements
limités aux points voisins, on obtient une forme discrétisée des dérivées partielles en
fonction des valeurs aux nœuds voisins, à un terme de troncature près [87].
Avec un schéma centré de discrétisation spatiale, c’est-à-dire en exprimant les

dérivées en espace au nœud i en fonction des valeurs aux deux nœuds voisins i− 1
et i+ 1, les nœuds étant écartés d’un pas d’espace régulier dx, l’équation de diffusion
devient :

∂NA

∂t
= D̃′

−NAi−1 +NAi+1

2dx + D̃
NAi−1 − 2NAi +NAi+1

dx2 (3.20)

où D̃′ est la dérivée spatiale du coefficient d’interdiffusion dans l’alliage en supposant
D̃ invariant en fonction de la concentration locale. Un schéma centré diminue l’erreur
d’approximation de la méthode car il utilise les développements limités à l’ordre 2
pour exprimer les dérivées, contrairement aux schémas décentrés à gauche ou à droite
qui utilisent les développements limités d’ordre 1 et sont donc moins précis [87].

On comprend maintenant l’utilité des nœuds fictifs représentés sur la Figure 3.7
afin d’appliquer aux extrémités du domaine l’équation de diffusion discrétisée avec
un schéma centré (Équation (3.20)) ; les valeurs aux nœuds fictifs étant données
par les conditions limites de type flux (cf. Partie 3.2.4 sur les conditions limites du
domaine).

3.2.3 Discrétisation temporelle

L’équation de conservation discrétisée spatialement (Équation (3.20)) est égale-
ment discrétisée temporellement pour pouvoir étudier l’évolution de la concentration
en élément oxydable au cours de l’oxydation. Pour cela, on procède de la même ma-
nière que précédemment : il suffit de transformer les dérivées partielles en temps
grâce à la méthode des différences finies et un schéma décentré entre le temps nu-
méroté j, qui est connu, et le temps j + 1, qui est inconnu [87].

Il existe deux schémas décentrés en temps. Le premier consiste à utiliser les valeurs
connues au temps j pour déduire la variation au nœud i en un temps dt et ainsi
déterminer la valeur au temps j + 1. On parle de "différence temporelle en avant"
ou "schéma d’Euler explicite". Ce schéma forme un "T renversé" dans l’espace-temps
discrétisé représenté sur la Figure 3.9. La résolution des équations discrétisées avec
ce schéma temporel est directe car il n’y a qu’une seule inconnue, la valeur au temps
j + 1. Numériquement, il suffit d’une simple boucle sur les nœuds du domaine à
chaque incrément de temps.
Le deuxième schéma fait appel à des "différences temporelles en arrière". Il consiste
à calculer la variation au nœud i en un temps dt en écrivant les dérivées spatiales
directement au pas de temps inconnu j + 1. Ce schéma est également appelé "schéma
d’Euler implicite" et est représenté par un "T" dans l’espace-temps discrétisé de
la Figure 3.9. Il est alors nécessaire d’écrire le système complet des équations de



72 Modélisation de l’appauvrissement du substrat lors de l’oxydation

conservation discrétisés sur tout le domaine à l’incrément de temps j + 1 car il y a
deux inconnues par équation.

Figure 3.9 – Représentation graphique dans l’espace-temps des schémas de discrétisation
d’Euler explicite (rouge), d’Euler implicite (vert) et mixte (bleu) [87].

Il existe également une "forme mixte" des deux schémas précédents, représenté par
un "H couché" dans la Figure 3.9. Ce schéma revient à discrétiser temporellement
l’équation de conservation avec un schéma centré en temps, plus précis que les sché-
mas décentrés [87]. Ce schéma fait aussi appel à un calcul matriciel car plusieurs
inconnues apparaissent dans l’équation discrétisée.

Dans notre cas, la simplicité de la mise en œuvre numérique du schéma explicite
est privilégiée. L’équation de diffusion discrétisée spatialement (Équation (3.20))
puis discrétisée temporellement grâce un schéma d’Euler explicite s’écrit :

−NA
j
i +NA

j+1
i

dt
= D̃′

−NA
j
i−1 +NA

j
i+1

2dx + D̃
NA

j
i−1 − 2NA

j
i +NA

j
i+1

dx2 (3.21)

La résolution de cette équation est donc directe car il n’y a qu’une seule inconnue :
NA

j+1
i . La précision du schéma décentré en temps est suffisante dans notre cas par

rapport à la précision de la discrétisation spatiale et du déplacement discrétisé de
l’interface alliage/oxyde dans le domaine étudié. Ce schéma est en revanche "condi-
tionnellement stable" et impose une condition de stabilité entre le pas d’espace dx
et le pas de temps dt (cf. Partie 3.3.1).

3.2.4 Conditions limites
Les conditions de flux énoncées dans la Partie 3.1 sont des conditions de Neumann

imposées aux limites du domaine [87]. Ces conditions sont également discrétisées
grâce à la méthode des différences finies. La condition à l’interface alliage/oxyde
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(Équation (3.19)) fait intervenir la dérivée partielle par rapport à x de la fraction
molaire en élément oxydable, que l’on discrétise avec un schéma centré en espace.
En numérotant i_int le nœud où est positionnée l’interface, on obtient la condition
limite :

Vint
(
NAi_int − 1

)
+ D̃
−NAi_int−1 +NAi_int+1

2dx = 0 (3.22)

Numériquement, cette condition revient à calculer la valeur de la fraction molaire
au nœud fictif à gauche (i_int− 1) grâce à la valeur au nœud où est positionnée
l’interface et son nœud voisin (i_int+ 1). La valeur trouvée au nœud fictif est
ensuite utilisée pour le calcul de l’équation de diffusion discrétisée (Équation (3.21))
à l’extrémité du domaine.
Concernant la limite à l’intérieur de l’alliage, la condition est de type Neumann

homogène (équivalente à un flux nul). En numérotant N le nœud correspondant à la
position de cette limite dans l’alliage, on obtient la condition de flux nul discrétisée :

D̃
−NAN−1 +NAN+1

2dx = 0 (3.23)

Ceci revient à appliquer au nœud fictif à droite de cette limite : NAN+1 = NAN−1

L’ensemble des équations discrétisées présentées dans cette partie permettent donc
de simuler l’appauvrissement du substrat en élément oxydable au cours de l’oxyda-
tion sélective d’un alliage. Cependant, il est nécessaire de s’assurer de la validité des
résultats et de la stabilité de la résolution.

3.3 Stabilité du schéma numérique et validation du modèle d’ap-
pauvrissement
Le modèle d’appauvrissement présenté au début de ce chapitre, plus précisément

le schéma numérique décrit dans la Partie 3.2, a été implémenté en langage C++. Les
limites d’utilisation du schéma numérique ont d’abord été définies, puis le modèle a
été validé grâce à l’utilisation de la solution analytique du modèle de Wagner [6].

3.3.1 Stabilité et convergence théoriques du schéma numérique
Tout schéma numérique est juste à une erreur de troncature près, mais peut

également être instable si l’erreur cumulée augmente à chaque incrément de calcul
et/ou que les paramètres numériques dx et dt sont mal choisis. Si la solution calculée
est proche de la solution exacte, le schéma est convergent. La convergence est définie
par le théorème de Lax [87,102] :

CONVERGENCE = CONSISTANCE + STABILITÉ

La consistance d’un schéma numérique correspond à sa précision donnée par les er-
reurs de troncatures. Plus l’erreur de troncature dans l’écriture des développements
limités des dérivées partielles est grande, moins le schéma numérique est consistant.
Un modèle numérique est dit consistant si son erreur de troncature tend vers 0
lorsque dx et dt tendent vers 0. Le choix de schémas de discrétisation centrés per-
met de réduire l’erreur de troncature et ainsi satisfaire facilement la consistance du
schéma numérique.
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La stabilité d’un schéma numérique correspond à sa capacité à amortir ou au
contraire amplifier les erreurs commises au cours des pas de temps successifs [103].
Concrètement, des oscillations apparaissent lorsqu’il y a changement de signe de la
dérivée de la solution numérique d’un nœud à l’autre. Ces oscillations parasites sont
induites par le choix des paramètres numériques dx et dt l’un par rapport à l’autre.
Un schéma numérique est donc stable s’il n’y a pas d’oscillation de la solution nu-
mérique. La Figure 3.10 illustre la notion de stabilité d’un modèle et montre qu’une
solution stable n’est pas forcément convergente.

Figure 3.10 – Notion de stabilité et de convergence d’une solution numérique ; une solu-
tion peut être stable mais non convergente (courbe bleue).

Le schéma de discrétisation temporelle d’Euler explicite est "conditionnellement
stable" [87] et la stabilité du schéma numérique peut être étudiée grâce à la "méthode
de von Neumann" [104].
Cette méthode est basée sur la décomposition en série de Fourier des fractions mo-
laires discrètes exprimées au temps j et au nœud i, afin d’évaluer l’évolution de
l’erreur en fonction des pas d’espace et de temps dx et dt. Pour un maillage régulier
(dx homogène), la fraction molaire en élément oxydable NA

j
i s’exprime en termes de

composantes de Fourier NA
j
α :

NA
j
i =

π∫
0

NA
j
α exp (iiα) dα (3.24)

où i est l’unité imaginaire dont le carré vaut −1. En un incrément de temps dt,
chacune des composantes NA

j
α de la décomposition de Fourier (Équation (3.24))

se transforme en une nouvelle composante NA
j+1
α . On obtient alors un "taux de

croissance" τα définit comme le rapport de la nouvelle composante de Fourier sur
l’ancienne. La condition nécessaire et suffisante pour que l’erreur reste bornée et que
le schéma soit stable est que le module |τα| soit inférieur ou égale à 1 :

|τα| =
∣∣∣∣∣∣NA

j+1
α

NA
j
α

∣∣∣∣∣∣ 6 1 , ∀α ∈ [0, π] (3.25)

Autrement dit, puisque la diffusion est un phénomène dissipatif, les composantes de
Fourier ne peuvent que décroître au cours du temps [87].
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Reprenons ici l’équation de diffusion discrétisée (Équation (3.21)) :

−NA
j
i +NA

j+1
i + dt D̃′

2dx
A

(
−NA

j
i−1 +NA

j
i+1

)
+ dt D̃

dx2

Fo

(
NA

j
i−1 − 2NA

j
i +NA

j
i+1

)
= 0

(3.26)
Cette dernière a été multipliée par dt pour faire apparaître deux nombres adimen-
sionnels associés à la fois au pas d’espace dx et au pas de temps dt. Le premier
nombre est noté A et fait intervenir la dérivée spatiale du coefficient d’interdiffusion
susceptible de varier dans la profondeur de l’alliage. Le second nombre correspond
au "nombre de Fourier" associé aux paramètres numériques dx et dt, noté Fo.
Comme l’Équation (3.26) est linéaire, l’étude d’un seul terme NA

j
α exp (iiα) est suf-

fisante afin d’évaluer l’évolution de l’erreur au cours du temps, sans perte de géné-
ralité [87]. Les fractions molaires aux nœud précédent i− 1, au nœud suivant i+ 1
ainsi qu’à l’instant suivant j + 1 s’expriment aisément, et l’équation aux différences
finies (Équation (3.26)) donne :

NA
j+1
α exp (iiα) = (−A+ Fo)NA

j
α exp

(
i (i− 1)α

)
+ (1− 2Fo)NA

j
α exp (iiα) +

(A+ Fo)NA
j
α exp

(
i (i+ 1)α

)
(3.27)

Le "taux de croissance" de notre schéma numérique est alors un nombre complexe :

τα = 1− 2Fo (1 + cosα) + i 2A sinα (3.28)

dont le module doit être inférieur ou égal à 1 tel que :

(1− 2Fo (1 + cosα))2 + (2A sinα)2 6 1 , ∀α ∈ [0, π] (3.29)

En utilisant l’identité sin2 α = 1− cos2 α et après une étude de fonction pour déter-
miner le maximum en fonction de cosα, on obtient la condition de stabilité théorique
sur A et Fo : 4A4 − 4A2Fo+ Fo2 6 0

A2 − Fo2 6= 0
(3.30)

La condition de stabilité du schéma numérique lorsque le coefficient d’interdif-
fusion varie dans la profondeur de l’alliage (Système d’équations (3.30)) est diffici-
lement applicable directement pour choisir dx et dt. En pratique, une étude para-
métrique est nécessaire pour vérifier la convergence, et surtout la consistance, du
schéma numérique ; c’est-à-dire qu’il faut comparer qu’on obtient la même solution
numérique lorsqu’on fait varier dx et/ou dt.
Lorsque le coefficient d’interdiffusion D̃ est homogène dans l’alliage et constant au
cours de l’oxydation, le nombre A de l’équation de diffusion discrétisée (3.26) est nul.
L’évaluation de la stabilité du schéma numérique est alors plus simple. Le "taux de
croissance" du schéma (Équation (3.28)) n’est plus composé que de la partie réelle,
ce qui donne la condition de stabilité [87] :

Fo 6 1/2 (3.31)
dt D̃

dx2 6
1
2 (3.32)

Cette condition est directement applicable lors du choix des paramètres numériques
dx et dt (étude paramétrique présentée en Annexe B.2).



76 Modélisation de l’appauvrissement du substrat lors de l’oxydation

3.3.2 Validation du modèle : Oxydation du Pt-30%atNi à 850 ◦C

Pour valider le modèle d’appauvrissement développé dans ce chapitre, la solution
analytique du modèle de Wagner [6], présentée dans la Partie 2.5.1, est utilisée et
comparée aux résultats de simulations. Cette solution analytique calcule le profil de
concentration en élément oxydable dans le substrat au cours de l’oxydation sélec-
tive d’un alliage binaire, qui suit une cinétique d’oxydation parabolique et forme
un oxyde monocouche compact et entièrement externe. Pour déterminer la solu-
tion analytique de Wagner, la cinétique d’oxydation de l’alliage et le déplacement
de l’interface alliage/oxyde sont d’abord comparés à l’oxydation de l’élément oxy-
dable pur. Puis, en posant l’hypothèse d’un coefficient d’interdiffusion constant et
homogène dans le substrat, la concentration en élément oxydable établie à l’inter-
face alliage/oxyde lorsque la cinétique d’oxydation est parabolique est déterminée
et imposée comme condition limite. Dans notre modèle, la concentration en élément
oxydable à l’interface alliage/oxyde n’est pas établie dès les premiers instants mais
est égale à la composition de l’alliage.
Wagner a plus particulièrement étudié l’oxydation de l’alliage binaire Pt-Ni à 850 ◦C,
où seul le nickel s’oxyde pour former un oxyde NiO [6]. Le déplacement de l’interface
alliage/oxyde est pilotée par la cinétique d’oxydation parabolique de l’alliage, reliée à
l’oxydation du nickel pur et sa constante de corrosion— k0

c (Ni) = 4,1× 10−12 cm2/s —
par l’intermédiaire du rapport α, rapport des flux de cations nickel dans l’oxyde
formé à la surface d’un alliage contenant du nickel et dans l’oxyde de même épais-
seur formé à la surface du nickel pur (Équation (2.46)). La position de l’interface
alliage/oxyde Xint est donc définie :

Xint =
√

2αk0
c t (3.33)

La fraction molaire établie du nickel à l’interface alliage/oxyde NNi(i) est quant à
elle calculée par ailleurs dans le modèle de Wagner (cf. Partie 2.5.1).

Le premier point de validation de notre modèle est de reproduire le profil d’ap-
pauvrissement donné par la solution analytique de Wagner. Le modèle d’appau-
vrissement développé ici est donc appliqué aux mêmes conditions que le modèle
de Wagner (alliage Pt-30%atNi, cinétique parabolique définie par l’Équation (3.33),
coefficient d’interdiffusion constant et homogène) à l’exception de la fraction mo-
laire en élément oxydable à l’interface alliage/oxyde qui n’est pas fixée. En partant
d’une concentration homogène en nickel sur l’intégralité du domaine, interface al-
liage/oxyde comprise, la Figure 3.11 montre une parfaite reproduction des profils
de concentration en élément oxydable donnés par notre modèle (ronds rouges) avec
ceux de la solution analytique de Wagner (ligne continue).
Le coefficient d’interdiffusion au voisinage de l’interface alliage/oxyde étant cons-

tant au cours du temps, la cinétique d’oxydation parabolique de l’alliage conduit à
une concentration d’équilibre à l’interface atteinte instantanément. Dans le cas pré-
sent, la teneur en élément oxydable obtenue à l’interface alliage/oxyde est très faible
— NNi(int) = 7,88× 10−7. L’alliage s’appauvrit ensuite de plus en plus profondément
au cours de son oxydation.
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Figure 3.11 – Validation des profils d’appauvrissement du substrat en élément oxydable
Ni toutes les 50 h jusqu’à 150 h suite à l’oxydation sélective de l’alliage Pt-30%atNi à 850 ◦C
simulés par le modèle d’appauvrissement développé dans le Chapitre 3 (ronds rouges) et
comparés aux profils donnés par la solution analytique du modèle de Wagner (lignes conti-
nues). Le déplacement de l’interface alliage/oxyde (ligne discontinue verte) suit la ciné-
tique d’oxydation parabolique de l’alliage, définie par la constante de corrosion de l’élément
oxydable pur k0

c et le rapport α [6] ; la référence x = 0 de la profondeur dans l’alliage cor-
respond à la position initiale de l’interface alliage/air.

3.3.3 Validation de la concentration à l’interface et extension à d’autres al-
liages binaires

La concentration à l’interface alliage/oxyde donnée par notre modèle est validée
par le modèle de Wagner [6] quelque soient l’alliage étudié, caractérisé par le co-
efficient d’interdiffusion de l’alliage et sa constante de corrosion parabolique. Pour
cela, le modèle d’appauvrissement est appliqué pour différentes valeurs du rapport
adimensionnel D̃/k0

c , en conservant une cinétique d’oxydation parabolique définie au
sens de Wagner et donnée par l’Équation (3.33), où k0

c = 4,1× 10−12 cm2/s et α est
calculé par ailleurs dans le modèle de Wagner (cf. Partie 2.5.1). La valeur de α varie
en fonction de la teneur en élément oxydable A établie à l’interface alliage/oxyde
puisque la cinétique d’oxydation est parabolique et que le coefficient d’interdiffusion
dans l’alliage est constant.
La Figure 3.12a représente la concentration en élément oxydable à l’interface

alliage/oxyde calculée par notre modèle (ronds rouges) et par le modèle de Wagner
(ligne continue) pour différentes valeurs de D̃/k0

c allant de 0 à 300. La concordance
avec le modèle de Wagner est parfaite pour toute la gamme étudiée.
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(a) (b)

Figure 3.12 – (a) Concentration en élément oxydable A à l’interface alliage/oxyde en
fonction du ratio D̃/k0

c , calculée par le modèle de Wagner (ligne continue) et par le présent
modèle (ronds rouges) lorsque la cinétique d’oxydation parabolique est définie en fonction
de α et de la constante de corrosion parabolique de l’élément oxydable pur k0

c (l’encadré
correspond à un grossissement sur les faibles valeurs du ratio D̃/k0

c ). (b) Concentration
en élément oxydable A à l’interface alliage/oxyde en fonction du ratio D̃/kc calculée par
le présent modèle lorsque la cinétique d’oxydation parabolique est définie par la constante
de corrosion parabolique de l’alliage kc.

Pour les grandes valeurs de D̃/k0
c , la concentration à l’interface tend vers la concen-

tration du volume. Cela est dû à la diffusion rapide de l’élément oxydable vers
l’interface (D̃ grand). À l’opposé, pour les faibles valeurs de D̃/k0

c , la concentration
à l’interface alliage/oxyde est presque nulle. Cela s’explique par le fait que l’élément
oxydable est consommé rapidement pour former l’oxyde comparé à sa vitesse de
diffusion dans le substrat qui est plutôt lente (D̃ petit).
L’encadré de la Figure 3.12a, qui correspond à un grossissement sur les faibles va-
leurs de D̃/k0

c , montre une inflexion du profil de variation de la concentration en
élément oxydable à l’interface alliage/oxyde lorsque le rapport D̃/k0

c diminue avant
de s’annuler. Cela montre que cette cinétique d’oxydation définie au sens de Wagner
est adaptée et ralentie par le paramètre α afin d’éviter d’obtenir des concentrations
en élément oxydable négatives à l’interface. En effet, la valeur de α est proche de
1 pour les grandes valeurs de D̃/k0

c , et diminue fortement à partir des valeurs de
D̃/k0

c < 13 pour tendre vers zéro lorsque D̃/k0
c tend vers zéro.

Lorsque la cinétique d’oxydation est définie par la seule constante de corrosion
parabolique de l’alliage kc, sans se rapporter à la constante de corrosion de l’élément
oxydable pur k0

c , le déplacement de l’interface alliage/oxyde s’exprime :

Xint =
√

2kct (3.34)

Le comportement de la concentration en élément oxydables établie à l’interface
alliage/oxyde pour les faibles valeurs du rapport D̃/kc est sensiblement différent. La
Figure 3.12b montre que lorsque la valeur du rapport D̃/kc diminue, la concentration
en élément oxydable à l’interface atteint une valeur nulle à D̃/kc ≈ 12. Dans ce cas,
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il n’y a pas de point d’inflexion. Pour des valeurs inférieures du rapport D̃/kc, soit
l’oxydation n’a pas lieu (ou s’arrête un certain temps) car la vitesse de diffusion
dans le substrat n’est pas suffisante pour apporter la quantité d’atomes oxydables
nécessaire à la formation de l’oxyde, soit le mécanisme d’oxydation évolue et un
autre élément de l’alliage peut s’oxyder. Ceci est notamment observé par Giggins et
Pettit [30] pour l’oxydation de l’alliage Ni-Cr ayant des teneurs inférieures à 30%m
en chrome, à des températures comprises entre 800 ◦C et 1200 ◦C. Le résultat de la
Figure 3.12b montre donc clairement que la diffusion de l’élément oxydable dans le
substrat est un processus limitant qui détermine la cinétique d’oxydation.

3.4 Conclusion
Après validation grâce à la solution analytique du modèle de Wagner [6], le mo-

dèle d’appauvrissement développé dans ce chapitre permet de calculer le profils
d’appauvrissement du substrat en élément oxydable lors de l’oxydation sélective de
nombreux alliages, quelque soient leurs cinétiques d’oxydation. Le modèle permet
de traiter les cas où la concentration en élément oxydable au niveau de l’interface
alliage/oxyde peut évoluer au cours de l’oxydation et où le coefficient d’interdiffusion
dans l’alliage peut être variable. Ainsi, plusieurs hypothèses posées dans le modèle
de Wagner sont levées et le modèle développé permet d’étudier de nombreux cas
d’oxydation [100].
En revanche, ce modèle reste unidimensionnel à cet état de développement et il
ne permet pas l’étude de l’appauvrissement autour de défauts microstructuraux
débouchants, tel l’oxydation le long des joints de grains. Il peut tout de même être
appliqué afin de prévoir les changements de concentration du substrat au cours de
l’oxydation en supposant une accélération de la diffusion en surface de l’alliage.
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Le modèle d’appauvrissement développé [100] et présenté dans le chapitre précé-
dent est appliqué afin d’étudier différents phénomènes lors de l’oxydation sélective
des alliages. Ce modèle permet d’étudier l’évolution des profils d’appauvrissements
du substrat en élément oxydable et de leur concentration à l’interface alliage/oxyde,
en fonction de différents états de l’alliage avant ou au cours de l’oxydation (passi-
vation, écrouissage, ...), connaissant la cinétique d’oxydation de l’alliage. Cette ci-
nétique d’oxydation peut avoir été déterminée expérimentalement (cf. Partie 1.3.1),
modélisée à partir de la compréhension des mécanismes d’oxydation (cf. Partie 2.4),
ou modélisée suite à des mesures expérimentales [42, 75,99].

Le modèle permet donc de prévoir à long terme l’appauvrissement de l’alliage. Il
permet également de déterminer le coefficient d’interdiffusion de l’alliage, qui n’est
pas forcement homogène dans la profondeur de l’alliage, à partir de la mesure des
profils d’appauvrissement en élément oxydable [1].

Dans ce chapitre, dans un premier temps, il est plus particulièrement traité d’une
part le cas d’un appauvrissement initial du substrat suite à la passivation du maté-
riau à température ambiante et l’influence de ce phénomène sur l’appauvrissement
pendant l’oxydation à haute température. Puis d’autre part le cas d’un écrouissage
en surface de l’alliage qui a pour conséquence d’accélérer la vitesse de diffusion de
l’élément oxydable dans la zone écrouie est étudié.

Dans un second temps, le modèle d’appauvrissement est utilisé afin de déterminer
le coefficient d’interdiffusion en surface de l’alliage base-nickel 690 lorsque ce dernier
forme une couche d’oxyde riche en chrome dans l’environnement du circuit primaire
des réacteurs nucléaires REP. Le modèle est également utilisé afin de prévoir la
déchromisation de cet alliage à long terme.

81
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4.1 Oxydation d’un alliage binaire Pt-X à 850 ◦C
Un alliage binaire Pt-X, composé de l’élément noble platine et d’un élément oxy-

dable arbitraire X non-appauvri et ayant une fraction molaire initiale homogène de
0,3, est utilisé comme référence. Les simulations de l’appauvrissement de cet alliage
au cours de son oxydation sont réalisées en supposant une cinétique d’oxydation pa-
rabolique. Le déplacement de l’interface alliage/oxyde est défini par l’Équation (3.34)
avec une constante de corrosion parabolique kc = 2,8× 10−13 cm2/s, et un coefficient
d’interdiffusion dans l’alliage D̃ = 1× 10−11 cm2/s, ce qui correspond à l’oxydation
d’un alliage ayant un rapport D̃/kc égal à 35 (alliage Pt-X oxydé à 850 ◦C).

4.1.1 Effet d’un appauvrissement initial en élément oxydable du substrat

La présence d’un film de passivation de quelques nanomètres d’épaisseur se for-
mant généralement à température ambiante, ou tout simplement la présence d’une
couche initiale d’oxyde très fine, appauvrit la surface de l’alliage en élément oxy-
dable sur quelques nanomètres de profondeur [105]. Les cinétiques de formation de
ces couches d’oxydes initiales à basse température ne sont généralement pas de forme
parabolique [106,107]. Lorsque le matériau est ensuite exposé à une atmosphère oxy-
dante à haute température, la cinétique d’oxydation et la diffusion des éléments dans
l’alliage sont plus rapides. Un appauvrissement initial en élément oxydable pourrait
donc influencer l’évolution de l’appauvrissement du matériau lors de son oxydation
à haute température.

L’appauvrissement de deux alliages Pt-X, ayant des profils d’appauvrissements
initiaux différents en élément oxydable X, est étudié avec le modèle d’appauvrisse-
ment lors de leur oxydation avec une cinétique parabolique à une température de
850 ◦C. Ces alliages binaires sont pré-appauvris initialement en surface sur une pro-
fondeur d’environ 20 nm et leur fraction molaire initiale en élément oxydable évolue
de 0,15 et 0,22 à l’interface alliage/oxyde jusqu’à 0,3 dans le volume de l’alliage (Fi-
gure 4.1a). La couche de passivation ou d’oxyde formée initialement est considérée
beaucoup plus fine que la profondeur appauvrie.
Après 0,1 s d’oxydation, le déplacement de l’interface alliage/oxyde est d’environ
5 nm et la profondeur d’appauvrissement s’étend jusqu’à environ 60 nm. La Fi-
gure 4.1b présente les profils de concentration en élément oxydable X dans le substrat
à 0,1 s d’oxydation pour les différentes conditions initiales. Les profils d’appauvris-
sement sont pratiquement superposés, ce qui montre la faible influence d’une couche
d’oxyde initiale sur l’évolution des profils de concentration dès les premiers instants
d’oxydation à haute température.
La Figure 4.1c présente l’évolution de la concentration en élément oxydable à l’in-
terface alliage/oxyde en fonction du déplacement de l’interface pour les trois condi-
tions initiales, pendant les 3 premières minutes d’oxydation de l’alliage. Comme la
cinétique d’oxydation est parabolique, l’oxydation d’un système à la concentration
initiale homogène (ligne tiretée) conduit à une concentration en élément oxydable à
l’interface qui converge dès les premiers instants d’oxydation vers la fraction molaire
de 0,14 (cf. Chapitre 2). Pour les cas pré-appauvri (lignes pointillée et continue), la
concentration diminue pour atteindre son minimum au premier instant d’oxydation,
lorsque le flux de l’élément oxydable à travers l’interface, piloté par la cinétique
d’oxydation, est maximum. La concentration augmente ensuite pour converger vers
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Figure 4.1 – (a) Profils de concentration initiaux en élément oxydable X, élément arbi-
traire d’un alliage binaire Pt-X ; la surface initiale de l’alliage correspondant à l’origine
de la profondeur x = 0. Trois cas sont considérés : un substrat à la concentration ho-
mogène (ligne tiretée), un substrat pré-appauvri avec une fraction molaire interfaciale de
0,22 (ligne pointillée) et un substrat pré-appauvri avec une fraction molaire interfaciale de
0,15 (ligne continue). (b) Profils de concentrations en élément oxydable X correspondants,
après 0,1 s d’oxydation à 850 ◦C. (c) Évolution de la concentration en élément oxydable à
l’interface alliage/oxyde mobile durant son déplacement vers l’intérieur de l’alliage de 0 à
3min.

la fraction molaire à l’interface du cas non-appauvris après un déplacement de l’in-
terface d’environ 40 nm, ce qui correspond à un temps d’oxydation de 30 s. Ceci
montre définitivement qu’un appauvrissement induit par une couche d’oxydation
initiale très fine, ou une passivation à température ambiante, peut être négligé dans
l’étude de l’évolution de la concentration en élément oxydable du substrat lors de
l’oxydation à haute température.

Cet exemple montre également que le modèle d’appauvrissement développé per-
met d’étudier l’appauvrissement des alliages à l’échelle nanométrique.
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4.1.2 Augmentation locale de la vitesse de diffusion de l’élément oxydable
dans le substrat

Près de la surface de l’alliage, la présence de défauts microstructuraux peut consi-
dérablement influencer la vitesse de diffusion des éléments d’alliage et ainsi locale-
ment augmenter la valeur du coefficient d’interdiffusion (cf. Partie 2.3). Un écrouis-
sage du matériau en surface lors de sa mise en forme ou lors du traitement de surface
des alliages, par exemple, induit la multiplication des dislocations et des joints de
grains qui constituent de nouveaux chemins de diffusion et, par conséquent, ac-
célèrent la diffusion des espèces chimiques [32, 61, 62, 108, 109]. Cette augmentation
locale de la vitesse de diffusion modifie l’évolution de l’appauvrissement du matériau
lors de son oxydation à haute température.

Le modèle d’appauvrissement est utilisé ici pour étudier l’effet d’une accélération
de la diffusion de l’élément oxydable à la surface de l’alliage Pt-X sur l’évolution des
profils d’appauvrissement lors de son oxydation à 850 ◦C. Cet alliage est initialement
non-appauvri, mais supposé écroui en surface sur une profondeur maximale de 3 µm.
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Figure 4.2 – (a) Profils de concentration en élément oxydable X, élément arbitraire
d’un alliage binaire Pt-X dont le coefficient d’interdiffusion est variable dans la profon-
deur de l’alliage et ayant une cinétique d’oxydation parabolique à 850 ◦C (déplacement de
l’interface alliage/oxyde défini par la constante parabolique kc = 2,8× 10−13 cm2/s), en
fonction de la distance de l’interface initiale air/alliage, obtenus par simulation toutes les
2,5 h d’oxydation : un point d’inflexion apparaît lorsque le coefficient d’interdiffusion D̃
diminue et la concentration à l’interface alliage/oxyde décroit avant d’atteindre une valeur
constante lorsque D̃ à l’interface alliage/oxyde devient constant. (b) Profil arbitraire de
variation du coefficient d’interdiffusion D̃ dans le substrat, supposé augmenté cinq fois
près de la surface suite à un écrouissage initial de l’alliage.



4.1 Oxydation d’un alliage binaire Pt-X à 850 ◦C 85

On suppose que l’écrouissage induit une augmentation du coefficient d’interdiffusion
dans l’alliage jusqu’à cinq fois à la surface en contact avec l’atmosphère oxydante
(interface alliage/gaz) par rapport au volume. Une variation linéaire du coefficient
d’interdiffusion de D̃ = 5× 10−11 cm2/s à la surface jusqu’à D̃ = 1× 10−11 cm2/s à
une profondeur de 3µm est imposée ; dans le volume, le coefficient d’interdiffusion
reste constant (Figure 4.2b). L’alliage étudié suit une cinétique d’oxydation para-
bolique et le déplacement de l’interface alliage/oxyde est défini par la constante de
corrosion parabolique de l’alliage kc (cf. début Partie 4.1).
L’évolution des profils de concentration en élément oxydable dans le substrat à diffé-
rents temps d’oxydation (lignes fines) et la concentration à l’interface alliage/oxyde
en fonction du déplacement de l’interface vers l’intérieur de l’alliage au cours de
l’oxydation (ligne épaisse) sont représentés sur la Figure 4.2a. Les profils d’appau-
vrissement en élément oxydable et la concentration à l’interface alliage/oxyde sont
tous les deux particulièrement affectés dans la région où le coefficient de diffusion
varie (cette zone est appelée "zone écrouie").
D’abord, au fur et à mesure de la progression de l’interface alliage/oxyde à travers
la zone écrouie, qui est consommée lors de la formation de l’oxyde en surface de
l’alliage, la fraction molaire en élément oxydable à l’interface décroit de 0,25 à 0,15
pour converger à 0,14 à des temps long d’oxydation. Plus l’interface progresse vers
l’intérieur de l’alliage, moins la diffusion de l’élément oxydable est efficace et, par
conséquent, la concentration à l’interface diminue. La cinétique d’oxydation para-
bolique de l’alliage conduit à une concentration d’équilibre en élément oxydable au
niveau de l’interface alliage/oxyde lorsque le coefficient d’interdiffusion à son voisi-
nage est constant (cf. Chapitre 2).
Ensuite, les profils de concentration en élément oxydable présentent un point d’in-
flexion à la frontière entre la zone écrouie et la zone non-écrouie. L’inflexion du profil
d’appauvrissement est dû à une diffusion de l’élément oxydable plus rapide au voi-
sinage de l’interface que dans le volume de l’alliage. Le point d’inflexion existe tant
que l’interface alliage/oxyde se trouve dans la zone écrouie et disparaît quand la zone
écrouie est entièrement oxydée, c’est-à-dire lorsque le coefficient d’interdiffusion est
constant dans l’alliage.

La présence d’un point d’inflexion sur le profil d’appauvrissement de l’élément
oxydable et une évolution de la concentration de ce dernier à l’interface allia-
ge/oxyde au cours de l’oxydation a déjà été observée et mesurée par spectroscopie
Auger/XPS [110]. Le modèle d’appauvrissement permet de prédire ce type de profils
et peut ainsi être appliqué à l’étude d’un grand nombre de cas pour lesquels le profils
d’appauvrissement n’est pas de type "wagnérien" [6]. En effet, deux limitations im-
portantes du modèle de Wagner (cf. Partie 2.5.1) ont été levées : une concentration
en élément oxydable à l’interface alliage/oxyde établie dès les premiers instants et
constante au cours de l’oxydation ; et un coefficient d’interdiffusion homogène dans
le substrat et constant au cours de l’oxydation.
Ce deuxième exemple montre que le modèle d’appauvrissement permet d’étudier

l’effet de différentes sources "d’accélération" ou de variation locale de la diffusion
des espèces chimiques dans le substrat (cf. Partie 2.3) sur l’appauvrissement du
matériau lors de son oxydation. En particulier, il est envisageable de prendre en
compte la présence de porosités [110] ou de lacunes injectées dans le substrat lors
de l’oxydation [71] qui se traduisent par une accélération de la vitesse de diffusion
des éléments d’alliage.
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Les deux exemples traités dans cette partie [100] ont concerné la prédiction de l’ap-
pauvrissement du substrat du matériau lors de son oxydation. Le modèle d’appau-
vrissement peut également être utilisé pour déterminer le coefficient d’interdiffusion
de l’alliage étudié connaissant l’appauvrissement du matériau à haute température.
Ce modèle peut être extrapolé afin d’étudier l’appauvrissement de tout alliage for-
mant une monocouche externe et compacte d’oxyde lors de l’oxydation sélective
d’un élément d’alliage, quelque soit la température d’oxydation, en connaissant la
cinétique d’oxydation de l’alliage.

4.2 Oxydation de l’alliage base-Ni 690 en milieu REP

L’alliage 690 (A690) est un alliage base-Ni à haute teneur en chrome connu pour
sa résistance à la corrosion en milieu aqueux. Cet alliage est ainsi utilisé pour la
fabrication des tubes de générateurs de vapeur (tubes GV) des centrales nucléaires
à réacteur à eau pressurisée françaises (appelées REP pour Réacteur à Eau Pressu-
risée ou PWR pour Pressurized Water Reactor). Un schéma fonctionnel du circuit
primaire de ce type de réacteur est présenté Figure 4.3 [111]. Le milieu primaire est
une phase aqueuse à une température d’environ 300 ◦C sous pression (155 bar). Les
tubes GV constituent alors une barrière entre le milieu primaire contenant la radio-
activité provenant du cœur et le milieu extérieur du circuit secondaire, leur intégrité
face aux phénomènes de corrosion sous contrainte [2,112–114] est donc primordiale.

Figure 4.3 – Schéma fonctionnel du circuit primaire d’un réacteur à eau pressurisée
(REP) et du générateur de vapeur (GV) [111].
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La composition chimique moyenne de l’alliage 690, sans considérer les éléments
présents à moins de 1%m, est donnée dans le Tableau 4.1. À l’état final de fabrication,
c’est une solution solide de structure cubique face centrée (CFC) de base nickel, où
le chrome et le fer se trouvent en substitution.

Tableau 4.1 – Composition chimique moyenne des éléments majoritaires de l’alliage
base-Ni 690.

Ni Cr Fe
%m %m %m
60 30 10

En condition d’utilisation REP, c’est-à-dire au contact d’un milieu primaire oxy-
dant à environ 300 ◦C, il se forme en surface de l’alliage 690 un oxyde multicouche,
dit "duplex". Une des configurations possibles de cette structure "duplex" est sché-
matisée sur la Figure 4.4 [115]. L’oxyde présente une partie dite "couche interne",
généralement considérée comme une seule couche compacte et protectrice, riche en
chrome [113, 114, 116, 117], et une partie dite "couche externe" non continue et non
protectrice, la plupart du temps composée de cristallites de ferrite de nickel et par-
fois d’hydroxydes de nickel en fonction de la composition exacte du milieu oxy-
dant [113, 114, 116, 118]. La formation de la couche interne riche en chrome est à
l’origine de la déchromisation du substrat de cet alliage.

Figure 4.4 – Représentation schématique de la structure "duplex" de l’oxyde formé sur
les alliages base-Ni 690 au contact du milieu primaire des REP [115] ; la "couche externe"
est composée de cristallites et la "couche interne" riche en chrome est à l’origine de la
déchromisation du substrat.
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Les principaux travaux menés sur l’étude de l’oxydation de l’alliage 690 en milieu
primaire [113,114,116–118] s’attachent à déterminer la morphologie des oxydes for-
més en surface et la cinétique d’oxydation de l’alliage. Les couches d’oxydes formées
ont une épaisseur allant de la dizaine de nanomètres à quelques centaines de nano-
mètres. En supposant qu’à ces échelles les effets de charge d’espace sont négligés (cf.
Parties 1.1.1 et 2.4), la cinétique d’oxydation est contrôlée par la diffusion des élé-
ments oxydables. Ainsi, le modèle d’appauvrissement développé dans le Chapitre 3
peut être extrapolé à une température d’environ 300 ◦C pour étudier et prédire sur
le long terme la déchromisation du substrat de l’alliage 690 lors la formation de la
couche d’oxyde riche en chrome au contact du milieu primaire.
Pour cela, en partant des résultats expérimentaux issus de la thèse d’Antoine Proust
[115] et en supposant différentes cinétiques d’oxydation de l’alliage, le modèle d’ap-
pauvrissement est utilisé afin de déterminer le coefficient d’interdiffusion de l’alliage.
Ensuite, le modèle est appliqué afin de prédire le profil de déchromisation à long
terme.

4.2.1 Mesure de la déchromisation du substrat

Après 150 h d’oxydation dans un milieu primaire modèle à 290 ◦C, Proust [115] a
observé en surface de l’alliage 690 la formation d’un oxyde compact riche en chrome.
L’épaisseur de cette couche d’oxyde est de l’ordre de 10 nm. Une analyse des profils
de concentration dans l’oxyde et le substrat par EDX-MET, présentée Figure 4.5a,
met en évidence la déchromisation du substrat sur environ 15 nm.
La Figure 4.5b présente le profil de concentration en chrome dans le substrat extrait
de la Figure 4.5a. Sur ce graphique, l’origine de la profondeur est placé au niveau
de l’interface alliage/oxyde. Dans le volume de l’alliage, la teneur en chrome du
volume est de 30%m. À proximité de l’interface alliage/oxyde, un appauvrissement
en chrome qui atteint une fraction massique autour de 15%m est observé.

L’oxyde riche en chrome observé par Proust [115] forme en surface de l’alliage 690
une couche protectrice compacte. Ainsi, le profil de déchromisation de la Figure 4.5b
peut être reproduit grâce au modèle d’appauvrissement et le coefficient d’interdif-
fusion dans le substrat peut être déterminé. La démarche adoptée est la suivante :
après identification de la cinétique d’oxydation de l’alliage et, ainsi, de la vitesse de
déplacement de l’interface alliage/oxyde vers l’intérieur de l’alliage, différents profils
d’évolution du coefficient d’interdiffusion sont envisagés afin de simuler au mieux le
profil EDX-MET mesuré.

4.2.2 Cinétique d’oxydation parabolique

Coefficient d’interdiffusion homogène dans l’ensemble de l’alliage

Lorsque la diffusion de l’élément oxydable est le processus limitant des mécanismes
d’oxydation, une cinétique d’oxydation parabolique est généralement observée (cf.
Partie 2.4.1). La diffusion des éléments oxydables est supposée être le processus
limitant lors de la formation de l’oxyde à la surface de l’alliage 690 en milieu primaire.
Ainsi, le déplacement de l’interface alliage/oxyde peut être défini en fonction de la
constante de corrosion parabolique de l’alliage kc ; la position de l’interface à l’instant
t est donnée par la relation (3.34).
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(a)

(b)

Figure 4.5 – (a) Profils de concentrations, obtenus par analyse EDX-MET, dans l’oxyde
et le substrat de l’alliage base-Ni 690 oxydé pendant 150 h à 290 ◦C en milieu primaire
modèle : l’oxyde formé est riche en chrome et le substrat est déchromé près de l’interface
alliage/oxyde (mesures effectuées par A. Proust [115]). (b) Profil de concentration en
chrome dans le substrat, extrait de la Figure 4.5a ; l’origine de la profondeur est placée sur
la position de l’interface alliage/oxyde à l’instant de la mesure, c’est-à-dire après 150 h
d’oxydation.

Après 150 h d’oxydation à 290 ◦C en milieu primaire, l’oxyde riche en chrome
observé en surface de l’alliage 690 a une épaisseur de Xox = 10 nm [115]. Aucune
porosité n’est observée dans le substrat et l’oxygène est supposé ne pas diffuser dans
l’alliage. L’élément oxydable chrome diffuse donc dans le substrat vers l’oxyde et
traverse l’interface alliage/oxyde pour former l’oxyde, tandis que les éléments non-
oxydables rétro-diffusent vers l’intérieur de l’alliage (cf. Figure 3.3). Une cinétique
d’oxydation parabolique (Équation (2.30)) donne donc pour cet alliage une constante
d’oxydation parabolique kp :

kp = 9,26× 10−19 cm2/s
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En négligeant l’oxydation du fer et du nickel, ainsi que les variations volumiques
de la maille élémentaire en fonction de la composition locale de l’alliage, l’épaisseur
de l’oxyde Xox peut être reliée à l’épaisseur d’alliage consommé (Équation (2.31)),
correspondant au déplacement de l’interface alliage/oxyde Xint, grâce au rapport
des volumes molaires du chrome dans l’oxyde et dans l’alliage (cf. Partie 3.1.2) :

Xox = Xint
V
Cr/ox
M

V
Cr/all
M

(4.1)

Le chrome étant en substitution dans l’alliage base-Ni CFC, le volume molaire du
chrome dans l’alliage est supposé égal au volume molaire du nickel V Ni/Ni

M . Dans
l’oxyde, le volume molaire du chrome est supposé être celui du chrome dans la
chromine V Cr/Cr2O3

M . La formation d’une couche d’oxyde de 10 nm correspond donc
à une épaisseur d’alliage consommée de 4,5 nm.
Ainsi, un déplacement de l’interface alliage/oxyde de Xint = 4,5 nm en 150 h donne
la constante de corrosion parabolique de l’alliage 690 à 290 ◦C :

kc = 1,90× 10−19 cm2/s

La constante de corrosion parabolique kc, qui sert à la définition du déplacement
de l’interface alliage/oxyde vers l’intérieur de l’alliage, est donc plus petite que la
constante d’oxydation parabolique kp.

Figure 4.6 – Profils de concentration en chrome dans la profondeur de l’alliage, obtenus
par simulation (lignes discontinues), avec trois coefficients d’interdiffusion différents, de
l’oxydation à 290 ◦C pendant 150 h de l’alliage 690. Le déplacement de l’interface allia-
ge/oxyde est parabolique et défini par la constante de corrosion parabolique de l’alliage
kc = 1,90× 10−19 cm2/s. Le profil de concentration en chrome mesuré par EDX-MET est
représenté en ligne continue.
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En utilisant la cinétique parabolique définie ci-dessus par la constante de corrosion
kc pour piloter le déplacement de l’interface alliage/oxyde, le modèle d’appauvrisse-
ment permet de déterminer les profils de concentration en chrome dans le substrat
de l’alliage 690 après 150 h d’oxydation. La Figure 4.6 présente les profils de dé-
chromisation obtenus à partir du modèle (lignes discontinues) pour trois différents
coefficients d’interdiffusion homogènes dans la profondeur de l’alliage et constants
au cours de l’oxydation.
Le profils EDX-MET du chrome dans le substrat mesuré par Proust (ligne continue)
permet d’estimer un coefficient d’interdiffusion compris entre D̃ = 5× 10−19 cm2/s
et D̃ = 2,8× 10−18 cm2/s. La meilleure reproduction du profil de concentration en
chrome mesuré expérimentalement est obtenu pour D̃ = 7× 10−19 cm2/s. On re-
marque en revanche que ces faibles coefficients d’interdiffusion conduisent à des
fractions massiques négatives près de l’interface, ce qui peut s’expliquer dans le
cadre de ce modèle par le fait que la diffusion n’est pas assez rapide pour satisfaire
la cinétique d’oxydation parabolique calculée.

Coefficient d’interdiffusion augmenté en surface de l’alliage

La présence de défauts microstructuraux (dislocations ou joints de grains plus
nombreux en surface) (cf. Partie 2.3) et/ou la présence de lacunes injectées dans
le substrat [35, 119] (cf. Partie 1.2.1) peuvent être à l’origine d’une augmentation
locale du coefficient d’interdiffusion à la surface de l’alliage.
La Figure 4.7a présente les profils de concentration en chrome dans le substrat,

prédits par le modèle d’appauvrissement (lignes discontinues), après 150 h d’oxy-
dation lorsque le coefficient d’interdiffusion est augmenté à la surface de l’alliage à
cause de défauts présents avant l’oxydation (Figure 4.7b et Figure 4.7c). L’origine
de la profondeur est placée au niveau de la position initiale de l’interface alliage/mi-
lieu oxydant. Ainsi, la position de l’interface alliage/oxyde correspond à Xint = 0 nm
pour t = 0 h, et à Xint = 4,5 nm pour t = 150 h (ligne verticale pointillée).
En supposant que le coefficient d’interdiffusion est de 7× 10−19 cm2/s dans la pro-
fondeur de l’alliage, un coefficient d’interdiffusion jusqu’à cent fois plus élevé au
niveau de l’interface alliage/oxyde puis décroissant vers l’intérieur de l’alliage sur
une profondeur de 8 nm avec un profil supposé linéaire (Figure 4.7b) conduit à la
présence d’une marche sur le profil d’appauvrissement du chrome (ligne mixte sur
la Figure 4.7a). Un profil de variation du coefficient d’interdiffusion plus "souple",
comme une décroissance supposée exponentielle sur une profondeur de 8 nm (Fi-
gure 4.7c), permet de simuler un profil de concentration plus proche d’un profil réel
(ligne tiretée sur la Figure 4.7a). Dans ce dernier cas, le coefficient d’interdiffusion
est, en revanche, augmenté de trois ordres de grandeurs au niveau de l’interface allia-
ge/oxyde lorsque t = 0 s, ce qui conduit à un coefficient d’interdiffusion à l’interface
au premier instant de 7× 10−16 cm2/s.
Enfin, la différence de concentration observée entre le profil mesuré et le profil simulé
près de l’interface alliage/oxyde peut être due à la précision latérale de la mesure
EDX-MET qui est de 1 à 10 nm de diamètre (cf. Partie 1.3.2). L’emploi de techniques
d’analyses plus précises, comme la spectroscopie XPS puis la spectroscopie Auger [1],
permettraient d’affiner les mesures de concentration au voisinage de l’interface.
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Figure 4.7 – (a) Profils de concentration en chrome dans la profondeur de l’alliage,
obtenus par simulation, avec deux coefficients d’interdiffusion variables augmentés à la
surface de l’alliage (ligne mixte obtenue avec un profil de variation linaire ; ligne tiretée
obtenue avec un profil de variation exponentielle), de l’oxydation à 290 ◦C pendant 150 h
de l’alliage 690. Le déplacement de l’interface alliage/oxyde est parabolique et défini par
la constante de corrosion parabolique de l’alliage kc = 1,90× 10−19 cm2/s. Le profil de
concentration en chrome mesuré par EDX-MET est représenté en ligne continue. (b)
Profil arbitraire de variation "linéaire" du coefficient d’interdiffusion D̃ dans le substrat,
supposé augmenté sur une profondeur maximale de 8 nm et jusqu’à cent fois près de la
surface initiale de l’alliage. (c) Profil arbitraire de variation "exponentielle" du coefficient
d’interdiffusion D̃ dans le substrat, supposé augmenté sur une profondeur maximale de
8 nm et jusqu’à trois ordres de grandeurs près de la surface initiale de l’alliage.

Lorsqu’une cinétique d’oxydation parabolique de l’alliage 690 en milieu primaire
est supposée, seul un coefficient d’interdiffusion dans le substrat étant trois ordres
de grandeurs plus grand au niveau de l’interface alliage/oxyde au temps initial per-
met de s’approcher du profil de déchromisation mesuré après 150 h d’oxydation
par EDX-MET. En revanche, l’hypothèse d’une cinétique parabolique de formation
d’un oxyde aussi fin n’est pas vérifiée. Des mesures de la cinétique d’oxydation de
cet alliage en milieu primaire montrent des cinétiques d’oxydation différentes d’une
cinétique parabolique [115,117].
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4.2.3 Cinétique d’oxydation logarithmique
À partir de mesures de la cinétique de croissance de l’oxyde à la surface de l’al-

liage 690 en milieu primaire modèle, Proust a déterminé une cinétique d’oxydation
logarithmique directe [115] (Équation (2.40)). Le déplacement de l’interface allia-
ge/oxyde au cours de l’oxydation est donc de la forme :

Xint = kl ln (t+ t0) , avec t0 = 1 s (4.2)

où kl est appelée la "constante de corrosion logarithmique".
De la même manière que pour déterminer kc dans la partie précédente, le déplace-
ment de l’interface alliage/oxyde peut être relié à l’épaisseur de 10 nm d’oxyde formé
(Équation (4.1)). Un déplacement de l’interface alliage/oxyde de Xint = 4,5 nm en
150 h donne la constante de corrosion logarithmique de l’alliage 690 à 290 ◦C :

kl = 3,43× 10−8 cm/s

La Figure 4.8 représente le déplacement de l’interface alliage/oxyde au cours du
temps d’oxydation suivant que la cinétique d’oxydation suit une loi parabolique
(courbe rouge) ou bien une loi logarithmique directe (courbe bleue). Les cinétiques
de croissance de l’oxyde sont très différentes au cours du temps. Dans le cas d’une
cinétique d’oxydation logarithmique, la croissance de l’oxyde est très rapide aux
premiers instants d’oxydation puis l’oxyde croit très lentement. Ce n’est pas le cas
d’une cinétique parabolique pour laquelle l’oxyde croît rapidement aux tous premiers
instants mais continue de croître assez rapidement tout au long de l’oxydation. Dans
le cas de l’oxydation de l’alliage 690 à 290 ◦C, une cinétique d’oxydation logarith-
mique implique qu’à partir d’environ 50 h d’oxydation, la croissance de l’oxyde est
très faible, voir négligeable.

Figure 4.8 – Comparaison du déplacement de l’interface alliage/oxyde Xint vers l’inté-
rieur de l’alliage au cours du temps d’oxydation, suivant qu’il est piloté par la cinétique
d’oxydation de l’alliage 690 modélisée par une loi parabolique (courbe rouge) ou par une
loi logarithmique directe (courbe bleue), lorsqu’une couche d’oxyde de 10 nm formée après
150 h à 290 ◦C en milieu primaire modèle correspond à un déplacement de l’interface de
4,5 nm.
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D’un point de vue de la modélisation des mécanismes d’oxydation, une cinétique
d’oxydation logarithmique suppose la présence d’effets électriques importants dans
l’oxyde [115] (cf. Partie 2.4.3). Cette supposition est implicitement intégrée dans la
cinétique d’oxydation de l’alliage qui est une donnée d’entrée du modèle d’appau-
vrissement traduisant les mécanismes de formation de l’oxyde en surface de l’alliage.

Coefficient d’interdiffusion homogène dans l’ensemble de l’alliage

En supposant que le coefficient d’interdiffusion est homogène dans la profondeur de
l’alliage et égal à celui déterminé dans la partie précédente — D̃ = 7× 10−19 cm2/s—,
et en supposant que le déplacement de l’interface alliage/oxyde suit la loi logarith-
mique définie ci-dessus, le profil de concentration en chrome simulé par le modèle
d’appauvrissement après oxydation de l’alliage 690 à 290 ◦C pendant 150 h est re-
présenté sur la Figure 4.9 (ligne continue bleue).

Figure 4.9 – Profils de concentration en chrome dans la profondeur de l’alliage, obtenus
toutes les 25 h de 25 à 150 h par simulation (lignes bleues), avec un coefficient d’interdif-
fusion homogène dans la profondeur de l’alliage, de l’oxydation à 290 ◦C de l’alliage 690.
Le déplacement de l’interface alliage/oxyde est logarithmique et défini par la constante de
corrosion logarithmique de l’alliage kl = 3,43× 10−8 cm/s. Le profil de déchromisation ob-
tenu par simulation après 150 h d’oxydation (bleu) et le profil de concentration en chrome
mesuré par EDX-MET (rouge) sont représentés en lignes continues. Après 25 h et 50 h
d’oxydation, les simulations conduisent à des concentrations en chrome négatives près de
l’interface (lignes pointillées).
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Le profil de déchromisation prédit en supposant une cinétique d’oxydation logarith-
mique directe est plus proche du profil de concentration en chrome mesuré par
EDX-MET que le profil prédit en supposant une cinétique parabolique (cf. Fi-
gure 4.6). Une cinétique de croissance logarithmique directe induit naturellement
un point d’inflexion sur le profil de concentration en chrome alors que le coefficient
de diffusion est homogène dans le substrat. La croissance de l’oxyde devenant faible
au cours de l’oxydation par rapport à la diffusion de l’élément oxydable dans le sub-
strat, on observe un ré-enrichissement en chrome au voisinage de l’interface et une
augmentation de sa concentration à l’interface. Ceci conduit à une fraction massique
à l’interface alliage/oxyde proche de 8%m en chrome.
Les profils de concentration en chrome dans l’alliage 690 après 25 à 125 h toutes
les 25 h d’oxydation à 290 ◦C, simulés par le modèle d’appauvrissement lorsque le
coefficient d’interdiffusion est homogène dans la profondeur de l’alliage et que la ci-
nétique d’oxydation est considérée logarithmique, sont également représentées sur la
Figure 4.9 (lignes discontinues). Avant 75 h d’oxydation (profils en lignes pointillés),
la cinétique d’oxydation logarithmique directe, très rapide aux premiers instants,
conduit à des fractions massiques négatives près de l’interface alliage/oxyde. À par-
tir de 75 h d’oxydation (profils en lignes tiretées), la croissance de l’oxyde est plus
lente et la fraction massique à l’interface augmente, le profil de concentration en
chrome "s’aplatit" et le substrat est appauvri de plus en plus profondément.

Coefficient d’interdiffusion augmenté en surface de l’alliage

Comme décrit dans la partie précédente, la présence de défauts microstructuraux
et/ou de lacunes dans le substrat peut être à l’origine d’une augmentation locale du
coefficient d’interdiffusion à la surface de l’alliage.
La Figure 4.10a présente les profils de concentration en chrome, prédit par le mo-

dèle d’appauvrissement après 150 h d’oxydation de l’alliage 690 à 290 ◦C, lorsque le
coefficient d’interdiffusion est homogène dans la profondeur de l’alliage (ligne dis-
continue bleue) ou lorsqu’il est augmenté à la surface de l’alliage (ligne discontinue
verte). Ce dernier profil d’appauvrissement est en très bonne adéquation avec le
profil de concentration en chrome mesuré par EDX-MET (ligne continue). Une aug-
mentation du coefficient d’interdiffusion de seulement dix fois (un ordre de grandeur)
et un profil de variation "souple" (Figure 4.10b), de la forme d’une exponentielle dé-
croissante — "A exp (−BX) + C" où A, B et C sont des constantes et X la profondeur
dans l’alliage — variant de D̃ = 7× 10−18 cm2/s à la surface initiale de l’alliage jus-
qu’à D̃ = 7× 10−19 cm2/s à partir d’une profondeur de 6 nm, permet de reproduire
le profil mesuré après 150 h d’oxydation par EDX-MET.

Le modèle d’appauvrissement a ainsi permis de valider la cinétique d’oxyda-
tion logarithmique directe de l’alliage 690 en milieu primaire modèle proposée par
Proust [115], et de déterminer le coefficient d’interdiffusion dans le substrat à 290 ◦C.
Le coefficient d’interdiffusion déterminé est légèrement plus grand en surface de l’al-
liage — D̃ = 7× 10−18 cm2/s — que dans le volume — D̃ = 7× 10−19 cm2/s —, en
supposant que le profil de variation n’évolue pas au cours de l’oxydation.
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Figure 4.10 – (a) Profils de concentration en chrome dans la profondeur de l’alliage,
obtenus par simulation (lignes discontinues), avec un coefficient d’interdiffusion homo-
gène dans la profondeur de l’alliage et constant au cours de l’oxydation (ligne discontinue
bleue) et avec un coefficient d’interdiffusion variable augmenté à la surface initiale de l’al-
liage (ligne discontinue verte), de l’oxydation à 290 ◦C pendant 150 h de l’alliage 690. Le
déplacement de l’interface alliage/oxyde est logarithmique et défini par la constante de
corrosion logarithmique de l’alliage kl = 3,43× 10−8 cm/s. Le profil de concentration en
chrome mesuré par EDX-MET est représenté en ligne continue. (b) Profil arbitraire de
variation "exponentielle" du coefficient d’interdiffusion D̃ dans le substrat, supposé aug-
menté sur une profondeur maximale de 6 nm et jusqu’à un ordre de grandeur près de la
surface initiale de l’alliage.

4.2.4 Simulation de l’évolution de la déchromisation de 0 à 5000 h d’oxydation

Le modèle d’appauvrissement est maintenant utilisé afin de prédire l’évolution
de la déchromisation de l’alliage 690 au cours de son oxydation en milieu primaire
et sur le long terme. Pour cela, la cinétique d’oxydation logarithmique directe et
le coefficient d’interdiffusion variable déterminés précédemment sont maintenant
admis.
La Figure 4.11a présente les profils d’appauvrissement en chrome toutes les 50 h

de 100 à 300 h simulés par le modèle d’appauvrissement lors de l’oxydation à 290 ◦C
de l’alliage 690. La concentration à l’interface alliage/oxyde augmente au cours de
l’oxydation et le profil d’appauvrissement présente un point d’inflexion qui se dé-
place vers l’intérieur de l’alliage au fur et à mesure que la profondeur appauvrie
augmente. Ce point d’inflexion est dû à la cinétique d’oxydation logarithmique qui
a appauvrie très rapidement la surface de l’alliage en chrome, alors qu’à partir d’en-
viron 50 h l’oxyde ne croit pratiquement plus (cf. Figure 4.8). Par ailleurs, pour des
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temps d’oxydation inférieurs à 100 h, la concentration en chrome simulée au voisi-
nage de l’interface alliage/oxyde retomberait dans le domaine négatif car la cinétique
d’oxydation supposée est très rapide.

Figure 4.11 – (a) Profils de concentration en chrome dans la profondeur de l’alliage,
obtenus toutes les 50 h de 100 à 300 h par simulation (lignes vertes) de l’oxydation à 290 ◦C
de l’alliage 690. Le déplacement de l’interface alliage/oxyde est logarithmique et le coeffi-
cient d’interdiffusion de l’alliage est augmenté d’un ordre de grandeur à la surface initiale
de l’alliage. Le profil de concentration en chrome mesuré par EDX-MET est représenté en
ligne continue rouge. (b) Profil de variation "exponentielle" du coefficient d’interdiffusion
dans le substrat, augmenté sur une profondeur maximale de 6 nm et jusqu’à un ordre de
grandeur près de la surface initiale de l’alliage.

Pour des temps d’oxydation supérieurs à 150 h, le modèle d’appauvrissement pré-
dit les profils de déchromisation du substrat de l’alliage 690 à 290 ◦C représentés sur
la Figure 4.12a. Après 150 h, l’oxyde croit très lentement et la fraction massique du
chrome à l’interface alliage/oxyde augmente jusqu’à atteindre 24%m après 5000 h
d’oxydation. L’alliage est alors appauvri sur une profondeur d’environ 180 nm.
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Figure 4.12 – (a) Profils de déchromisation obtenus de 150 h à 5000 h par simulation de
l’oxydation à 290 ◦C de l’alliage 690. Le déplacement de l’interface alliage/oxyde est loga-
rithmique et le coefficient d’interdiffusion de l’alliage est augmenté d’un ordre de grandeur
à la surface initiale de l’alliage. (b) Profil de variation "exponentielle" du coefficient d’in-
terdiffusion dans le substrat, augmenté sur une profondeur maximale de 6 nm et jusqu’à
un ordre de grandeur près de la surface initiale de l’alliage.

4.2.5 Discussion
Le modèle d’appauvrissement a permis de conforter la cinétique d’oxydation lo-

garithmique directe proposée par Proust [115] pour l’oxydation de l’alliage 690 en
milieu primaire modèle, en reproduisant le profil de déchromisation mesuré par
EDX-MET après 150 h d’oxydation. Pour cela, un coefficient d’interdiffusion aug-
menté à la surface initiale de l’alliage a été supposé. Cette augmentation provient
de la présence plus importante de défauts microstruturaux et/ou d’une concentra-
tion plus importante de lacunes en surface qui accélèrent la diffusion de l’élément
oxydable sur une profondeur maximale de 6 nm.
Le coefficient d’interdiffusion déterminé est de 7× 10−19 cm2/s dans le cœur de l’al-
liage 690 à 290 ◦C et de 7× 10−18 cm2/s en surface. Ces valeurs sont cohérentes com-
parées à celles déterminées dans les alliages similaires de structures CFC base-nickel.
Par exemple, dans l’alliage 600, qui se différencie de l’alliage 690 par sa seule fraction
massique en chrome de 16%m, un coefficient d’interdiffusion de 5× 10−12 cm2/s à
950 ◦C a été déterminé [1]. Il est cohérent de trouver un coefficient d’interdiffusion
de six ordres de grandeurs plus faible à une température de 290 ◦C.
La fraction massique du chrome au niveau de l’interface alliage/oxyde prédit par
le modèle après 150 h d’oxydation est d’environ de 4,8%m. La précision spatiale de
la mesure EDX-MET ne permet pas de mesurer la fraction massique du chrome
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au voisinage de l’interface. Des analyses par spectroscopie XPS et spectroscopie
Auger permettrait d’affiner les mesures au voisinage de l’interface alliage/oxyde et
de détecter des fractions massiques très faibles [1].
Pour des durées d’oxydation inférieurs à 100 h, le modèle prédit une fraction mas-

sique du chrome très faible au niveau de l’interface alliage/oxyde. En milieu primaire,
il est observé une pénétration de l’oxyde le long des joints de grains en surface de
l’alliage 690 [2, 120]. Un appauvrissement très élevé du chrome le long de ces che-
mins de diffusion préférentiels (cf. Partie 2.3) pourraient être à l’origine de cette
oxydation intergranulaire.
Enfin, le modèle d’appauvrissement a permis de prévoir le profil de déchromisation

de l’alliage 690 jusqu’à 5000 h d’oxydation. Au cours de l’oxydation, la fraction
massique du chrome à l’interface alliage/oxyde augmente puisque l’oxyde, au pouvoir
protecteur, croît très lentement. À partir d’environ 600 h d’oxydation, la fraction
massique du chrome en surface est alors à nouveau supérieure à 16%m.

4.3 Conclusion

Les études développées dans ce chapitre montrent avant tout que le modèle d’ap-
pauvrissement présenté dans le Chapitre 3 permet de lever certaines hypothèses
restrictives du modèle de Wagner : un coefficient d’interdiffusion homogène dans
l’alliage et constant au cours de l’oxydation, et une concentration établie à l’interface
alliage/oxyde. Le modèle développé permet également d’étudier l’appauvrissement
lors de l’oxydation sélective d’alliage ayant une cinétique d’oxydation qui n’est pas
forcement parabolique.

Dans la première partie de ce chapitre, l’appauvrissement d’un alliage ayant une
concentration initiale non-homogène a été étudié. Il a été montré qu’un appauvrisse-
ment initial du substrat sur une profondeur de 20 nm, suite à la formation d’un film
d’oxyde de quelques nanomètres d’épais à température ambiante, a peu d’influence
sur l’appauvrissement de l’alliage lors de son oxydation à haute température.
Ensuite, l’appauvrissement d’un alliage ayant un coefficient d’interdiffusion plus
élevé en surface, à cause de la présence de défauts microstructuraux suite à un
écrouissage de la surface de l’alliage, a été étudié. La présence de ces défauts accélère
la diffusion de l’élément oxydable en surface et fait apparaître un point d’inflexion sur
les profils de concentration. De plus, une cinétique d’oxydation parabolique de cet
alliage conduit à une concentration à l’interface alliage/oxyde qui décroît lorsque le
coefficient d’interdiffusion près de l’interface décroît, jusqu’à atteindre une valeur
constante lorsque la zone d’alliage écrouie a été consommé et que le coefficient
d’interdiffusion est constant et homogène dans l’alliage.
Dans la seconde partie de ce chapitre, le modèle d’appauvrissement a été extra-

polé à l’oxydation en milieu aqueux à une température de 290 ◦C pour étudier la
déchromisation de l’alliage 690 en milieu primaire. En supposant que seul le chrome
s’oxyde pour former un oxyde riche en chrome en surface de l’alliage, et connaissant
le profil de déchromisation de cet alliage mesuré par EDX-MET après la forma-
tion d’un oxyde de 10 nm après 150 h d’oxydation, la cinétique d’oxydation et le
coefficient d’interdiffusion de l’alliage ont été déterminés. Une cinétique d’oxydation
logarithmique directe, proposée par Proust [115], a été validée. Un coefficient d’in-
terdiffusion de 7× 10−19 cm2/s dans l’alliage, augmenté d’un ordre de grandeur à la
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surface initiale de l’alliage, puis décroissant sur une profondeur de 6 nm, a été déter-
miné par fit du profil de déchromisation mesuré par EDX-MET. Cette augmentation
du coefficient d’interdiffusion peut s’expliquer par la présence plus importante de
défauts microstruturaux et/ou de lacunes en surface de l’alliage. Le modèle d’ap-
pauvrissement a finalement permis de prévoir la déchromisation de l’alliage jusqu’à
une durée d’oxydation de 5000 h.
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5.1 Conclusion générale
L’oxydation des alliages à haute température conduit donc généralement à un ap-

pauvrissement du substrat en élément oxydable. Ce phénomène peut être à l’origine
de la dégradation du matériau en service, notamment de ses propriétés mécaniques.
Les analyses expérimentales de l’appauvrissement du substrat sont assez pointues
et compliquées à mettre en œuvre. De plus, elles doivent s’effectuer post-oxydation
à basse température. Il y a donc un réel besoin de modéliser et simuler l’évolution
de la concentration dans le substrat dans le but de comprendre et prédire les effets
de cet appauvrissement.
Les modèles existants sont souvent développés en condition isotherme et consi-

dèrent un coefficient de diffusion dans l’alliage constant alors que ce dernier varie
généralement dans la profondeur de l’alliage. De surcroît, la majorité des études
portent sur la compréhension et la modélisation des mécanismes d’oxydation ou de
la cinétique de formation de l’oxyde.
L’objectif de cette thèse a été de développer un modèle afin de simuler l’appauvris-
sement du substrat d’un alliage en élément oxydable lors de son oxydation sélective,
en respectant les points suivants :

– lever l’hypothèse d’une concentration établie et imposée au niveau de l’inter-
face alliage/oxyde nécessaire pour déterminer une solution analytique, comme
ce qui est fait dans le modèle de Wagner [6], et ainsi pouvoir étudier des alliages
dont la cinétique d’oxydation n’est pas forcement parabolique ;

– utiliser les cinétiques d’oxydation des alliages déterminées par ailleurs comme
donnée d’entrée du modèle pour piloter le déplacement de l’interface allia-
ge/oxyde au cours de l’oxydation, quelles que soient ces cinétiques, en consi-
dérant qu’elles traduisent les mécanismes de formation de l’oxyde ;

– prédire et étudier l’évolution de l’appauvrissement du substrat en considérant
que la diffusion de l’élément oxydable n’est pas forcement homogène dans
l’épaisseur de l’alliage ni constante au cours du temps d’oxydation (coefficient
de diffusion variable) ;

– développer un modèle dans l’optique de modélisation future des phénomènes
de corrosion sous contrainte.

101



102 Conclusion générale et Perspectives

Tout d’abord, l’oxydation à haute température des métaux et alliages a été pré-
sentée. Ceci a permis de montrer la complexité du phénomène et la variété des
oxydes qui peuvent se former en fonction de la nature des métaux ou alliages, de
leur géométrie et de leur état de surface, mais également en fonction des propriétés
de l’atmosphère oxydante. Il a été montré que l’oxydation d’un alliage affecte aussi
bien la composition chimique du substrat que ses propriétés mécaniques.
Les mécanismes de formation des oxydes, qui permettent d’expliquer et de modéliser
les cinétiques d’oxydation des métaux et alliages, ont ensuite été présentés, ainsi que
les modèles existants d’appauvrissement du substrat lors de l’oxydation sélective de
certains alliages. Ceci a permis d’identifier les paramètres qui interviennent dans
les modifications du substrat. En particulier, la cinétique d’oxydation du matériau,
qu’elle soit modélisée ou mesurée expérimentalement, traduit les mécanismes de for-
mation d’un oxyde externe en surface. Cette cinétique d’oxydation est ainsi utilisée
comme donnée d’entrée du modèle d’appauvrissement développé dans cette thèse,
et permet de piloter le déplacement de l’interface alliage/oxyde lorsque l’élément
oxydable est "consommé" de l’alliage.
Après détermination des flux en élément oxydable de part et d’autre de l’interface

alliage/oxyde, un modèle unidimensionnel basé sur la diffusion dans le substrat a été
proposé. Ce modèle permet de calculer le profil de concentration en élément oxydable
dans le substrat au cours de l’oxydation sélective de l’alliage. Il a été validé dans
le cas de l’oxydation de l’alliage binaire Pt-Ni à 850 ◦C, en reproduisant la solution
analytique du modèle de Wagner.
Ensuite, l’utilisation de la méthode des différences finies a permis de lever les hy-
pothèses d’une concentration constante au niveau de l’interface alliage/oxyde, mais
aussi d’un coefficient d’interdiffusion homogène dans l’alliage et constant au cours
de l’oxydation. Ainsi, ce modèle permet d’étudier l’appauvrissement de nombreux
alliages quelque soit leur cinétique d’oxydation.
Enfin, le modèle d’appauvrissement présenté dans cette thèse a permis d’étudier

plusieurs cas d’oxydation.
Il a été montré que l’appauvrissement initial en élément oxydable d’un alliage bi-
naire sur une profondeur de 20 nm, suite à une passivation ou une pré-oxydation,
a peu d’influence sur l’évolution de l’appauvrissement de l’alliage lors de son oxy-
dation à haute température. En revanche, lorsque le coefficient d’interdiffusion de
l’alliage est plus grand en subsurface de cet alliage, à cause de la présence plus im-
portante de défauts microstructuraux (écrouissage de surface), la concentration en
élément oxydable au niveau de l’interface alliage/oxyde décroit au cours de l’oxyda-
tion. Les profils d’appauvrissement du substrat présentent un point d’inflexion dû à
une diffusion plus rapide au voisinage de l’interface.
Le modèle a également été appliqué à l’oxydation en milieu aqueux à une tempéra-
ture de 290 ◦C pour étudier la déchromisation de l’alliage 690 en milieu primaire des
REP. Connaissant le profil de déchromisation de cet alliage mesuré par EDX-MET
après la formation d’un oxyde de 10 nm après 150 h d’oxydation, la cinétique d’oxy-
dation et le coefficient d’interdiffusion de l’alliage ont été déterminés. La cinétique
d’oxydation logarithmique directe proposée dans la littérature pour cet alliage a été
utilisée pour simuler les profils de déchromisation. La comparaison avec le profil
mesuré expérimentalement conforte l’utilisation d’une telle loi cinétique. Dans ce
cas, le coefficient d’interdiffusion déterminé varie de 7× 10−19 cm2/s dans l’alliage
à 7× 10−18 cm2/s près de la surface ; cette augmentation du coefficient d’interdiffu-
sion peut s’expliquer par la présence de défauts microstruturaux et/ou de lacunes
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en quantité plus importante en subsurface de l’alliage. Ceci a finalement permis de
proposer le profils de déchromisation prédit par le modèle après 5000 h d’exposition
au milieu primaire.

Ainsi, les applications de ce modèle unidimensionnel d’appauvrissement du sub-
strat sont multiples. Il pourrait permettre de prévoir la déchromisation d’alliages
base-nickel au hafnium (Hf) à très haute température (1200 ◦C), connaissant leur ci-
nétique d’oxydation paralinéaire (cf. Partie 2.4.4) [99]. Le modèle permet également
d’étudier ce qui se passe en condition anisotherme, c’est-à-dire pendant les périodes
de transition de température d’oxydation, auquel cas le coefficient d’interdiffusion est
variable. Enfin, l’influence de la structure cristalline sur l’appauvrissement du sub-
strat pourrait être étudiée, sachant que la vitesse de diffusion de l’élément oxydable
Cr est différente dans les aciers inoxydables ferritiques, de structure cubique centré,
et les aciers inoxydables austénitiques, de structure cubique à faces centrées [121].

Une extension multidimensionnelle de ce modèle s’avère cependant nécessaire,
d’une part, pour prendre en compte les hétérogénéités de la microstructure des
matériaux (oxydation intergranulaire). D’autre part, l’étude de la corrosion sous
contrainte des matériaux demande un couplage des effets diffusionnels avec la mé-
canique. Ces perspectives sont évoquées par la suite, afin de proposer les bases de
développement d’un futur modèle d’appauvrissement multidimensionnel et le cou-
plage entre la diffusion et les contraintes mécaniques. Les méthodes numériques
nécessaires à la résolution du modèle sont discutées.

5.2 Vers un modèle d’appauvrissement multidimensionnel

Dans un premier temps, l’extension du modèle unidimensionnel présenté dans le
Chapitre 3 s’appuie sur les équations de la mécanique des milieux continus pour
décrire les phénomènes de diffusion en présence d’une interface mobile (interface
alliage/oxyde). Ce type d’équation peut être résolu grâce à la méthode des éléments
finis, plus adaptée aux systèmes multidimensionnels (2D et 3D) avec prise en compte
d’une interface mobile.
Dans un second temps, une approche de la diffusion basée sur la thermodynamique

permet d’exprimer le flux d’élément oxydable en fonction de son potentiel chimique
dans le matériau. Celui-ci se compose alors d’une contribution liée à l’équilibre
chimique, et d’une contribution liée à l’équilibre mécanique (contraintes). Cette ap-
proche permet ainsi de coupler les effets mécaniques lors de l’oxydation et la diffusion
dans le matériau.

Perspective de modèle à l’échelle des milieux continus

Considérons le domaine matériel 1 Ω [90], animé d’un mouvement V , représenté
sur la Figure 5.1. Sa frontière de normale extérieure N est notée ∂Ω. Le domaine est
traversé par une surface de discontinuité Γ′ au champ de vitesse propre VΓ′ , séparant
ainsi Ω en deux sous-domaines correspondant à l’oxyde d’une part et l’alliage d’autre
part, l’oxyde étant supposé entièrement externe et insoluble dans l’alliage.

1. Un domaine matériel est un domaine toujours constitué des mêmes particules.
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À un instant t, la surface Γ′ partage le domaine Ω en deux sous-domaines ∆1 et
∆2 (sous-domaines non matériels puisque VΓ′ et V ne sont pas forcément égaux).
L’intersection de Γ′ avec Ω forme une interface de discontinuité 2 notée Γ, qui cor-
respond à l’interface alliage/oxyde, de normale n orientée de ∆1, qui correspond à
l’oxyde, vers ∆2, qui correspond au substrat. La frontière ∂Ω de Ω est également
séparée en deux parties S1 et S2. Ainsi, la frontière du sous-domaine ∆i, i = 1, 2,
notée ∂∆i, est composée de Si ∪ Γ.

Figure 5.1 – Domaine matériel étudié Ω animé d’un mouvement V , traversé par une
surface de discontinuité Γ′ au champ de vitesse propre VΓ′, dont l’intersection Γ correspond
à l’interface alliage/oxyde séparant l’oxyde (sous-domaine ∆1) et le substrat (sous-domaine
∆2).

Les sous-domaines ∆i sont animés d’un mouvement propre défini par celui de leur
frontière. Le champ de vitesse Wi sur ∂∆i est donc défini tel que :

Wi = V sur Si et Wi = VΓ′ sur Γ (5.1)

VΓ′ étant un champ de vitesse propre à la surface Γ′, Vr = V − VΓ′ est alors le
champ des vitesses relatives du milieu Ω par rapport à la surface Γ′. Le champ de
vitesse de l’interface de discontinuité Γ par rapport au milieu matériel s’écrit donc :

Vint = −Vr = VΓ′ − V (5.2)

L’équation de conservation appliquée à l’élément oxydable de concentration c (x, t)
dans le domaine Ω, en l’absence de "drift" (cf. Partie 2.3), est donnée par :

D
Dt

∫
Ω
c dv = −

∫
∂Ω
Jd ·N dS (5.3)

où D
Dt représente la dérivation particulaire et Jd est le flux de diffusion de l’élément

oxydable exprimé sur la frontière du domaine ∂Ω de normale N.

2. Une interface est dite "de discontinuité" lorsque les différentes grandeurs (vitesse, masse vo-
lumique, pression. . . ), régulières dans les sous-domaines de part et d’autre de l’interface, sont
susceptibles de prendre des valeurs différentes dans chaque sous-domaine au niveau de cette inter-
face.
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Les sous-domaines ∆i, i = 1, 2, qui composent Ω ayant leurs mouvements propres
décrits par les champs de vitesses Wi (Équation (5.1)), les dérivées particulaires Di

Dt
selon Wi dans chacun des sous-domaines ∆i (Ω = ∆1 ∪∆2) s’expriment :

Di
Dt

∫
∆i

c dv =
∫

∆i

∂c

∂t
dv +

∫
Si

c V ·N dS ±
∫

Γ
ci VΓ′ · n dS (5.4)

où ci correspond à la concentration dans le sous-domaine ∆i au voisinage de Γ. Le
signe ± du dernier terme de l’Équation (5.4) provient du sens sortant ou entrant
dans ∆i de la normale n à la frontière Γ.
En respectant l’expression des champs de vitesses (5.2), la définition des frontières
des sous-domaines ∂∆i = Si ∪ Γ, et en écrivant JcK le saut de concentration c au
passage de Γ à l’instant t (JcK = c2 − c1), on obtient :

D
Dt

∫
Ω
c dv =

∫
Ω

∂c

∂t
dv +

∫
Ω
∇ · (c V ) dv +

∫
Γ
JcKVr · n dS (5.5)

Le flux de diffusion de l’élément oxydable Jd étant un champ régulier dans chaque
sous-domaine ∆1 et ∆2, à l’aide du "théorème de la divergence", on exprime :∫

δΩ
Jd ·N dS =

∫
Ω
∇ · Jd dv +

∫
Γ
JJd · nK dS (5.6)

où JJd · nK correspond au saut de flux normal au niveau de Γ à l’instant t :
JJd · nK = Jd2 · n− Jd1 · n.
Ainsi, en considérant que le domaine Ω est un domaine fixe (V = 0) et en ex-

primant le déplacement de l’interface Γ en fonction de son champ de vitesse Vint
(Équation (5.2)), l’Équation (5.3) dans le domaine Ω traversé par une interface de
discontinuité Γ s’écrit :∫

Ω

∂c

∂t
dv +

∫
Ω
∇ · Jd dv −

∫
Γ
JcKVint · n dS +

∫
Γ
JJd · nK dS = 0 (5.7)

Les derniers termes sur Γ de l’équation de conservation (5.7) correspondent à la
condition de Rankine-Hugoniot [89,91] :∫

Γ
JcKVr · n dΓ +

∫
Γ
JJd · nK dΓ = 0 (5.8)

Dans le modèle de Rao et Hughes appliqué à l’oxydation du silicium [89] (cf. Par-
tie 2.6.1), cette condition permet d’exprimer la vitesse de l’interface alliage/oxyde
en fonction des sauts de flux normal et de concentration (Équation (2.61)), puis
une analyse des mécanismes d’oxydation propres au matériau étudié permettent de
déterminer la vitesse de l’interface alliage/oxyde (Équation (2.62)). Ainsi, le saut de
flux normal, au niveau de l’interface dépend du coefficient de réaction de la réaction
d’oxydation. En revanche, le saut de concentration correspond à ce qui est appelé
une condition de ségrégation à l’interface alliage/oxyde, fixé en considérant le rap-
port de la concentration de part et d’autre de l’interface alliage/oxyde égal à une
constante.
Toute la difficulté d’une telle approche à l’échelle des milieux continus réside donc
dans la détermination des sauts de flux normal et de concentration au niveau de
l’interface alliage/oxyde. Dans l’approche développée dans la thèse, la vitesse de
déplacement de l’interface Vint est considérée connue et donnée par la cinétique
d’oxydation de l’alliage (cf. Partie 3.1.2).
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Stratégie numérique envisagée

La méthode des éléments finis [87,103] est adaptée à la résolution du problème (5.7).
Le domaine Ω (Figure 5.1) est alors discrétisé au moyen d’éléments linéaires. Ce pro-
blème étant instationnaire, un schéma d’intégration temporelle est nécessaire ; par
exemple, un schéma mixte (cf. Figure 3.9) de type Crank-Nicolson, inconditionnel-
lement stable.

Contrairement au développement présenté dans le Chapitre 3, le modèle présenté
ici inclut l’interface alliage/oxyde. Ce type d’approche nécessite donc un suivi de
l’évolution de cette interface à travers le domaine au cours de l’oxydation.
Il existe plusieurs méthodes permettant de représenter ou suivre une interface à

travers un domaine ("front tracking", "front capturing". . . ).
En considérant que l’interface alliage/oxyde est une interface "nette" entre les deux
milieux, le choix d’une méthode de capture d’interface de type level-set [93] semble
pertinent. L’interface est définie par la ligne de niveau zéro d’une fonction régulière,
généralement choisie comme la fonction distance signée à l’interface (cette fonction
est positive d’un côté de l’interface et négative de l’autre). Cette fonction est ensuite
transportée à travers le domaine par un champ de vitesse issu du problème physique
étudié. Le principal avantage de cette méthode est de pouvoir facilement décrire
géométriquement les interfaces (normale, courbure) ainsi que leur évolution topo-
logique. En revanche, la méthode level-set ne permet pas de décrire explicitement
l’interface et le calcul direct des intégrales le long de l’interface Γ n’est pas trivial. Le
recours à des techniques numériques spécifiques est donc nécessaire (transformation
des intégrales de surface en intégrales de volumes [122], méthodes de reconstruction
de l’interface [123]).
Enfin, la présence d’une discontinuité au niveau de l’interface nécessite un trai-

tement numérique particulier, par exemple à l’aide de méthodes X-FEM [124] ou
d’enrichissement des fonctions d’interpolations [92,125].

Dans ce contexte, plusieurs développements ont été entrepris dans le code de calcul
par éléments finis Z-set [126]. Cette plate-forme de calcul historiquement dédiée
à la mécanique des matériaux permet d’envisager le couplage diffusion-contrainte
brièvement détaillé par la suite.

Vers une prise en compte des contraintes

Dans le Chapitre 2, la diffusion de l’élément oxydable a été introduite à partir de
la 1re loi de Fick (cf. Partie 2.3). La thermodynamique des processus irréversibles
propose une approche plus générale de la diffusion [13], où le flux de l’élément
oxydable est exprimé en fonction de son potentiel chimique dans le matériau.

Dans l’équation de conservation d’un élément i, de concentration ci dans une
solution solide, qui s’exprime en fonction de son flux Ji :

∂ci
∂t

+∇ · Ji = 0 (5.9)

le flux de l’élément i s’exprime en fonction de son potentiel chimique µi (détails en
Annexe C.1) :

Ji = −D̄ici
kbT
∇µi (5.10)
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où D̄i est le coefficient de diffusion intrinsèque de l’élément i (cf. Partie 2.3.1), kb
est la constante de Boltzmann et T est la température en K.

Lors de l’oxydation d’un alliage, en ne considérant aucune autre force motrice de
déplacement des éléments que la diffusion chimique et les contraintes mécaniques
induites lors de l’oxydation, le potentiel chimique de l’élément i s’exprime :

µi = RT ln (γici)−
Ωi

3 tr (σ) (5.11)

où R est la constante des gaz parfaits, γi est le coefficient d’activité, Ωi est le
volume occupé par le constituant i et σ est le tenseur des contraintes induites lors de
l’oxydation du matériau ; ce dernier peut être calculé par ailleurs grâce à un modèle
mécanique. Les équations d’état de la thermodynamique des processus irréversibles
qui permettent d’obtenir l’expression de ce potentiel sont détaillées en Annexe C.2.

Cette approche par la thermodynamique, qui permet de modéliser la diffusion des
éléments lors de l’oxydation en couplant leur potentiel chimique et leur potentiel
mécanique, est également l’approche adoptée par Zhou et al. (cf. Partie 2.6.2) [94,95].
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A Éléments détaillés du modèle de
Wagner

Sommaire
A.1 Rapport α

Le modèle de Wagner [6] est un modèle d’appauvrissement du substrat qui donne,
dans des conditions idéalisées, une solution analytique de l’équation de diffusion uni-
dimensionnelle (1D) pour calculer le profil d’appauvrissement de l’élément oxydable
dans le substrat. La solution analytique de Wagner et les équations développée pour
l’obtenir sont utilisées pour valider le modèle développé dans cette thèse. Le détails
de l’obtention de certaines équations particulières est donc repris ici.

A.1 Rapport α
Dans l’oxyde de nickel, la diffusion ionique est majoritairement cationique. Une

faible quantité de lacunes cationiques permet la migration des ions nickel et une
faible quantité de cations trivalents (ou trous électroniques) permet la migration
des électrons, ce qui assure la neutralité électronique de l’oxyde (cf. Partie 2.2 et Fi-
gure 2.2). Le flux des ions nickel dans l’oxyde est alors essentiellement proportionnel
au gradient de concentration en lacunes cationiques, exprimé en 1D :

JNi2+ ∝
d
[
V′′Ni

]
dx (A.1)

De l’équilibre entre les constituants dans l’oxyde cités ci-dessus et de la loi d’action
de masse, il découle que la concentration en lacunes cationiques est proportionnelle
à la racine sixième de la pression partielle en oxygène :[

V′′Ni

]
∝ (pO2)1/6 (A.2)

L’exposant 1/6 provient de la présence de lacunes essentiellement doublement char-
gées V′′Ni. Cet exposant est modifié en présence de lacunes chargées différemment.
Ainsi, en supposant une diffusion constante en tout point de l’oxyde, le flux des ions
nickel dans l’oxyde d’épaisseur ∆xoxyde vaut :

JNi2+ = constante

(
pO2(a)

)1/6
−
(
pO2(i)

)1/6

∆xoxyde
(A.3)

où pO2(a) correspond à la pression partielle en oxygène dans le gaz ambiant et pO2(i)
au niveau de l’interface alliage/oxyde. Ce résultat découle directement de la théorie
de Wagner de 1933 [7].
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À la surface du nickel pur, la pression partielle en oxygène à l’interface mé-
tal/oxyde devient la pression à l’équilibre entre Ni et son oxyde — pO2(eq). Le flux
des ions nickel dans l’oxyde — J0

Ni2+ — peut alors s’exprimer de la même manière
que pour l’alliage. Il est alors possible de déterminer le rapport α des flux de cations
nickel dans l’oxyde NiO formé à la surface d’un alliage contenant du nickel et dans
l’oxyde de même épaisseur formé à la surface du nickel pur :

α = JNi2+

J0
Ni2+

=

(
pO2(a)

)1/6
−
(
pO2(i)

)1/6

(
pO2(a)

)1/6
−
(
pO2(eq)

)1/6 (A.4)

Ce rapport, obligatoirement inférieur à 1, permet, dans l’hypothèse d’une cinétique
d’oxydation contrôlée par la diffusion des cations dans l’oxyde, de comparer dans les
mêmes conditions la vitesse d’oxydation d’un alliage contenant du nickel par rapport
à celle du nickel pur. Une analyse des flux de cations dans l’oxyde en fonction
de la concentration en nickel du substrat, effectuée ci-dessous, permet ensuite de
déterminer l’influence de la diffusion de l’élément oxydable dans l’alliage sur la
cinétique d’oxydation.

Au regard de la réaction de formation de l’oxyde de nickel :
2Ni + O2 = 2NiO (A.5)

la loi d’action de masse à l’équilibre s’écrit :

K = 1
(aNi)2 pO2

(A.6)

où aNi est l’activité du nickel. La réaction (A.5) est aussi bien valable pour la forma-
tion de NiO à la surface de Pt-Ni qu’à la surface du nickel pur. Dans le second cas,
aNi = 1, et la pression partielle en oxygène à l’interface métal/oxyde correspond à
pO2(eq). L’hypothèse (d) p.48, qui suppose un comportement idéal, permet d’écrire
l’égalité suivante à l’interface alliage/oxyde :(

NNi(i)
)2
pO2(i) = pO2(eq) (A.7)

où NNi(i) est la fraction molaire du nickel à l’interface alliage/oxyde. Dans l’alliage
binaire Pt-Ni, comme le platine est un élément noble, il est possible d’identifier une
fraction molaire NNi(e) dans l’alliage qui s’équilibre avec l’oxyde NiO et une pression
partielle en oxygène égale à pO2(a). Ceci donnerait alors :(

NNi(e)
)2
pO2(a) = pO2(eq) (A.8)

Cette fraction molaire NNi(e) est calculée par Wagner [6] pour l’oxydation de Pt-Ni
à 850 et 1100 ◦C, donnant respectivement les valeurs très faibles de 6× 10−7 et
6× 10−5, pour pO2(a) = 0,21 atm.
Le rapport α de l’Équation (A.4) peut donc être réécrit grâce aux égalités (A.7)

et (A.8) :

α =
1−

(
NNi(e)/NNi(i)

)1/3

1−
(
NNi(e)

)1/3 (A.9)

D’après l’Équation (A.9) et les valeurs de NNi(e) données précédemment, il est re-
marqué que α ≈ 1 et l’oxydation est contrôlée par la diffusion dans l’oxyde NiO si
NNi(i) > 0, 01 [27].



B Études de stabilité

Sommaire
B.1 Interface mobile et choix du pas d’espace dx
B.2 Convergence du schéma numérique

La résolution du modèle d’appauvrissement développé dans le Chapitre 3 étant
numérique, l’influence des paramètres dx et dt sur le résultat des simulations a été
étudiée afin, d’une part, d’évaluer l’erreur induite par l’approximation du position-
nement de l’interface mobile alliage/oxyde et, d’autre part, de vérifier la convergence
du schéma numérique.

Pour ces études paramétriques, l’appauvrissement en élément oxydable lors de
l’oxydation sélective de l’élément A dans un alliage binaire AB est simulé en sup-
posant une cinétique d’oxydation parabolique et un coefficient d’interdiffusion de
l’alliage constant.

B.1 Interface mobile et choix du pas d’espace dx
Lorsque la cinétique d’oxydation de l’alliage est parabolique et que le coefficient

d’interdiffusion est supposé constant au cours de l’oxydation et homogène dans l’al-
liage, la concentration en élément oxydable au niveau de l’interface mobile allia-
ge/oxyde est constante au cours de l’oxydation. En revanche, le positionnement de
l’interface alliage/oxyde sur les nœuds du domaine étudié discrétisé (cf. Partie 3.2.1)
induit forcement une erreur sur la valeur de la concentration en élément oxydable
calculée à l’interface.
L’effet du "déplacement discrétisé" de l’interface alliage/oxyde sur la valeur des
concentrations à l’interface a été évalué. Le positionnement de l’interface allia-
ge/oxyde dépend du pas de discrétisation dx.

La Figure B.1 présente les profils de concentration en élément oxydable A dans le
substrat simulés par le modèle d’appauvrissement au cours de l’oxydation. L’encadré
montre plus précisément l’évolution de la concentration en élément A à l’interface
alliage/oxyde en fonction de sa position. Au niveau de cette interface mobile vers
l’intérieur de l’alliage au cours de l’oxydation, la fraction molaire en élément oxy-
dable NA(int) calculée en utilisant un pas d’espace dx = 0,01 µm oscille fortement
aux premiers instants avant de converger vers sa valeur constante. Ces oscillations
sont induites par le fait que l’interface, placée sur le nœud du domaine discrétisé
précédent sa position exacte déterminée par la cinétique d’oxydation, est position-
née pendant plusieurs pas de calcul sur le même nœud avant d’être déplacée sur le
suivant.
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Figure B.1 – Profils de concentration en élément oxydable A dans la profondeur d’un al-
liage AB (rouge) et évolution de la concentration en élément A à l’interface alliage/oxyde
mobile vers l’intérieur de l’alliage (bleu) au cours du temps d’oxydation, obtenus par si-
mulation avec un pas d’espace dx = 0,01 µm (l’encadré correspond à un grossissement sur
les valeurs de la concentration en élément oxydable au niveau de l’interface alliage/oxyde
mobile en fonction de la position de cette dernière). Le déplacement de l’interface allia-
ge/oxyde est parabolique et le coefficient d’interdiffusion de l’alliage est constant au cours
de l’oxydation et homogène dans le substrat.

Il est donc important de choisir un pas d’espace dx suffisamment faible pour réduire
l’écart entre la position discrétisée de l’interface et sa position exacte, et ainsi réduire
l’erreur lors du calcul de la concentration au niveau de l’interface alliage/oxyde.

La Figure B.2 compare en fonction du pas d’espace dx choisi — de dx = 1 µm à
dx = 0,001 µm — les profils de concentration en élément oxydable A dans le sub-
strat simulés par le modèle d’appauvrissement au cours de l’oxydation. Pour cette
comparaison, il est choisi de fixer le rapport K = dt D̃/dx2, qui permet de définir
la condition de stabilité du schéma numérique différences finies explicite lorsque le
coefficient d’interdiffusion D̃ est constant (cf. Annexe B.2), égal à 0,03. Pour dif-
férentes valeurs de dx, il est alors nécessaire d’adapter la valeur du pas de temps
dt.
À partir de dx 6 0,1 µm, on remarque peu de différence entre les profils d’appau-
vrissement en élément oxydable simulés par le modèle. En revanche, plus dx est
petit, plus l’amplitude des oscillations de la concentration au niveau de l’interface
alliage/oxyde sont faibles, et plus la teneur à l’interface converge rapidement vers sa
valeur constante induite par une cinétique d’oxydation parabolique et un coefficient
d’interdiffusion constant. L’erreur sur le calcul de la teneur en élément oxydable à
l’interface alliage/oxyde diminue donc lorsque le pas d’espace dx diminue.
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Figure B.2 – Profils de concentration en élément oxydable A dans la profondeur d’un
alliage AB (lignes discontinues) et évolution de la concentration en élément A à l’interface
alliage/oxyde en fonction de sa position (lignes continues) au cours du temps d’oxydation,
obtenus par simulation avec différents pas d’espace dx. Le déplacement de l’interface allia-
ge/oxyde est parabolique et le coefficient d’interdiffusion de l’alliage est constant au cours
de l’oxydation et homogène dans le substrat.

Afin d’éviter les oscillations de la concentration calculée au niveau de l’interface
mobile alliage/oxyde, le pas de discrétisation du maillage dx doit donc être choisi
suffisamment faible :

dx < 0,01 µm (B.1)

B.2 Convergence du schéma numérique

Lorsque le coefficient d’interdiffusion est homogène dans l’alliage et constant au
cours de l’oxydation, il existe une condition de stabilité du schéma numérique dif-
férences finies explicite (Équation (3.32)) qui dépend du coefficient d’interdiffusion
constant D̃, du pas d’espace dx et du pas de temps dt ; les deux derniers sont des
paramètres numériques choisis. Le pas d’espace dx devant être suffisamment faible
pour limiter les erreurs induites par l’approximation du positionnement de l’interface
alliage/oxyde (cf. Annexe B.1), il suffit de choisir dt de manière à obtenir K 6 0, 5,
K = dt D̃/dx2, pour que la solution numérique soit stable. En revanche, la stabilité
du schéma numérique ne garantit pas sa convergence (cf. Partie 3.3.1).
La convergence du schéma numérique différences finies explicite a été vérifiée en
fonction de la valeur du rapport K.
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Figure B.3 – Profils d’appauvrissement, après oxydation sélective de l’élément A dans
un alliage AB, obtenus par simulation avec différentes valeurs du coefficient de stabilité
K (lignes continues) et comparaison avec le profil donné par la solution analytique du
modèle de Wagner (ligne discontinue). Le déplacement de l’interface alliage/oxyde est
parabolique et le coefficient d’interdiffusion de l’alliage est constant au cours de l’oxydation
et homogène dans le substrat.

Les Figures B.3 et B.4 présentent les profils d’appauvrissement en élément oxy-
dable A simulés par le modèle d’appauvrissement pour différentes valeurs du rapport
K, le pas d’espace étant fixé à dx = 0,01 µm. Plus la valeur de K est faible, plus les
profils simulés sont proches du profil donné par la solution analytique du modèle de
Wagner.
Pour des valeurs de K supérieures à 0, 1, les profils simulés sont stables mais ne
convergent pas vers la solution analytique. En revanche, pour les faibles valeurs de
K (Figure B.4), les profils simulés sont proches les uns des autres et ils convergent
vers la solution analytique.

Lorsque le coefficient d’interdiffusion est constant et homogène, le schéma nu-
mérique différences finies explicite est donc convergent si la condition suivante est
respectée :

dtD̃

dx2 < 0, 1 (B.2)
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Figure B.4 – Profils d’appauvrissement, après oxydation sélective de l’élément A dans un
alliage AB, obtenus par simulation avec différentes valeurs faibles du coefficient de stabilité
K et comparaison avec le profil donné par la solution analytique du modèle de Wagner. Le
déplacement de l’interface alliage/oxyde est parabolique et le coefficient d’interdiffusion de
l’alliage est constant au cours de l’oxydation et homogène dans le substrat.





C Approche thermodynamique de la
diffusion et potentiel chimique

Sommaire
C.1 Flux de diffusion
C.2 Expression du potentiel chimique

C.1 Flux de diffusion
Le flux Ji d’un constituant i dans son milieu peut être exprimé de manière géné-

rale :
Ji = ci〈v〉 (C.1)

où ci est la concentration de i et 〈v〉 sa vitesse moyenne de déplacement. La vitesse de
déplacement est égale au produit de la mobilité M par la force motrice F à l’origine
du déplacement. En prenant en compte la totalité des phénomènes à l’origine du
déplacement, le flux Ji devient :

Ji =
∑
j

ciMjFj (C.2)

L’intérêt de cette formulation du flux est de pouvoir identifier séparément les diffé-
rentes forces motrices qui interviennent lors de l’oxydation d’un matériau.
Dans un système thermodynamique, l’énergie opposée par le système au déplace-

ment d’une particule est appelé le potentiel chimique µ de cette particule [54]. La
variation d’énergie d’une solution solide est alors directement proportionnelle à la
variation de potentiel chimique des éléments chimiques. En considérant que le dépla-
cement des éléments dans ce type de solution ne peut s’effectuer que par diffusion,
la force motrice de diffusion est donc le gradient de potentiel chimique :

F = −∇µ (C.3)

où le signe − traduit une force motrice qui conduit les éléments chimiques vers la
zone du système où le potentiel chimique est le plus faible.
Á l’équilibre thermodynamique, la distribution des éléments chimiques dans un cris-
tal suit la loi de distribution de Boltzmann [13]. La mobilité est donc donnée par la
relation de Nernst-Einstein :

M = D

kbT
(C.4)

où D est le coefficient de diffusion, kb est la constante de Boltzmann et T est la
température absolue.
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Pour un élément chimique i qui se déplace par diffusion dans le matériau, le flux
s’exprime donc :

Ji = −D̄ici
kbT
∇µi (C.5)

où D̄i est le coefficient de diffusion intrinsèque de l’élément i (cf. Partie 2.3.1) et µi
son potentiel chimique.

C.2 Expression du potentiel chimique
À une échelle mésoscopique, dans l’approximation d’un équilibre local entre les

éléments chimiques et les lacunes, la thermodynamique des processus irréversibles
permet d’exprimer l’enthalpie libre du système G en fonction des potentiels chi-
miques des constituants µchi [13]. µchi est alors une grandeur intensive qui caractérise
l’énergie mise en jeu lors de la diffusion.
L’enthalpie libre est une fonction d’état définie à température et pression constantes :

G(T,p,N) = U + pV − TS (C.6)

où U est l’énergie interne du système, V est le volume du système et S est l’entropie
de ce système. La différentielle totale de G est exacte, ce qui permet d’écrire :

dG =
(
∂G

∂p

)
T,Ni

dp+
(
∂G

∂T

)
p,Ni

dT +
∑
i

(
∂G

∂Ni

)
p,T,Nj 6=i

dNi (C.7)

ou encore :
dG = V dp− S dT +

∑
i

µchi dNi (C.8)

où Ni est la fraction molaire du constituant i. Le potentiel chimique µchi de l’élément
i est ainsi défini comme la fonction molaire partielle de Gibbs :

µchi =
(
∂G

∂Ni

)
p,T,Nj 6=i

(C.9)

Le potentiel chimique d’un constituant dans une solution s’exprime [54] :

µchi = µstdi +RT ln ai (C.10)

où µstdi est le potentiel chimique à un état référence, R est la constante des gaz
parfaits et ai l’activité de l’élément i. À partir de l’expression de l’activité dans une
solution solide, le potentiel chimique de l’élément i s’exprime :

µchi = µ0
i +RT ln (γici) , avec µ0

i 6= µstdi (C.11)

où γi est le coefficient d’activité et ci la concentration de i comprise entre 0 et 1.
Dans une solution diluée (ci � 1), l’activité du constituant i suit la loi de Henry :

γi est constant.
Dans les alliages, c’est plus généralement une solution concentrée et le coefficient
d’activité est dépendant de la composition du milieu. La solution est idéale lorsqu’il
n’y a aucune interaction entre les atomes du milieu et l’activité des constituants suit
la loi de Raoult : γi est égal à 1 ; ai = ci. En l’absence d’autre contribution que la
diffusion chimique, c’est en considérant la diffusion dans une solution idéale qu’on
retrouve l’équation de diffusion (Équation (2.15)).



C.2 Expression du potentiel chimique 121

Considérons maintenant un volume V constant d’un système thermodynamique à
travers une transformation irréversible effectuée à la température T . L’énergie libre
du système FH est définie comme :

FH
(T,V,N) = U − TS (C.12)

FH est une fonction d’état ;sa différentielle totale est donc exacte :

dFH =
(
∂FH

∂V

)
T,Ni

dV +
(
∂FH

∂T

)
V,Ni

dT +
∑
i

(
∂FH

∂Ni

)
V,T,Nj 6=i

dNi (C.13)

ou encore :
dFH = −p dV − S dT +

∑
i

µmi dNi (C.14)

Le potentiel µmi de l’élément i est ainsi défini comme la fonction molaire partielle
d’Helmholtz :

µmi =
(
∂FH

∂Ni

)
V,T,Nj 6=i

(C.15)

Cette fonction molaire partielle caractérise la variation d’énergie sous pression hy-
drostatique ; µmi est appelé le potentiel mécanique de l’élément i.
Le potentiel mécanique d’un constituant dans une solution peut s’exprimer en

fonction du volume occupé par ce constituant Ωi :

µmi = ∂FH

∂Ni

= ∂FH

∂
(
V/Ωi

) = Ωi
∂FH

∂V
= −Ωip (C.16)

Enfin, la pression hydrostatique p, ou isostatique dans le cas d’un solide, correspond
au tiers de la trace du tenseur des contraintes induite dans le matériau. Le potentiel
mécanique s’exprime donc :

µmi = −Ωi

3 tr (σ) (C.17)

Lors de l’oxydation d’un alliage, en ne considérant aucune autre force motrice de
déplacement des éléments que la diffusion chimique et les déformations mécaniques
induites lors de l’oxydation, le potentiel chimique de l’élément i s’exprime :

µi = RT ln (γici)−
Ωi

3 tr (σ) (C.18)

L’expression de ce potentiel détermine ainsi le flux de diffusion Ji (Équation (C.5)).
Lors de la résolution du problème, les déformations mécaniques peuvent être cal-
culées par ailleurs grâce à un modèle mécanique, puis le tenseur des contraintes
déterminé est introduit dans l’Équation (C.18).
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Abstract:
High temperature selective oxidation of alloys usually results in substrate depletion.
This phenomenon can be at the origin of stress corrosion cracking (SCC) initiation.
To predict the depletion of the oxidizable element, a model based on diffusion in the
substrate and fluxes balance at the oxide/alloy interface has been developed. The
oxidation kinetics is used as input data of the model in order to drive the oxide/alloy
interface displacement when the oxidizable element is "consumed" from the alloy.
The depletion model presented in this work has been validated in the case of the
oxidation at 850 ◦C of the Pt-Ni binary alloy by reproducing the Wagner’s analytical
solution. The two assumptions of a fixed concentration at the oxide/alloy interface,
and of a diffusion coefficient homogeneous in the substrate and constant during
oxidation, have been relaxed using finite difference method.
Then, several cases of oxidation have been studied with the developed model. An
initial depletion of a binary alloy in oxidizable element (passivation, pre-oxidation)
has a low impact on the substrate depletion evolution during high temperature
oxidation. However, when the interdiffusion coefficient in the alloy is greater in
subsurface than in the bulk (work-hardening), the oxidizable element concentration
at the oxide/alloy interface decreases during the oxidation. Depletion profiles show
an inflexion point due to faster diffusion close to the interface.
Finally, the model has been applied to oxidation in aquaous media at a temperature
of 290 ◦C to study Cr-depletion of alloy 690 in PWR primary water. The direct
logarithmic oxidation kinetics proposed in the literature has been validated. In that
case, the determined interdiffusion coefficient increases from 7× 10−19 cm2/s in the
bulk up to 7× 10−18 cm2/s close to the surface. The Cr-depletion profile after 5000 h
of exposure to primary water is predicted by the model.
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Résumé :
L’oxydation sélective des alliages à haute température conduit à un appauvrissement
du substrat qui contribue aux phénomènes de corrosion sous contrainte (CSC). Afin
de prédire cet appauvrissement en élément oxydable, un modèle basé sur la diffusion
dans le substrat et l’équilibre des flux au niveau de l’interface alliage/oxyde a été
développé. La cinétique d’oxydation du matériau est utilisée comme donnée d’entrée
du modèle et permet de piloter le déplacement de l’interface alliage/oxyde lorsque
l’élément oxydable est "consommé" de l’alliage.
Le modèle d’appauvrissement développé a été validé dans la cas de l’oxydation de
l’alliage binaire Pt-Ni à 850 ◦C, en reproduisant la solution analytique du modèle
de Wagner. L’utilisation de la méthode des différences finies a permis de lever les
hypothèses d’une concentration constante au niveau de l’interface alliage/oxyde,
mais aussi d’un coefficient d’interdiffusion homogène dans l’alliage et constant au
cours de l’oxydation.
Plusieurs cas d’oxydation ont ensuite été étudiés grâce au modèle. L’appauvrisse-
ment initial en élément oxydable d’un alliage binaire (passivation, pré-oxydation) a
peu d’influence sur l’évolution de l’appauvrissement de l’alliage lors de son oxydation
à haute température. En revanche, lorsque le coefficient d’interdiffusion de l’alliage
est plus grand en subsurface qu’en volume de cet alliage (écrouissage), la concentra-
tion en élément oxydable au niveau de l’interface alliage/oxyde décroit au cours de
l’oxydation. Les profils d’appauvrissement présentent alors un point d’inflexion dû
à une diffusion plus rapide au voisinage de l’interface.
Enfin, le modèle a été appliqué à l’oxydation en milieu aqueux à une température de
290 ◦C pour étudier la déchromisation de l’alliage 690 en milieu primaire des REP.
Ceci a permis de conforter la cinétique d’oxydation logarithmique directe proposée
dans la littérature pour cet alliage. Le coefficient d’interdiffusion déterminé varie
de 7× 10−19 cm2/s dans l’alliage à 7× 10−18 cm2/s près de la surface. Le profil de
déchromisation prédit après 5000 h d’exposition au milieu primaire est alors proposé.
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