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Introduction

Du mot latin corrodere qui signifie ronger, attaquer, la corrosion est un phénomene de
dégradation des matériaux métalliques résultant essentiellement de 1’interaction ¢lectrochimique avec le
milieu environnant. C’est un probléme non négligeable dans le domaine industriel, responsable d’un
gaspillage important de matiére et d’une réduction des performances et de la durabilité des matériaux
métalliques qui composent les infrastructures [1]. Le colit économique est estimé a 3.4 % du PIB annuel
mondial [2], auquel s’ajoute les dépenses li€es aux mesures anticorrosion : peinture, inhibiteurs,
surdimensionnement des installations, etc. [3]. Il faut également considérer I’impact écologique du
relargage d’ions métalliques dans 1’environnement. A cet égard, on peut citer les anodes sacrificielles en
aluminium utilisées en milieu marin, qui posent des problémes de contamination en ions Al** de I’eau et
des sédiments naturels [4]. Ces anodes sont utilis€es pour protéger cathodiquement les structures
métalliques comme les coques de bateaux. Sans elles, « le temps s’impose a la matiére a travers la rouille
et I’oxydation. Méme 1’acier qui semble si robuste, finit par plier sous les regles du temps » (Sébastien

Guandalini, artiste sculpteur, Fig. 1).

Fig. 1 : « Epave n°2 » et « Epave n°11 » — Sébastien Guandalini

De fagon générale, 1’oxydation des métaux est donc un probléme, que 1’on cherche a éviter. Cela
implique notamment le choix du matériau métallique adapté a son utilisation. Lorsque 1’on cherche a
protéger et améliorer la durée de vie de pieces exposées a des conditions agressives, les revétements
métalliques avec des propriétés adaptées sont particulierement utiles. Un exemple est celui des bords
d’attaque des pales d’hélicoptéres (Fig. 2(a)), soumis a des contraintes mécaniques importantes, des

projections d’eau, de sable, etc. La corrosion des revétements de bords d’attaque est une problématique
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du groupe Airbus Helicopters. L’acier inoxydable 316 L est I’un des alliages utilisés pour constituer ce
revétement. Il présente effectivement une bonne résistance en corrosion, mais n’est pas assez performant
face aux chocs et a I’abrasion. De leur c6té, les alliages Ni-Co montrent eux aussi une bonne tenue a la
corrosion grace a la formation d’un film passif en surface, mais également des propriétés attractives
parmi lesquelles une bonne résistance face a 1’'usure. Ce sont donc des matériaux de choix pour constituer
les blindages des bords d’attaque. Le groupe industriel utilise notamment une nuance Ni-20Co pour

reveétir ces zones sensibles des pales.

(a)

Revétement métallique de bord

d’attaque
p »

Bord d’attaque ;
~> Bord de fuite

(b)

& AIRBUS

HELICOPTERS

Fig. 2 : (a) Section d’une pale d’hélicoptére d’apres [5], et (b) revétement de bord d’attaque en nickel d’Airbus Helicopters.

La piece incurvée (Fig. 2(b)) est réalisée par électroformage. Un dépot électrolytique est effectué
sur un mandrin qui reprend la forme exacte du bord d’attaque. Ce procéd¢ évite de devoir mettre en place
une étape ultérieure de mise en forme qui, en introduisant des contraintes dans la piece, est susceptible
de la fragiliser par la suite. Une fois le dépot effectué, le mandrin est retiré (a 1’aide d’un détourage
chimique ou par découpe laser), des traitements de surface sont effectués (sablage, application d’un

primaire), puis la piece peut étre collée sur le bord d’attaque.

L’¢lectroformage offre plusieurs avantages, comme une grande précision et la possibilité de
reproduire une piece un grand nombre de fois en utilisant le méme mandrin. De plus, I’épaisseur du dépdt
peut étre controlée de fagcon a renforcer les zones les plus sensibles. Enfin, la gestion des parametres de
dépot (densité de courant, type de bain, etc.) permet de faire varier et d’optimiser les propriétés physiques
de la piece, en jouant sur les aspects microstructuraux. Par exemple, les propriétés mécaniques comme

la dureté sont largement améliorées par la nanostructuration des revétements de bord d’attaque.
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Toutefois, les alliages Ni-Co et leurs propriétés en corrosion sont encore mal connus, et on peut
soulever plusieurs questions. Comment se comportent-ils face a un milieu aqueux agressif ? Quel est
I’impact des ions Cl" et du pH sur leur résistance en corrosion ? Quelle est la nature de la couche passive,
et est-elle stable dans différents milieux ? La composition de 1’alliage joue-t-elle un réle important ? Et
quelle est 'influence de la taille de grains, et plus généralement de 1’état métallurgique ? Il faut donc
bien définir les caractéristiques métallurgiques des alliages Ni-Co. On peut alors s’interroger sur les
évolutions microstructurales engendrées par un traitement thermomécanique (écrouissage a froid, recuit

de recristallisation), et leurs impacts sur les propriétés en corrosion.

Pour introduire tous les themes abordés, ce manuscrit propose pour commencer un Chapitre I
en trois parties. La premicre partie introduit le contexte métallurgique et recense les informations
disponibles dans la littérature & propos des alliages Ni-Co. Les deuxieme et troisiéme parties sont

respectivement dédiées au phénomene de corrosion et aux aspects microstructuraux.

Le Chapitre II indique 1’approche utilisée pour la synthése des matériaux Ni-Co modeles,
effectuée par fusion par induction. Les différentes méthodes employées pour la caractérisation

métallurgique et électrochimique des échantillons sont ensuite indiquées.

D’une part, il nous faut appréhender 1’histoire métallurgique des échantillons modeles. Le but
est de comparer leurs propriétés microstructurales (taille de grains, nature et distribution des joints de
grains, texture cristalline, déformations internes, etc.) et mécanique (microdureté) aux différentes étapes
de synthese, et les mettre en regard avec les caractéristiques de ’alliage industriel, brut d’électroformage
et modifié par recuit. D’autre part, le traitement thermomécanique mis en ceuvre au cours de la synthese
des matériaux modeles nous invite & comprendre les mécanismes qui prennent place. L objectif est alors
d’étudier les cinétiques et les mécanismes de recristallisation qui peuvent opérer lors de I’étape de recuit.

Ces différents points sont traités au cours du Chapitre III de ce manuscrit.

A travers I’analyse des différents échantillons, il devient donc possible d’identifier I’influence
de la composition, de la méthode de synthese et de I’état métallurgique sur les propriétés en corrosion
d’alliages Ni-Co. Le Chapitre IV se consacre a cette étude, en examinant les résultats des essais de
polarisation potentiodynamique menés dans des milieux électrolytiques distincts. Le premier est une
solution NaCl 30 g/L, milieu neutre et chloruré qui se rapproche de 1’eau de mer. La présence d’ions CI
implique généralement une corrosion localisée sous la forme de piqfires, qui peut rendre le matériau
vulnérable mécaniquement. Il est donc particulierement intéressant de savoir comment le matériau
industriel se comporte au contact de cette solution. Le second électrolyte est une solution acide H>SO4
0.5 M. Il permet de considérer I’influence du pH, en ne tenant plus compte de la corrosion par les ions

chlorures.
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Finalement, I’oxydation de certains métaux peut étre recherchée dans le but contradictoire de les
protéger. C’est le cas des alliages de nickel en général, qui sont capables de mettre a profit la production
d’oxyde pour former une couche compacte et stable a leur surface. Ce phénomene de passivation est
extrémement important, puisqu’il constitue un moyen efficace d’autodéfense du matériau métallique face
a la corrosion. Un milieu oxydant sans ions CI" est préférable pour faire croitre le film passif protecteur
sur les échantillons [6], dont 1’étude fait I’objet du Chapitre V qui achéve ce manuscrit. Différentes
mesures d’impédance sont utilisées pour caractériser les propriétés électrochimiques et semi-
conductrices propres a la fine couche d’oxyde en surface des alliages riches nickel en H,SOs. Cette

derniere étude vise a ouvrir la voie vers une meilleure compréhension des mécanismes de passivation.



CHAPITREI.
Etat de Part

L objectif de ce chapitre est dans un premier temps de présenter les alliages Ni-Co.
Les aspects métallurgiques et les propriétés rapportées dans la littérature sont notamment
indiqués. Dans un deuxieme temps, on définit le comportement en corrosion, en se concentrant
sur les différents domaines (dissolution, passivité, rupture de passivité) rencontrés dans le cas
de matériaux passivables comme les alliages de nickel en général. L’impact de différents
facteurs d’ordre microstructural sur les propriétés en corrosion est également abordé. Ces
différents facteurs microstructuraux sont davantage détaillés dans la troisieme partie.
Finalement, les processus de déformation et de recristallisation sont définis, afin
d’appréhender les mécanismes qui peuvent intervenir lors du traitement thermomécanique des

alliages Ni-Co modeles.



Chapitre I. Etat de I'art

1. Contexte MELAllUrGIgUE.......cciiiiiieeeeeceieireereereeneeeeeeeereernnsssseesssseeennnnsssnsssssessnnnsssssssssaneennn 7

1.1. Matériaux métalliques PasSiVaBIES ........cciviiiiieieie ettt 7
1.1.1. Bréve description de I'état MELAllIQUE .......c.ecuieieeiiieiiceeie ettt re e 7

1.1.2. Familles de matériaux PassiVabIes .........ccecciiieiiiiieiiceee ettt aaene e 7

Film passif SUT 18 MICKEL.......c.euiiiiieiiiiiiteiee ettt bbbttt b et bebens 9

Film passif sur 1€s allia@es NI-Cr......cc.oruiriririiieictenteieet ettt sttt et s be st sa e b eas 9

1.2. Présentation des alliages Ni-Co.................. .10
1.2.7. Données sur les MEtaux Purs : CO €t Ni.....ccveivieeriieeiieieienieeeereesteeeiteeeee e e seeeeteesreesseesreesseeens 10

1.2.2. Diagramme de phases des alliages binaires Ni-CO ........cccceveevreeierieieeneeeese e see e 11

1.2.3. SYyNthese des @lliages Ni-CO ......cueivieiuieireeiiie e e ettt e ere et eereesteesbeeetaeebeesraeebeesaseeseesaseesaneens 13

1.2.4. Propriétés et aPPliCAtIONS ......eccueeiieeitiecre ettt cre et e et e e reesteeebeeeaseebeesraeebaesaseeseesasaesaneans 14
Propriftés MAZNELIQUES.........eerveieeirieeieteieteetentetetetesteeetesteseeteseesesseseesenseseseseeseneeseseseesensesesseneesansesensaneesens 15

Propri€tés tREIMIGUES .......cc.euerueiriirieiirteiet ettt sttt sttt b et et b et b et eb et eb e st et s be e ebebenesens 15

Propriétés mécaniques et tribologiques.. .15

Propriétés électrocatalytiques et résistance & 1a COITOSION. ......cc.evueruireeiiieriiniene ettt 16

2. COMPOIrteMENT €N COITOSION......ceeeererreennneeeierreeeeensssssesesseessennssssssesssessssnsssssssssssssssnnnsssnssass 18

2.1. Phénomene de nature €lectroChiMIQUE .........cccevuirerieiirieieienieie sttt eens 18
2.2. DisSSOIULION @NOGIGUE ...eveiiiieeiieciee ettt et e et e e te e e te e sabeeebeesbeeeabeesabeeeaseesabeesnseesareesnseens 20
2.2.1. Procédé de la dissolution MELAIlIQUE ..........eceuveeireiiieiiieccie ettt ettt eve et e e ees 20

2.2.2. Dissolution a I’échelle NnanomMEtrique/atomMIQUE ........ccuveeveecreecie ettt eveeeteeeaee s 21

e T o 1YY AV < T SS 23
2.3.1. Formation et caractérisation des films Passifs .........ccceviriererenieiieinine e 23

Film passif SUL 18 MICKEL.......c.c.eiiriiiiiiiiieie ettt 24

FIlm passif SUL 1€ CODALL........c.eiuiiiiiiiiitiiei ettt ettt ettt st b et et sebens 24

2.3.2. Propriétés semi-conductrices du film Passif.......c.cccceeiiiiiiiieiiieecccce e 25
Démonstration de la relation de MOtt-SCROTKY ........ceeveririeirieieierieieteieesie ettt e s e seseseesens 26

2.4, RUPLUIE € PASSIVITE....eeuiiiiiiietieetietee ettt sttt ettt st st e s bt et ebeeatesatesaeesaeesaeeaeenteensenns 29
2.4, TraNSPASSIVATION ...cveiveetieieereiteeteeteetesteetesteeaesteesesseesesseesseessessesseessessaessesseensesseessesseensenseessens 29

2.4.2. Corrosion localisée : corrosion caverneuse et piglration ........cccceceevveneereeseesiesieeseeseeseeseenens 29
COITOSION CAVETTICUSE ......euvneetiatentateneesetentaseneesesseseetenteseaseneeseneeseasentebensestaseseesenseseaseneebenteseabentesenseneeseneesenes 29

PGUTALON 1.vveveeeeeveiscieteisseese sttt sses st s sssse s bsesesesssses s sesesssae s s esesessese s s ssesesssses s e sesessnae s snsesessnassesnas 30

2.5. Impact des facteurs métallurgiques sur les propriétés en corroSion........ccccceeeveerceesiveescveesnennn 31
2.5.7. Influence de [a taille de BraiNs.......cceviereeriisiee sttt st e ae s re e e teeneens 32

2.5.2. Influence de I'orientation cristallographiQUe ........cc.oeeeiereeiiniriienceeeee e 33

2.5.3. Influence de la nature des jOINtS de Brain .......cccceecuieieieeieeeseeee e sre e 34

2.5.4. Influence d’une déformation PlastiqUe ........c.ccuereerierieiiereeie et aeennens 34

3. Microstructure et procédés thermomeEcanigUES.........cccceereereeennnceeeeeeereennnsseeeseeeeesessssseeeees 36

3.1. Caractéristiques microstructurales .........cccceeeveeeveesveennen. ..36
3.1.1. Présentation des différents types de joints de Srains .......ccceveeveeeirinienierieneeeese e seeeeenees 36

3.1.2. Lien entre GBCD et autres parametres MiCroStruCtUraUX ......ooeeveereerverreeseesiesseesesseessesseesesieens 39

3.2. Procédé de déformation Par lamMiNage .....cceeeuviiiveeeieieiieeere ettt ettt sve e e sveeeanee s 41
3.2.1. Mécanismes de defOrmation........ccuecereeriiniriiereeiisee sttt sttt st sbeeaesbeessesbeeneens 42
Glissement des diSIOCAtIONS ........c.eeueieuirteieteietertett ettt te ettt ebe st eseebe st ese s e st sse e ebesteseebeneeseseneeseneesenes 42

Maclage mécanique et bandes de CiSAIIEMENL...........ccooieieiiiiiirininieieieeec e 43

3.2.2. Textures de defOrmMatioN .......ociciiieiieieeie ettt st sbe et e sbeesaesbeebesbaeneens 44

3.3. Processus de recristalliSation .........cccveciieiiiiicieceee e 47
3.3.1. Etapes du ProCeSSUS 08 FECUIL.....cueerrieireeireeeieeereeseeeteesreesseessreesseesseessaeeseessseessessseesseessseessns 47

TS TR (= 4 To T T 1YY SRS 49

3.3.3. Mécanismes de recristalliSation .........coveeriririeneeienieie e 51
Croissance anormale des SOUS-JOINES........c.cvverererieutrierteerreertenteterteetetetesestesestesesesaestesesaesessesessesesessensenenee 51

SIBM (strain induced grain boundary Migration).............cccueeeeeeeeenieeeieieeeeeeeeeeeieste e eaeseese et eseeeee s 52

MaACIAZE tNETTIGUE ...ttt ettt ettt ettt e st s be et et es et eneeb et eneebeneese s eneesensesesseneebenteneseneesens 54

7 B oo T Vo] [ 13 oY L3NS | -



Chapitre I. Etat de 'art

1. Contexte métallurgique

1.1. Matériaux métalliques passivables

1.1.1. Breve description de I’état métallique

Un métal se décrit a I’échelle atomique comme un agencement cristallin de cations métalliques.
Les électrons périphériques de chaque atome sont délocalisés et forment un « gaz » d’électrons qui
assure, de par la charge négative, la cohésion du matériau. Des propriétés communes a tous les métaux
et alliages découlent de la particularité de la liaison métallique. Parmi elles : la conductivité électrique,
la réflectivité des ondes électromagnétiques (qui permet une surface miroir apres un polissage fin), un
comportement mécanique plastique, ou encore une prédisposition a la corrosion. Le métal est un
«réservoir » d’électrons, dans lequel un oxydant en solution peut facilement se servir (réaction de

réduction), ne laissant d’autre choix au métal que de s’oxyder sous la forme de cations métalliques [6].

Une interface électrifiée est toujours présente au niveau d’une surface métallique (Fig. I.1). Coté
métal, I’extréme surface est chargée positivement, tandis qu’en symétrie, une fine couche est chargée
négativement c6té vide. Les électrons peuvent traverser I’interface métal/vide grace a leur énergie
cinétique, sans s’¢loigner de plus de 2 nm en raison des forces d’attractions exercées par les cations [7].
La condition de neutralité électrique reste respectée (le nombre de charges par unité de surface est égal
d’un c6té et de I’autre de I’interface). Quel que soit I’environnement (vide, gazeux, aqueux), les charges

se répartissent en double couche a une interface métallique, se traduisant par un comportement capacitif.

charge© A
charge@

p distance

Fig. 1.1 : Variation de la densité électronique a la surface d’'un métal. [8]

Parmi tous les métaux et alliages, certains sont connus pour mieux résister a la corrosion, soit du
it qu’i imiqu i Staux u, Ag, Pt, Pd, ...), soi
fait qu’ils se montrent chimiquement inertes comme les métaux nobles (Au, Ag, Pt, Pd soit de par

leur aptitude a la passivation [3]. La présentation de ces derniers fait 1’objet de la prochaine partie.

1.1.2. Familles de matériaux passivables

Les matériaux métalliques qui présentent un état passif sont qualifiés de matériaux passivables.
Un état passif est observé lorsque la dissolution anodique est considérablement réduite dans un milieu

corrosif, grace a la formation d’une ultrafine couche d’oxyde stable en surface [9]. Paradoxalement, un
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métal passivable doit donc s’oxyder facilement, son potentiel doit étre relativement bas. Le caractere
auto-protecteur de ce type de matériaux constitue leur principal atout, cela évite de devoir employer un

stratagéme anticorrosion (peinture, anode sacrificielle, etc.).

Crolet [3] différencie deux grandes classes d’usage - usage général et usages particuliers - pour
orienter le choix sur une famille de matériaux, selon les particularités du milieu environnant. Les
caractéristiques essentielles a prendre en compte sont la composition, le pH, la température, le pouvoir

oxydant et le taux de chlorure. Le Tableau 1.1 fait la syntheése des principaux alliages.

Tableau I.1 : Synthése des principaux alliages passivables. [3]

Usage général

Usages particuliers

Aciers inoxydables (304, 316 ...)
Alliages Fe/C avec au moins 12 %m de Cr, et des
éléments supplémentaires : Ni, Mo, Mg, Si, etc.
L’efficacité de la couche passive (majoritairement
Cr203) dépend de la teneur en éléments d’alliages.

Alliages de nickel
Alliages souvent base Ni/Cr. Les nuances les plus
employées contiennent du Mo ou du Fe [10]. Plus
coliteux, ils ont utilisés dans les cas ou les aciers
inoxydables ne sont pas assez résistants (milieux

chlorurés, chauds, acides ou basiques concentrés).

Alliages d’aluminium
La création d’une couche stable Al>Os est facilitée
par un bas potentiel (E®ps+ /4 =-1.67 V vs ESH).
Cependant, il existe un risque majeur de corrosion
galvanique, et les alliages d’Al sont tres sensibles a

la variation de pH.

Alliages de titane
Le Ti passive facilement en milieu neutre
(E°pjs+ i =-1.21 V vs ESH). La couche passive
est particulierement résistante a la piqfiration et en
potentiel (tension de claquage d’environ 10 V en

milieu chloruré).

Les aciers inoxydables sont utilisés dans les situations les plus fréquentes, a savoir les usages
domestiques ou industriels qui renvoient a des milieux variés (eaux douces, produits alimentaires, sols,
etc.). IIs présentent un état passif sur une gamme de pH étendue. Cependant, une forte acidité (pH < 2)
combinée a la présence d’ions Cl” peut les rendre vulnérables. Leur utilisation en milieu HCI est souvent
exclue [3]. Méme a des pH supérieurs, une corrosion localisée (sous la forme de piqiires) due aux ions
CI,, peut endommager la couche passive. Pour des applications en milieux chlorurés, les matériaux a
usages particuliers comme les alliages de nickel sont préférés [11]. Ces derniers sont résistants dans des
conditions oxydantes, acides ou basiques, combinées a des températures élevées [3]. On les retrouve par
exemple dans le cadre nucléaire pour contenir 1’eau radioactive sous haute pression et haute température
(circuit primaire de réacteurs) [12]. Ils sont aussi présents, préférentiellement aux aciers inoxydables,
dans le domaine de I’énergie solaire pour ¢€laborer les tubes dans lesquels circule un fluide caloporteur

constitué de sels fondus (NaCl, KCI, MgCl), utilisés pour les centrales a concentration solaire [13].
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Film passif sur le nickel

Le nickel est un métal noble par rapport au fer, et peut demander une densité de courant élevée
pour passiver, notamment en milieu acide [3]. Le film passif qui se forme a la surface est composé d’une
couche interne NiO, dense et cristallisée, et d’une couche externe Ni(OH),, poreuse et probablement
amorphe, qui permet de stabiliser I’oxyde [9], [14]. Son épaisseur équivaut a quelques nanometres. La
Fig. 1.2 montre un modele atomique du film passif a la surface d’un monocristal Ni(111), sur lequel des

terrasses NiO orientées (111) prennent place et se terminent en marche (010) de fagon réguliere [9].

(010) step (111) terrace

Fig. 1.2 : Modele atomique de la couche passive NiO(111) hydroxylée en surface. [9]

Film passif sur les alliages Ni-Cr

L’ajout d’au moins 10 %m Cr permet une facilité a la passivation du nickel, comme ce peut étre
le cas pour les aciers inoxydables, avec la création d’une couche protectrice et compacte Cr,O3[15]. Plus
la teneur en chrome est forte, plus les vitesses de germination et de croissance de la couche oxydée sont
élevées, conduisant a une couche passive plus protectrice, fine et stable [16]. Cependant, le procédé de
synthése peut mettre & mal I’impact positif du chrome. Sheibani Aghdam et al. [17] ont étudié des alliages
élaborés par électrodéposition en milieu NaCl 3,5 %. Le matériau de composition intermédiaire Ni-40Cr
est le plus résistant avec un taux de corrosion de 34 um/an, comparé aux alliages Ni-21Cr (58 um/an) et
Ni-50Cr (138 pum/an). Le taux de chrome est proportionnel a la densité de courant imposée lors du dépot.
Or, I’augmentation du courant est aussi responsable de la hausse du pH et d’un taux de contraintes
internes plus important. Un pH plus élevé conduit a la précipitation d’hydroxydes de chrome qui
empéchent une bonne déposition du métal, tandis que les contraintes favorisent 1’apparition de fissures.
Le matériau électrodéposé le plus riche en chrome est donc moins résistant a la corrosion, car le

parametre de dépdt qui contrdle la composition nuit finalement a I’intégrité du matériau.

Par ailleurs, une étude de Ter-Ovanessian et al. [18] sur une large gamme d’alliages Ni-Cr en
milieu NaCl 0.1 M établit une relation entre les propriétés semi-conductrices des films oxydés et le
mécanisme de piqiration. Avec I’augmentation du taux de chrome, la couche passive s’oppose davantage
au transfert électronique et ionique lors de la dissolution (la résistance de transfert de charge augmente).
De plus, ’ensemble des films présente un caractere semi-conducteur de type p. Dans tout I’intervalle de
potentiels passifs, une déplétion en porteurs de charges majoritaires (trous) induit une surface externe

chargée négativement. Il y a alors globalement une répulsion électrique face a I’adsorption des ions CI".
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En comparaison, les aciers 316L présentent un film passif complexe avec un caractere semi-conducteur
n ou p en fonction du potentiel [19]. L’adsorption des CI" favorisée dans le cas d’un semi-conducteur

type n, explique la moindre résistance a la piq{iration.

Suite a cet apercu des alliages de nickel et leur aptitude a la passivation, nous nous attacherons

a présenter au mieux et de fagcon générale les alliages binaires Ni-Co, matériaux centraux de la these.

1.2. Présentation des alliages Ni-Co

Les alliages Ni-Co sont attractifs en raison de bonnes propriétés fonctionnelles parmi lesquelles
les propriétés magnétiques, mécaniques, tribologiques, thermiques, électrocatalytiques et en corrosion,

pouvant étre meilleures que celles affichées par les métaux purs [20].

1.2.1. Données sur les métaux purs : Co et Ni

Le cobalt et le nickel sont des métaux de transition voisins dans le tableau périodique. Quelques
propriétés sont listées au Tableau 1.2. IIs ont le méme aspect, la méme densité et des températures de

fusion proches, mais différent de structure cristalline ou d’énergie de fautes d’empilement (SFE).

Tableau 1.2 : Quelques propriétés du cobalt et du nickel. [21]-[23]

Cobalt Nickel
Numéro atomique 27 28
Configuration électronique [Ar] 3d7 4s? [Ar] 3d® 4s?
Masse molaire (g/mol) 58.93 58.70
Masse volumique (g/mL) 8.9 8.9
Température de fusion 7r (°C) [23] 1495 1455
Structure cristalline a Tam, (298 K) HC CFC
Energie de fautes d’empilement (SFE) (mJ/m?) 30 128
Comportement magnétique ferromagnétique ferromagnétique
Température de Curie T¢ (°C) [23] 1121 361
Potentiel standard (V vs SCE) -0.277 -0.250
Module de Young (GPa) 209 200
Conductivité thermique (W/(m.K)) 100 90.9

A I’état solide, les atomes de nickel adoptent une structure cubique a faces centrées (CFC) (Fig.
1.3(a)), dont le parametre de maille vaut 0.352 nm. Le cobalt possede deux formes allotropiques décrites
pour la premiere fois par Hull en 1921 [24], [25] : I’'une hexagonale compacte (HC) (Fig. 1.3(b)) a
température ambiante, et I’autre CFC au-dessus d’une température d’équilibre d’environ 417 °C. Ces

deux structures compactes sont reliées entre elles par la relation d’orientation de Shoji-Nishiyama [26] :

(111)cpc || (0001) ¢ et [112]cpc || [1100]yc (1.1)
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BN
(a) o~ (b)
o | @
'\‘1 a (111)cec
[112] ¢ [1100],

Fig. 1.3 : Représentation éclatée et compacte des structures (a) cubique faces centrées (CFC) et (b) hexagonale (HC).

Les plans (111)crc et (0001)uc sont identiques, mais leur empilement au sein de chaque structure

est différent. Le cobalt a un rapport c/a = 1.623 (a = 2.507 A, c = 4.069 A), proche d’un empilement
hexagonal parfaitement compact (c/a = ,/8/3). Ce rapport ' peut servir a déterminer les plans denses au
sein de la structure hexagonale [28] : si c/a > V3 = 1.732, le plan basal est le plus dense, et au contraire,

si c/a <+/3, le plus dense est le plan prismatique. Les plans denses correspondent généralement aux plans

de glissement, mais le cobalt fait exception car son plan de glissement principal est le plan basal.

Comme le fer et quelques terres rares, le nickel et le cobalt sont ferromagnétiques. Ils montrent
une aimantation permanente en dessous de leur température de Curie (7¢). Leur structure électronique
est telle que les spins des électrons ne s’annulent pas completement [21]. La stabilité de la structure HC
du cobalt a ’ambiante peut s’expliquer en considérant son caractére magnétique. En tenant seulement
compte des fluctuations de spin, Uhl et Kiibler [29] ont calculé une énergie libre moindre pour la forme
HC par rapport a la forme CFC, lorsque T < 317 °C. Une élévation de la température ou de la pression
supprime progressivement le ferromagnétisme (I’agitation thermique s’oppose a [’aimantation
spontanée), et stabilise la structure CFC [30]. Cependant, la transition intervient lorsque le cobalt est
ferromagnétique (T < T¢ (1121 °C)). Lizarraga et al. [31] définissent les vibrations du réseau comme
principale force motrice pour déstabiliser la structure HC avec la température, et suggerent le role

secondaire des contributions magnétique, électronique, et de I’effet d’expansion volumique.

1.2.2. Diagramme de phases des alliages binaires Ni-Co

Le diagramme de phases de 1’alliage binaire NixCoi.x établit en 1983 par Nishizawa et Ishida
[23] est présenté en Fig. 1.4. Les alliages Ni-Co forment une solution solide de substitution en toutes
proportions, ¢’est-a-dire qu’aucun composé intermétallique ne se forme quelle que soit la composition
de I’alliage. Dans les années 60/70, il a toutefois été question de 1’existence du composé CoNis.
Finalement, les anomalies observées (notamment lors de mesures de résistivité électrique) pour la
composition Ni-25Co sont probablement dues a un ordre a courte distance, qui, s’il existe, est trés faible

selon les mesures de Thompson par la technique de Méssbauer [32].

! On note qu’un grand rapport c/a coincide généralement avec une faible température de fusion, et inversement.
Toutefois, le Co (Tr= 1495 °C) et le Mg (Tr = 650 °C) ont pourtant le méme rapport c/a. [27]
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Fig. 1.4 : Diagramme de phases des alliages binaires Ni-Co. [23]

Une transformation magnétique continue opere entre les 7T¢ des deux métaux purs, en dessous
desquelles les alliages ont un comportement ferromagnétique. Un étroit fuseau de solidification de
quelques degrés est présent sur toute la largeur du diagramme, tendu entre les 7r des deux métaux. Entre
le solidus et la température de transformation allotropique du cobalt (~ 417 °C), une phase CFC s’impose
(phase a). L’ajout d’environ 35 %at Ni abaisse la température de transition structurale en dessous de
Tamp. Ainsi, la phase HC (phase €) est stable uniquement pour les compositions d’alliages les plus riches
en cobalt (65 - 100 %at Co) [26]. Par ailleurs, le paramétre de maille augmente de facon linéaire avec le
taux de cobalt [23]. Les solutions solides Ni-Co obéissent a la loi de Vegard, qui veut que le parametre

du réseau a varie linéairement avec la composition [33], selon :

a(Nig-xCox) = (1 —x) a(Ni) + x a(Co) (12)

La Fig. 1.5 montre une caractérisation DRX d’alliages Ni-Co élaborés par électrodéposition [34].
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Fig. 1.5 : Diffractogrammes d’alliages Ni-Co (0, 20, 50, 70, 80 et 100 %m Co) élaborés par électrodéposition dans un bain électrolytique
contenant des sulfamates de nickel et de cobalt (pH 3) avec une densité de courant imposée de 15 mA/cm?. [34]
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Les alliages présentent une unique phase CFC jusqu’a 50 %m Co. Les réflexions issues des plans
caractéristiques (111), (200), (220), (311) sont respectivement observées a 2Theta~ 44 °, 51 °,76 °,92 °.
Pour I’alliage Ni-70Co, une combinaison de structures CFC et HC est révélée avec 1’émergence des pics
(100), (110) et (112) relatifs a la structure hexagonale. Au-dela de 80 %m Co, une unique structure HC
est visible, affirmée par la disparition du pic (200) propre a la structure CFC. L’étude complémentaire
de Karpuz et al. [35], qui porte sur des alliages Ni-Co élaborés dans des conditions trés similaires, indique

que la phase mixte (CFC + HC) apparait en réalité vers 64 %m Co.

1.2.3. Synthese des alliages Ni-Co

Les matériaux d’étude réalisés au cours de la these ont été élaborés par fusion par induction. La
littérature rapporte peu d’études sur les alliages Ni-Co fabriqués ainsi [36]-[39], et n’aborde pas leurs
propriétés en corrosion. Ce manuscrit se propose donc d’enrichir le sujet. D’autre part, 1’alliage industriel
Ni-20Co est réalisé par électroformage. Ce procédé est mis en ceuvre par voie €lectrochimique [40], [41],
comme 1’électrodéposition qui est la technique majoritairement rapportée pour la synthése d’alliages Ni-
Co. L’¢électroformage, technique employée pour la fabrication de 1’alliage Ni-Co industriel d’Airbus
Helicopters, permet la synthese de la piece directement avec la courbure souhaitée. D’autres techniques
sont utilisées de facon plus confidentielle dans la littérature, comme la mécanosynthese [42]-[44] et la
métallurgie des poudres [45]. La fusion simultanée du nickel et du cobalt pour créer 1’alliage est simple,
car les deux métaux ont des 7r proches. La présentation du mode opératoire de synthese fera 1I’objet du

Chapitre II. La déposition électrochimique des deux métaux s’avére plus complexe, et on 1’aborde ici.

Procédé de déposition électrochimique

Le procédé consiste a réaliser une électrolyse en déposant les métaux, initialement sous forme
de sels en solution, sur un substrat métallique (ou mandrin). Le substrat constitue la cathode, tandis que
I’anode est une é€lectrode insoluble (Pt, Ti par exemple) ou des électrodes Ni et/ou Co. Le bain
électrolytique contient les ions métalliques Ni** et Co** sous forme de sels (chlorures, sulfates ou
sulfamates) [22], [46], [47]. Le bain type Watts associe sulfates et chlorures ; il s’agit du premier bain
formulé en 1916, encore tres utilisé aujourd’hui [48]. D’autres composants complétent le bain : acide
borique utilisé comme tampon, éventuels additifs (souvent des espéces organiques qui peuvent permettre
d’affiner les grains). Enfin, le courant est imposé de maniere directe ou pulsée. L’¢électrodéposition
nécessite une surtension négative. La modification du ratio Ni**/Co** dans le bain permet de varier la
composition de I’alliage. Cependant, un phénoméne de codéposition anormale est fréquent pour les
éléments du groupe du fer (Fe, Co, Ni) [49], [50]. Le cobalt, moins noble que le nickel, se dépose
préférentiellement. Le comportement anormal est relatif & la densité de courant d’échange élevée du
cobalt pour un faible potentiel, selon [51]. Il s’agit toutefois d’un phénomeéne complexe, dont le
mécanisme fait débat selon une revue récente [22]. L hypothése souvent admise évoque la réduction des

ions H* et la formation d’ions M(OH)* (M = Ni ou Co) (détails en Annexe A).
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L’électrodéposition pour la production de revétements métalliques allie plusieurs avantages : un
colt modéré et une mise en place industrielle ne nécessitant pas d’équipements lourds, de hautes
pressions ou de hautes températures [52]. L’¢laboration est conditionnée par une large gamme de
parametres, autorisant la modulation, 1’étude et I’optimisation des caractéristiques structurales et des

propriétés du revétement [22], [53], [54] (voir Annexe A).

La technique présente néanmoins des inconvénients. Une réaction secondaire (2H* + 2e” — Hy)
a la cathode peut détourner une partie du courant [22], et il faut alors limiter la surtension négative. Les
bulles d’H» peuvent aussi conduire a des porosités qui impactent les propriétés du revétement [55]. Une
méthode d’¢électrodéposition assistée par CO, supercritique permet d utiliser une grande surtension (mais
nécessite une haute pression et des agents tensioactifs) et permet des revétements Ni [56], [57], Co [58]
et Ni-Co [59] plus résistants a la corrosion et a 1’usure, par rapport a une électrodéposition classique.
D’autre part, I’apport probable d’impuretés constitue un défaut majeur. Les additifs peuvent par exemple
étre vecteurs de pollution au soufre. Monaco et al. [60] ont réalisé des alliages nanocristallins Ni-Fe par
ajout de saccharine (C7HsNOsS) dans le bain. Le soufre a une plus grande affinité avec le nickel que les
especes oxydées OH™ requises a la passivation. Lors de la dissolution anodique, une accumulation de
soufre produit un film noir, empéchant la couche passive oxydée de se former correctement. Par ailleurs,
Srivastava et al. [34] présentent le cobalt comme un élément d’alliage intéressant pour durcir le nickel

en solution solide, sans recourir a ’utilisation d’éléments néfastes pour les propriétés en corrosion.

1.2.4. Propriétés et applications

Les alliages Ni-Co sont utilisés comme revétement protecteur pour accroitre la durée de vie et
améliorer les propriétés de surface des composants employés dans de nombreux secteurs : aéronautique,
automobile, systemes électriques, magnétiques, domaine médical, etc., malgré le prix élevé du cobalt par
rapport au nickel (47000 $/tonne (Co) et 18612 $/tonne (Ni) sur le marché des métaux de Londres au
15/02/2021). La technique d’électrodéposition, ou d’électroformage pour des pieces de forme complexe
[40], [61], est adaptée a ce type d’applications. L’intérét pour les alliages Ni-Co s’est accru depuis les

années 1960 [62] jusqu’a aujourd’hui [22]. Des propriétés attractives justifient cet intérét.

On note que I’utilisation d’alliages Ni-Co peut étre motivée par des raisons environnementales.
En 2013, Ma [63] présente des alliages riches cobalt comme des alternatives aux revétements industriels
au chrome (hard chromium coatings). Ces derniers sont, depuis les années 1920, utilisés pour des
applications de tribocorrosion (qui combinent dégradation par la corrosion et 1’usure) dans les domaines
aérospatial et automobile [64], [65]. IIs affichent une dureté de 1’ordre de 1000 HV et résistent bien en
température. Mais leur élaboration par électrodéposition pose probleme. Les ions Cr(VI) dans les bains
d’acide chromique sont polluants et cancérigénes. La synthese est aussi rendue difficile par le faible taux
de déposition, et une mauvaise construction lorsque de forts courants cathodiques sont imposés. Il y a un

vif intérét a les remplacer, par des matériaux plus respectueux. Toutefois, la substitution du chrome par
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des éléments a bas colts et inoffensifs n’est pas réaliste a ’heure actuelle [22]. Le nickel et le cobalt
engendreraient un moindre risque et sont jugés acceptables dans ce contexte. Les caractéristiques des

alliages Ni-Co en font des matériaux de choix pour les applications des revétements au chrome [63].
Propriétés magnétiques

Leur caractere ferromagnétique permet des applications en microélectronique [49], [66]. Des
composants d’ordinateurs comme les tétes de lecture-écriture pour disque dur, sont constitués de films
mince magnétiques qui nécessitent une forte aimantation a saturation (Ms) et un faible champ coercitif
(He). Selon Tian et al. [67], les propriétés magnétiques d’un alliage Ni-22Co évoluent en ce sens apres
un recuit a 450 °C. Un taux de cobalt plus important (jusqu’a 56 %at Co dans 1’étude) améliore Ms, mais
détériore Hc. Toutefois, Hu et al. [20] montrent que Hc chute fortement au-dessus de 70 % Co, et que
Ms ne cesse d’augmenter, probablement di au plus grand moment magnétique du cobalt (1.72 ps/atome)
par rapport au nickel (0.60 pg/atome). Les alliages Ni-Co sont aussi magnétorésistants [35], [68] : la
résistance électrique est considérablement réduite en appliquant un champ magnétique externe [69].
Enfin, ils peuvent &tre des matériaux a mémoire de forme grace a I’association du ferromagnétisme et de

la transformation ¢(HC) — a(CFC) des alliages riches cobalt [39], [70].

Propriétés thermiques

La stabilité thermique des alliages Ni-Co permet leur utilisation en température. Ils sont une
alternative aux revétements nanocristallins Ni pour la conception de microsystemes électromécaniques
(MEMS) [71]. La structure nanocristalline du nickel est sujet & une croissance granulaire anormale rapide,
qui détériore les propriétés mécaniques et la résistance a I’usure. L’ impact positif du cobalt sur la stabilité
thermique est observé par Hibbard et al. [72]. L’analyse DSC montre en effet une hausse de la
température a laquelle intervient la croissance des grains. La meilleure stabilité thermique de ’alliage
Ni-74Co est en partie due a la transformation de phase e(HC) — oa(CFC) des nanograins &-Co, qui vient

concurrencer la croissance anormale.

Propriétés mécaniques et tribologiques

Les alliages Ni-Co sont reconnus pour leur résistance mécanique, leur grande dureté et leur
résistance face a ’'usure [22]. Ces propriétés sont influencées par la taille de grains et la composition.
D’une part, une augmentation de la dureté coincide avec la diminution de Ia taille de grains (loi de Hall-
Petch) en lien avec I’augmentation du taux de cobalt jusqu’a environ 50 %m [73], [74]. La taille de grains
croit pour des taux de cobalt supérieurs, entrainant une chute de la dureté. D’autre part, la mise en
solution solide peut expliquer un durcissement [75]. L’ajout jusqu’a 50 %m Co permet une amélioration
de la résistance a la traction et la ductilité [22]. Selon la Fig. 1.6, I’alliage Ni-Co nanocristallin en
proportion équimolaire (cercles orange) affiche une excellente ductilité en comparaison des échantillons

Ni (tous sous la ligne en pointillés), tout en conservant une importante limite d’¢élasticité.
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Fig. 1.6 : Synthese par Qin et al. [75] des données d’élongation a rupture en fonction de la limite d’élasticité pour divers matériaux
nanocristallins électrodéposés type Ni, Ni-Fe et Ni-Co issus de la littérature. La ligne en pointillés sert de repére visuel.

Par ailleurs, les propriétés tribologiques sont remarquables pour des taux de cobalt élevés. Le
coefficient de friction chute fortement avec I’augmentation de la proportion de phase HC [74]. La
structure HC permet aussi un taux d’usure inférieur d’un ordre de grandeur entre un alliage Ni-81Co
(1.10° mm*/N.m) et un alliage Ni-27Co (16.10° mm?/N.m). La surface usée de I’alliage riche cobalt

présente peu de traces d’adhésion et de déformation plastique, contrairement a 1’alliage riche nickel.

Enfin, les propriétés mécaniques peuvent étre améliorées par I’ajout de nouveaux éléments, en
élaborant par exemple des composites metal-céramique avec des renforts sous forme d’inclusions
WC [76] ou SiC [77], [78]. Les alliages ternaires Ni-Co-P sont aussi étudiés [63], [79], [80]. Ils associent
un faible coefficient de friction (propre aux alliages riches cobalt) et une dureté accrue par la précipitation
de composés intermétalliques comme Ni2Ps. La structure cristalline devient amorphe pour un taux de
phosphore supérieur a 15 %at, ce qui améliore les propriétés en corrosion en milieu NaCl. Ces alliages

ternaires sont donc également prometteurs pour remplacer les revétements au chrome.

Propriétés électrocatalytiques et résistance a la corrosion

Les alliages Ni-Co disposent de propriétés électrocatalytiques remarquables. Ils sont des
catalyseurs aux réactions d’évolution de I’hydrogéne (HER) [81], [82] et de I’oxygéne (OER) [83].
L’intérét est considérable étant donné 1’enjeu énergétique que représente la production d’hydrogene [84].
Le matériau cathodique doit combiner une bonne activité catalytique, une faible surtension d’hydrogéne,
une stabilité chimique et une grande surface spécifique. Les alliages Ni-Co sont de bons candidats, en
particulier 1’alliage Ni-64Co selon [82]. Ce dernier permet une augmentation significative de la densité
de courant d’échange jusqu’a 50 puA/cm?, par rapport a Ni (9,4 uA/cm?) et Co (0,7 uA/cm?). Les alliages
peuvent étre déposés sur des substrats variés, et s’adaptent & des morphologies complexes pour optimiser
la surface spécifique, qui conditionne le taux de désorption d’hydrogéne [22]. Un alliage Ni-50Co avec
une architecture poreuse présente des propriétés catalytiques remarquables [85]. En utilisant la charge

requise a la formation d’une couche d’hydroxyde métallique (514 uC/cm? pour Ni(OH),, et 600 pC/cm?
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pour Co(OH),), Hong et al. [81] ont estimé la surface active spécifique pour toute la gamme d’alliages
(Fig. 1.7). La performance électrocatalytique est optimisée pour la HER avec la composition équimolaire
(NisCosi). Les auteurs avancent que ’ajout de cobalt influence 1’état d’oxydation du nickel, et limite

I’état NiO. L’énergie de liaison H est plus faible pour 1’alliage que pour Ni pur, et la HER est encouragée.
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Fig. 1.7 : Activités spécifiques de la HER en milieu KOH 6 M a -1,6 V vs SCE pour Ni, Co et alliages Ni-Co électrodéposés. [81]

Pour convenir aux activités électrocatalytiques et plus largement a I’ensemble des applications,
une bonne résistance a la corrosion est nécessaire. Celle-ci peut étre accentuée par des traitements de
surface qui fournissent des propriétés superhydrophobiques [86]-[88]. Les alliages Ni-Co s’illustrent 1a
encore comme de bons candidats. La littérature relate essentiellement les propriétés évaluées en milieu
NaCl (3.5 %m, pour une concentration en ions chlorures proche de I’eau de mer). Le nickel a un potentiel
standard plus noble que le cobalt, ce qui implique une activité électrochimique plus intense de ’alliage
plus celui-ci est riche en cobalt [22], [89]. C’est ce qui est observé par You et al. [90] avec une baisse du
potentiel de corrosion et une hausse de la densité de courant associée, synonyme d’un taux de corrosion
plus élevé en lien avec I’augmentation du taux de cobalt, en accord avec [76]. Toutefois, des auteurs
rapportent une amélioration de la résistance en corrosion pour un revétement Ni-Co avec un pourcentage
de cobalt de 20 %m [34] ou de 17 %m [77], [89] en milieu chloruré. Bakhit et Akbari [89] associent ce
meilleur comportement aux caractéristiques du dépdt. Comparé aux autres dépdts examinés (contenant
entre 0 et 45 %m Co), tous de structure CFC, I’alliage Ni-17Co possede des caractéristiques
intermédiaires. Il présente une prédominance de plans denses (111) associés a une meilleure résistance

en corrosion, et une taille de grains modérée qui limite la corrosion au niveau des joints de grains.

Finalement, la littérature sur les propriétés en corrosion des alliages Ni-Co est assez mince,
n’explore pas de milieux acides, et n’aborde pas les mécanismes de passivation. Ce travail de thése vise
a étudier ces différents points. Le phénomene de corrosion est davantage détaillé dans la suite de ce
chapitre, a la lumiere des propriétés électrochimiques du nickel pour lequel la littérature est riche, du

cobalt et d’autres matériaux CFC.
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2. Comportement en corrosion

Les matériaux métalliques, sous 1’action d’agents réactifs dans 1’atmosphere, retournent a leur
état originel pour lequel 1’enthalpie libre est minimale (sous forme d’oxydes, hydroxydes, carbonates,
sels, etc.) [91]. Le phénomene de corrosion est donc lié & ’aptitude d’un métal & s’oxyder. Dans le cas
de la corrosion aqueuse, des réactions électrochimiques sont impliquées, soit un transfert de charge entre
le métal (conducteur électronique : électrode) et la solution (conducteur ionique : électrolyte) [6]. Un
échange d’électrons a lieu au cours de deux réactions d’oxydoréduction partielles simultanées. Les
métaux (M) réducteurs, subissent une dissolution anodique (réaction (I.3)) et passent en solution sous
forme cationique M™. Dans le méme temps, un élément oxydant dans 1’électrolyte (EI) (0., H*, H,O,
etc.) capte les n électrons cédés par le métal (réaction de réduction (1.4)). Pour appréhender I’approche

thermodynamique et cinétique de la corrosion, le lecteur peut se diriger vers I’ Annexe B.

My —» M™ (g tne” (1.3)

OX(aq) +ne - REd(aq) (1.4)

Les nombreuses caractéristiques du matériau métallique (nature, impuretés, structure cristalline,
microstructure, forme, traitements métallurgiques, etc.) et du milieu aqueux (composition, concentration,
teneur en O», pH, température, pression, convection, etc.) influent sur le comportement du systeme. Des
lors, il s’agit d’un probléme multifactoriel ou les propriétés en corrosion peuvent étre attribuées a
plusieurs parametres. A cela s’ajoute la diversité des formes de corrosion recensées par la norme ISO
8044 (2015). Selon I’environnement, la corrosion peut €tre atmosphérique, aqueuse, marine, par les sols,
etc. Elle peut agir de facon généralisée et uniforme en progressant a la méme vitesse sur toute la picce,
ou étre localisée (corrosion galvanique, caverneuse, piqliration...). De multiples éléments perturbateurs
peuvent se coupler au phénomene de corrosion : courant électrique vagabond, contraintes mécaniques,
usure, apport d’hydrogéne, irradiation, haute température ou microbes. La corrosion peut donc devenir

un sujet d’étude pluridisciplinaire complexe.

2.1. Phénomene de nature électrochimique

Lorsqu’un métal est au contact d’un milieu aqueux (considérant d’abord qu’aucune réaction
électrochimique n’intervient), une double couche électrique existe a 1’interface M/EI, caractérisée par

une séparation des charges (Fig. 1.8).

M + =-0:H—) El
s H

Fig. 1.8 : Formation d’un potentiel d’interface crée par la somme des deux champs dipolaires (fleches). La situation nécessite M
inattaquable et El ne contenant ni oxydant, ni réducteur (par exemple du platine dans une solution aqueuse neutre et désaérée).
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Les électrons sont attirés vers les cations métalliques au coeur du métal. L’extréme surface du
métal se charge positivement, et des dipdles se forment. L.’adsorption de I’eau a la surface résulte d’un
compromis entre les interactions M-eau et les liaisons H (eau-eau) [9]. La chimisorption des molécules
H,O intervient (interactions acido-basiques de Lewis), d’ou la formation de dipdles orientés de la surface
M vers 1’électrolyte. La somme des deux différences de potentiel est égale au potentiel d’interface. En
pratique, des échanges de charges ont lieu, et des atomes M passent en solution. La réaction d’oxydation
(I.3) implique une charge — c6té M, et une charge + co6té El. Si I’on considére une espéce oxydante qui
capte les électrons (réaction de réduction (1.4)), les charges a I’interface sont inversées. Par ailleurs, les
especes anioniques peuvent étre adsorbées, chargeant négativement la surface du métal, et inversement
I’électrolyte. La répartition des charges dépend donc de la nature du systeme et des réactions, mais donne

toujours lieu a une double couche électrochimique.

Les transferts de charges produisent une différence de potentiel A¢ bien supérieure au potentiel
d’interface qui peut étre négligé. Ce potentiel d’électrode est la différence entre le potentiel électrique du
métal @, et celui en solution loin de I’interface @, (00). Le métal étant trés conducteur, on considere @,
constant : la charge est enti¢rement localisée a I’extréme surface. La conductivité ionique plus faible de
la solution oblige a considérer ¢4 (x). Le modele de Helmholtz (Fig. 1.9(a)) décrit 1a double couche pour
des solutions concentrés (> 0.1 M). La longueur de Debye 2 est du méme ordre de grandeur que les ions.
La charge du métal se trouve dans le plan le plus proche de I’¢lectrolyte (IHP, inner Helmholtz plan) et
la contre-charge est totalement dans le plan OHP (outer Helmholtz plan). La double couche équivaut a

un condensateur plan de capacité Cy, qui qualifie son aptitude a stocker une charge en réponse a A¢.

dqg &g

Cy =—=— 1.5
™ dng ~ Ly 5
Avec € = 12 la constante diélectrique de I’eau adsorbée ®, & = 8.85.10"* F.cm™! la permittivité du vide,

et Ly la distance IHP-OHP (0.2-0.3 nm). La capacité de Helmholtz vaut environ 30-50 pF/cm? [93].

b e (©)
+

®
+®

¥=

Fig. 1.9 : Double couche selon le modeéle (a) de Helmholtz, (b) de Gouy-Chapman et (c) de Stern. [8]

2 La longueur de Debye définit la zone ot les ions en solution font écran a la charge du métal, de telle sorte que le
champ électrique devient négligeable au-dela. Elle est assimilée a 1’épaisseur de la double couche. [92]
3 La valeur est inférieure a la constante diélectrique de ’eau en volume (& = 80) loin de ’interface. [6]
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Pour des solutions plus diluées (< 0.1 M), la longueur de Debye augmente. Le modele de Gouy-
Chapman (Fig. 1.9(b)) décrit une double couche diffuse, dont le potentiel décroit de facon exponentielle.
La diffusion est ainsi prise en compte. Le modele de Stern (Fig. 1.9(c)) combine les deux précédents

modeles, avec une double couche compacte (interne) et diffuse (externe) [94].

IHP AAA A A OHP
M Re El
S Double couche
C
[ ]

Fig. 1.10 : Représentation de la double couche sous la forme d’un circuit équivalent. [8]

La double couche peut s’apparenter au circuit électrique équivalent (CEE) en Fig. 1.10, avec une
capacité C et une résistance de transfert de charges R; branchée en parallele. La double couche d’une

électrode parfaitement polarisable aurait une résistance R; infinie et serait donc assimilée a une C seule.

2.2. Dissolution anodique

La réaction d’oxydation (I.3) induit la dissolution anodique, généralement privilégiée en milieu
acide. Un oxyde instable thermodynamiquement passe en solution. Le phénomene se traduit par une
densité de courant importante. La dissolution anodique concerne tous les métaux lorsqu’un potentiel
supérieur au potentiel prédit par Nernst est imposé. Le processus est contro0lé par transfert de charges,

bien que pour de grandes surtensions, la cinétique peut étre limitée par le transport de masse.

2.2.1. Procédé de la dissolution métallique

En milieu aqueux, un champ électrique F (de I’ordre de 10° V/cm) prend place a la surface,
orienté du métal (chargé +) vers I’électrolyte (chargé — ) [6]. Sous I’influence du phénoméne
électrostatique, il y a physisorption des molécules H>O. Le modele de Bockris [95], élaboré a 1’origine
pour la dissolution du fer(Il), décrit un mécanisme en deux étapes. La déprotonation (I.6) constitue la
premicre étape. Les molécules H,O sont chimisorbées, et se comportent en acide de Bronsted en

relachant des protons, conduisant a la formation de complexes MOH adsorbés (Fig. I.11(a)).

M(OH,)gqs » MOH + H* + e~ (16)

La Fig. 1.11(b) schématise ce qu’il advient en situation de dissolution par voie aqueuse. Une
étape d’oxydation (I.7) conduit a la formation du complexe chargé MOH*. Le complexe passe ensuite

en solution ot il est dissocié en un cation métallique M?* et un ion hydroxyde OH~ (1.8).

MOH - MOH* + e~ (1.7)

MOH* - M?* + OH™ (1.8)
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M?* + OH" MOH* &

N

(b) Oxydation

G HD

(a) Déprotonation )

@
"ot —— oM g Iso- M —— g My
ST | Y

Fig. 1.11 : (a) Chimisorption d’une molécule d’eau (réaction de Lewis) suivie d’une déprotonation (réaction de Bronsted) aboutissant
a la formation d’un complexe (MOH). (b) Oxydation du complexe MOH et dissolution dans I'électrolyte. [6]

Scherer et al. [14] ont décrit le comportement électrochimique actif-passif d’un monocristal
Ni(111) en H,SO4 0.05 M, apres 15 min de réduction a -0.6 V vs Ag/AgCl pour retirer la couche d’oxyde
préalablement formée a 1’air. La vitesse de balayage a une influence sur la mesure de polarisation,
particuliérement sur le pic d’activité anodique (Fig. 1.12). Un balayage lent (0.5 mV/s, courbe noire) est
synonyme de conditions quasi-stationnaires. Le début de la dissolution anodique (a partir du potentiel de
corrosion Ecor) a lieu vers -0.25 V vs Ag/AgCl. Le potentiel critique de passivation (E;) a -0.1 V est
associé a une densité de courant anodique d’environ 1.4 mA/cm?. Lors d’un balayage rapide (10 mV/s,
courbe grise), Ecor est 1égerement abaissé, alors que E, et le courant associé augmentent nettement. Un
second petit pic de passivation est visible a -0.03 V, attribué a la dissolution accentuée de zones avec

davantage de défauts cristallins (passivation tardive), ou a un changement de composition du film passif.

Activeregion Passive region
3r Ni(0) Ni(l1) .
. '
g 2 [ 4— 10mV/! -
mV/s
<
€ 1f 1
= < 05mV/s
0F / 4

0 02 04 06
Uagiagel [V]

Fig. 1.12 : Courbes de polarisation potentiodynamique d’un monocristal Ni(111) en H,SO4 0.05 M apres 15 min de réduction a -0.6 V
vs Ag/AgCl, enregistrées a 10 mV/s (trait en pointillés) et 0.5 mV/s (trait plein). [14]

04 -02

2.2.2. Dissolution a I’échelle nanométrique/atomique

La dissolution métallique en milieu acide a été mise en évidence sur des monocristaux CFC par
microscopie a effet tunnel électrochimique (EC-STM) [9], [14], [96], [97]. De larges terrasses terminées
par des marches de 1’épaisseur d’une monocouche atomique sont observées. Les terrasses résultent d’un
léger désalignement entre 1’orientation cristallographique de la surface, et I’orientation nominale. La
densité de marches est d’autant plus grande que la surface est éloignée des orientations types (001), (011)
et (111) (pour un systeme cubique). Les atomes constituant ces marches ont une coordination moindre

que ceux des terrasses, et sont donc des sites réactifs préférentiels lors de la dissolution anodique [9].
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Magnussen et al. [96] ont étudié une électrode Cu(100) en H,SO4 (10 mM) et en HCI (1 mM)
(Fig. 1.13). Les structures de surface sont indiquées en rouge avec la notation de Wood. Ils démontrent

I’influence considérable de la nature des especes anioniques sur la dissolution métallique.

-0,22 V (Omin) -0,07 V (42 min)

0,20 V (0 min)

'i -0,15V (9 min)

HCI
(E>-0,4V)

Cladlayer-c(2 x 2) Y

Fig. 1.13 : Cu(100) immergé (a-c) en H,S04 (10 mM) et (d-f) HCI (1 mM). Les images STM (a, c) en résolution atomique et (b, ¢, e, f) a
I’échelle nanométrique montrent les premiers stades de corrosion. Les potentiels sont relatifs a une RE Ag/AgCl/KClsat. [96]

En milieu H,SO4, une structure (1 X 1) avec une distance interatomique de 2,6 A (Fig. 1.13(a))
est attribuée a une surface Cu(100). La morphologie en terrasses a un potentiel cathodique (Fig. 1.13(b))
est similaire a ce qui a été observé sur du Ni en H,SO4 (50 mM) [14]. En milieu HCI, les observations
sont similaires a la Fig. [.13(a) si E < -0.4 V vs Ag/AgCl, mais singulicrement différentes lorsque le
potentiel cathodique est supérieur. La Fig. 1.13(d) expose en effet une structure atomique c(2 X 2). La
distance interatomique de 3.6 A suggere une couche adsorbée d’ions CI'. Les bords des marches sont

paralleles aux directions denses du réseau adsorbé, a savoir les directions type (100).

Pour les deux électrolytes, la dissolution anodique (lorsque E > -0.13 V) opere selon un
mécanisme par attaque progressive des marches (step-flow mechanism). Toutefois, les marches semblent
« grignotées » en H,SOj4 sans direction préférentielle (Fig. 1.13(c)), alors qu’en HCI, elles sont attaquées
de facon a préserver 1’orientation parallele aux directions [100] et [010]. La superposition de la couche
adsorbée c(2 X 2) sur les terrasses Cu(100) mene a un déséquilibre de la coordination entre atomes Cu
et ions Cl” en bordure de marches [98]. Un atome Cu li€ a un ion CI est stable, tandis qu’il est réactif s’il
est lié a deux ions CI (dissolution d’un complexe CuCly) [99]. La présence d’une couche adsorbée
conditionne donc le caractére isotrope ou anisotrope de la dissolution. Comme pour le Cu(100), aucune
couche adsorbée d’anions n’est détectée sur le Ni(111) en H,SO4 [14]. De plus, le mécanisme par
dissolution progressive des marches au début de la dissolution anodique, a aussi été observé dans d’autres

études en milieu acide (Na>SOs, pH 3) sur Ni [97], et sur Co [100].
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2.3. Passivité

La passivité se définit comme « un état relativement inactif pour lequel le métal affiche un
comportement plus noble que les conditions thermodynamiques ne le prédisent » [101], grace a la
formation d’un film passif. Il s’agit d’une couche compacte d’oxyde/d’hydroxyde métallique qui se

forme a la surface du métal et constitue une barriere protectrice entre lui et son environnement.

Le modele de Pilling-Bedworth est une premiere approche pour estimer la protection du film
[102]. La croissance de ’oxyde en surface induit des contraintes dans le film passif, du fait d’un

changement du volume de la maille. Le PBR (Pilling-Bedworth ratio) estime ce changement selon :

M
PBR = —— (19)

Oou My, M, et py, p, sont les masses molaires et les masses volumiques du métal (M) et de son oxyde (0)
respectivement, et N le nombre d’atome M dans une molécule 0. Quand le PBR est compris entre 1 et 2,
le film passif est considéré non poreux et protecteur. On calcule pour les binomes Ni/NiO et Co/CoO des
PBR respectifs de 1,70 et 1,76. Les contraintes sont donc limitées dans ces couches oxydées, bien qu’elles

se développent avec la croissance du film, qui peut a terme €tre dégradé.

2.3.1. Formation et caractérisation des films passifs

Le processus de passivation est influencé a la fois par la composition du matériau et les conditions
environnementales [101]. La premiere étape de la passivation est une déprotonation des M(OH;) 445
selon la méme réaction (1.6), comme pour la dissolution. Néanmoins, le complexe MOH n’est pas oxydé
et les molécules d’eau continuent d’étre chimisorbées, jusqu’a la formation d’hydroxydes M (OH), selon
la réaction (I1.10). Des déprotonations successives (I.11) permettent la formation d’une premiére couche
d’oxyde. Ce processus est répété pour les couches supérieures, et les molécules d’eau sont cette fois

chimisorbées sur un atome M de I’oxyde. La Fig. .14 schématise le développement du film passif.

MOH + H,0 - M(OH), + H* + e~ (1.10)
M(OH), - MO + H,0 (1.11)
H. H
\0/ -
Déprotfonations . - (I
successives pf.‘:iTif M_ O,M\O,M\O/M\O,M\O
| | | I |
o GHD GHY oMo Mg Moo
ef : e | | | | [
H\O/M\O/M\O /M\O/H M\ O/M\O/M\O /M\O/M
1 1 I 1 | | | |
| M| | M|

Fig. 1.14 : Déprotonations successives qui aboutissent a la formation du film passif. [6]
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Film passif sur le nickel

La plupart des études sont menées sur un échantillon Ni(111) en H.SO4[14], [97], [103]-[107].
Le film passif est constitué de quelques couches atomiques composées de NiO et Ni(OH). Sa structure
est duplex a I’image du modéle schématique proposé a la Fig. 1.15(a) [14]. La couche interne NiO est

dense et cristalline. La couche externe Ni(OH), est rapportée peu cristalline ou amorphe.

(b) anti-parallel

AR

® o 0 0 0
® ® & 0 0 0
A ® o 0o 0o 0 o
® ® 0 0 0 O
® ®© & 0 0 0
e @ o 0 0 o

[112]

(a) .
- ~ S —

| g g .
— | anti-parallel NiO(111) ——F——
e L e

Ni(111)

— e E—

[111]

Fig. 1.15 : (a) Modeéle schématique du film passif duplex formé sur une surface Ni(111) (coloré gris clair) en solution H,SOy4 : la couche
NiO(111) (en blanc) et recouverte d’une couche Ni(OH); (en gris foncé). (b) Représentation de I'orientation antiparallele de NiO(111)
sur Ni(111), avec les atomes Ni en noir et les atomes O en blanc. [14]

La relation d’épitaxie entre NiO et Ni se note : NiO(111)[110] || Ni(111)[110] d’apres [9], [14].
Le film affiche une orientation antiparalleéle avec le substrat (Fig. I.15(b)). Un 1éger tilt (de 8 ° selon
[103], 3 © selon [104]) est également présent entre le substrat et le film. Ces deux caractéristiques
différencient le film passif formé électrochimiquement du film passif formé par oxydation a 1’air [104].
Le tilt peut permettre de relaxer les contraintes dues au mismatch de 16 % entre la structure CFC du
nickel et la structure type NaCl de I’oxyde de nickel. Cependant, Scherer et al. [14] attribuent davantage
ce tilt a la présence initiale de terrasses (Fig. 1.15(a)). Les marches sont effectivement des sites de
nucléation préférentiels pour les grains d’oxydes, ce qui implique des distorsions locales et force la
croissance 1égeérement inclinée du réseau NiO. Finalement, la couche d’hydroxyde qui recouvre I’oxyde,

permet d’introduire des terminaisons OH qui stabilisent le film NiO.

Dans le domaine de passivité en milieu H,SO4 0.05 M (approximativement 0.1-0.8 V vs
Ag/AgCl), Scherer et al. [14] indiquent que 1’épaisseur du film passif et la taille de grains de I’oxyde
dépendent du potentiel. L’augmentation du potentiel correspond a une plus grande force motrice pour la
croissance du film, qui mesure finalement entre 1 et 2 nm, et un plus fort taux de nucléation soit

finalement une plus grande densité de joints de grains dans 1’oxyde.

Film passif sur le cobalt

Les études sur les propriétés en corrosion du cobalt rapportent en général un comportement actif
sans aucune transition passive, en milieu NaCl 3.5 % [108], Na,SO4 pH 6.5 [109], en solution artificielle
de salive pH 6.2 [110] et en milieu acide Na>SO4 pH 3 [100]. Cependant, un film passif est présent sur
le cobalt en milieu basique [111]-[113]. Les résultats XPS [111] a la Fig. [.16 indiquent qu’aprés 15 min

de passivation en milieu NaOH 10 %, un film passif duplex est observé, composé de CoO et Co(OH)s.
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Co2p O1ls Co(OH),

XPS Intensity
XPS Intensity

Tael

—— ,"‘ -h‘; T |.; T 7T = T ‘-'.. T |" —T . i T l' T T | l T l
800 798 796 794 792 790 788 786 784 782 780 778 776 936 535 534 533 532 531 530 529 528 527
Binding energy (eV) Binding energy (eV)

Fig. 1.16 : Déconvolution des spectres XPS du Co 2p et du O 1s enregistrés apres passivation d’un échantillon de cobalt nanostructuré
(18 nm) en imposant -0.4 V vs ECS pendant 15 min en milieu NaOH 10 %m. [111]

1l existe une couche native CoO, CoO.H-O a la surface du cobalt, dont la stabilité dépend du pH
de I’¢lectrolyte [112]. En solution acide, cette couche n’est pas stable et réagit chimiquement avec les
ions H*, en produisant des ions Co?* et de I’eau. En solution neutre et basique, cette couche passive peut
se stabiliser selon les réactions (I.10) et (I.11) pour former le film passif duplex. Une seconde étape de
passivation est observée a plus haut potentiel. Le film devient plus épais et une couche d’oxyde mixte

Co(II)/Co(III) se forme avec la possible présence des composés Co3z04, Co203 ou CoOOH [111]-[113].

2.3.2. Propriétés semi-conductrices du film passif

Dans le réseau oxydé sont présents de nombreux défauts ponctuels (lacunes anioniques et
cationiques), responsables d’un comportement semi-conducteur (S-C). La distribution et la migration
des défauts sont lies aux cinétiques de croissance et de rupture du film [114]. Lorsque la croissance est

contrdlée par la diffusion des cations métalliques vers I’interface FP/El (mécanisme généralement admis

selon [106]), il y a formation/migration des lacunes anioniques Vonr (Fig. L.17).

H_ _H Ho M
CI)/ Cl’/ El
M_  M__ M M___M___M
0O~ 0”7 ~0” ™0 o~
| | 4] | .
P M

M M M
NO”C N0 Wt NO“
| 1 I 1
| M|

Fig. 1.17 : Croissance du film contrélée par le transfert de cations : les lacunes anioniques Vo migrent sous I'action du champ F. [6]

Le comportement semi-conducteur du film influe sur la résistance a la corrosion du matériau.
Analyser les propriétés électriques du film est donc essentiel, et nécessite quelques notions de physique
des semi-conducteurs, données a 1I’Annexe C. Brievement, un oxyde métallique se comporte comme un
semi-conducteur dopé. Les porteurs de charges majoritaires sont les électrons pour un dopage de type n,

et les trous pour un dopage de type p [114]. Les charges en exces ne sont pas localisées entierement a
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I’extréme surface comme pour un métal, mais réparties dans une zone de charge d’espace. Selon le
potentiel appliqué, la déplétion ou I’accumulation des charges dans cette zone conduit a la courbure des
bandes de valence et de conduction. Le potentiel de bande plate Erp est par définition le potentiel qui
n’induit pas de courbure de bande. L’équation de Mott-Schottky permet d’obtenir les caractéristiques

semi-conductrices du film, comme le type, la densité de porteurs de charge et le potentiel Erg [18].

Démonstration de la relation de Mott-Schottky

Le film passif agit comme un condensateur dont la capacité obéit a la relation de Mott-Schottky.
La mesure expérimentale de la capacité (Cyg) renvoie a deux contributions : celle de la charge d’espace
(Csc) coté S-C, et celle de la double couche (Cq;) c6té El (de I’ordre de 30-50 uF/cm? [93]).
1 1 1

+— 1.12
Cus  Csc  Cal (12

Etant donné que Cq. < Cqj, la capacité de double couche est négligée et on consideére Cyg = Csc [18]. On
montre comment obtenir la relation de Mott-Schottky, d’aprés Gelderman et al. [115]. L’équation de
Poisson, qui lie la densité de charge a la différence de potentiel, constitue le point de départ :

2 —
¢ _—p (1.13)
d?x  eg
Avec € = 12 la constante diélectrique de NiO [116], et &5 = 8.85.10* F.cm™! la permittivité du vide. La
densité de charge p a une distance x de I’interface s’écrit en fonction des densités en porteurs libres (n

et p) et des charges fixes (Np et Np), relativement a la charge élémentaire (e = 1.6.10"° C) [117].
p=e(Np+p—Ny—n) (114)

Considérons le cas présenté en Fig. 1.18(a), a savoir un semi-conducteur de type p en déplétion.
11 s’agit du comportement de la couche d’oxyde NiO a la surface du nickel quand E < Egg [18]. La densité

p se simplifie, considérant qu’il n’y a pas de niveau d’énergie Ep et que n est négligeable.
p=e(p—Ny) (-19)

La densité de trous libres p est celle en surface du film (x = 0), et dépend du potentiel (Fig. 1.18(b)). Elle

differe de la densité de trous libres dans le bulk du S-C (py) selon I’expression de Boltzmann.

= (_eA(p) (1.16)
P = Pp €xp\ =7 :
one de déplétion (b) - Nombre de porteurs
—
El S-C p El
ERedox
n
ng 4

Fig. 1.18 : Semi-conducteur type p : (a) courbure de bandes quand E < Egg induisant une zone de charge d’espace en déplétion de
trous, chargée négativement [118]. (b) Dépendance de la quantité de porteurs de charge au potentiel appliqué [115].
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Considérant que N, = py, (le nombre de niveaux accepteurs est le méme que le nombre de trous

dans le bulk), la densité de charge p s’écrit finalement :

= (po e (7)) = et (7) 1) o
p=¢e\Poexp\—r A)=eNal| eXP\—5r '
Ainsi, I’équation de Poisson devient :
d?p eN, —elAg
T A(q1= .18
d?x  egg <1 exp( kT )> (-

Pour intégrer aisément 1’équation (1.18), il est conseillé de multiplier des deux cotés par 2(d¢p/dx).

d (dp\* 2eNj(dp do —elAp
—(—) = _—— exp( ) (1.19)
dx \dx ggg \dx dx kT
dp\> 2eNy do —elAg
(dx) £gg ( ¢ dx exp( kT ) )+
do Z e Na —elAp
—] = —Ap — d ) C (121)
(dx) £ ( ¢ fexp( kT ) ¢)*
dp\?  2eN, kT —eAg
) = —A — .22
(dx) £gg (p+eexp( kT ) +e (-2

Dans le bulk, aucune différence de potentiel n’est présente (A = 0) et la dérivée dg/dx est nulle. 1l est

ainsi possible d’estimer la constante d’intégration C.

2eNp kT
=— — (1.23)
gy e
Finalement, I’équation de Poisson s’écrit :
dp\* 2eNy kT —eApy\ kT
) = —A - - (1.24)
(dx) &€ ( (p+eexp( kT ) e)
dp\* 2eNy kT —elAp
) 215y o (52) -
(dx) €€y ¢ e exp kT (-2
Dans les conditions out A@ > kT /e (= 0.255 V), il vient : exp(—eA@/kT) = 0.
dp\> 2eN kT
(_(p) _zf70a (—A(p - _) (1.26)
dx £gg e
Selon le théoreme de Gauss, la charge totale @ (pour une surface S) peut s’écrire sous la forme :
do
=S - (1.27)
¢ £€0 (dx)
1 1
= ZeNA( A kT) i 2Ny 57 ce (~A kT) - 128)
Q =S eg £2 @ e =14€eNao™ &g 2 e
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Enfin, la capacité Cq. s’exprime en fonction de la charge Q selon :

dQ
CSC = E (1.29)
1 KTy 2
_ - 2 Ay — = 2 (1.30)
Csc 2<2eNAS eeo( Ap e)) .2e Ny §5° eg
Cse 2 = 2 ( A kT) (131)
¢ eNy S2eg % '

La différence de potentiel dans le film (A@ = @}, — @,=() n’est pas directement mesurée. Le potentiel E

expérimentalement obtenu est celui qui existe entre le bulk du S-C (¢},) et I’électrode de référence (@gg) :

E =9, —0re = (@b — Px=0) + Px=0 — Pre = A + Px—0 — Vg (1.32)

Au potentiel de bande plate Egp, la différence de potentiel dans le S-C vaut A = 0. Il vient :

A(p =E— EFB (1.33)

La démarche aboutit finalement a 1’équation connue de Mott-Schottky pour un S-C de type p.

-2

o — 134
s¢ e Ny S? gg ( (34

E+E kT)
FB ~
Graphiquement, la courbe de Mott-Schottky possede une section linéaire de pente négative (Fig. 1.19).

La densité de porteurs Ny est calculée d’apres le coefficient directeur de cette droite tandis que son

intersection en C~2 = 0 permet d’obtenir le potentiel de bande plate Erp.
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Fig. 1.19 : Courbe de Mott-Schottky (f = 5 kHz) pour un échantillon Niaprées 5 h d'immersion en milieu Na;S04 0.1 M. [119]

La position des bandes d’énergie du semi-conducteur en fonction du potentiel redox du couple
en solution détermine Erg, paramétre important pour le contrdle de la charge d’espace (Annexe C). Selon

Cheng et Luo [120], le potentiel Erp peut étre corrélé avec le potentiel ot débute la rupture du film passif.
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2.4. Rupture de passivité

Dans une gamme généralement élevée de potentiel, le film passif est déstabilisé et perd son
caractere isolant protecteur vis-a-vis du métal sous-jacent. Une fois sa tension de claquage atteinte, le
film assimilé a un condensateur devient conducteur, et le métal subit de nouveau la dissolution anodique.
La rupture de passivité dépend aussi de la solution. Deux especes sont particulierement dangereuses : les

protons H* et les ions chlorures CI. Ils sont responsables de deux formes de corrosion distinctes.

2.4.1. Transpassivation

Au-dessus du potentiel anodique de rupture (Ep), une augmentation de la densité de courant
indique la dépassivation du métal. En milieu acide, les métaux sont caractérisés par un pH de

dépassivation au-dessous duquel le film passif n’est plus stable. La Fig. 1.20 schématise 1’effet de

I’attaque acide. Les ions H* réagissent avec les atomes d’oxygene et créent des lacunes anioniques (V02+)

a I’interface externe. Le film est uniformément attaqué jusqu’a mettre a nu le métal.

2 H+ H0

H\-. /H
CIJ \j El

M\ /M /M\ M PN M FP
P~ "Q7 "p7 mO” RO”
M M M M M
\0/ \O/ \O/ ‘-..O/
| | | |
| M|

Fig. 1.20 : Attaque acide conduisant a la dépassivation du métal. [6]

Lorsque des potentiels tres anodiques sont atteints dans le domaine transpassif, la dissolution
métallique s’accompagne de la réaction d’évolution de I’oxygéne (OER), qui masque les réactions qui
mettent en jeu le métal. D’aprés les travaux de Dubois et al. [121] qui portent sur la transpassivation du
nickel en milieu H.SO4 0.5 M, le courant enregistré pour des potentiels supérieurs a 1650 mV vs SCE,

correspond exclusivement a I’OER.

2.4.2. Corrosion localisée : corrosion caverneuse et piqiration

Corrosion caverneuse

La corrosion caverneuse est une forme de corrosion localisée, qui se produit au niveau des
espaces confinés (jeu entre deux pieces métalliques, replis de tdles, interstices sous les boulons ou sous
les joints d’étanchéité) [122]. Une caverne est tres étroite, et les échanges par convection et diffusion
sont tres limités. L.’ oxygene dissous présent dans la caverne est vite consomé par la réaction cathodique,
et faute de renouvelement, la caverne devient une zone anodique quand le reste de la piece métallique

devient cathodique [123]. La concentration des produits de corrosion (cations métalliques) augmente, ce
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qui a pour effet d’attirer les espéces anioniques en solution, comme les ions Cl° (Fig. L.21).

L’hydrolysation des sels métalliques selon la réaction (I.35) conduit a une acidification du milieu.

M™ + H,0 > M(OH), +n H* (1.35)

Ces réactions ont lieu pendant une période d’incubation ot le pH diminue et la concentration en
ions chorures augmente, mais pendant laquelle la corrosion reste limitée par la présence du film passif.
Une fois le pH de dépassivation du matériau atteint, la dissolution active des parois de la caverne

s’amorce et se développe rapidement [122].

CF o Transportde masse
<® pardiffusion chimique
e H,0 “._  etélectrochimique
[ cl H*
-® T <> °
€ . P e M(OH),

Réaction cathodique \\‘ H,0
de réductionde 'O, : \

augmentation locale du pH .
Acier

Fig. 1.21 : Modeéle de la dissolution passive conduisant a la corrosion caverneuse d’un acier en milieu neutre chloruré [123].

Ter-Ovanessian et al. [18] observent de la corrosion caverneuse sur du nickel en NaCl 0.1 M,
alors que ce n’est pas le cas pour les alliages Ni-Cr analysés dans les mémes conditions. Il semble donc
que le pH de dépassivation soit inférieur pour les alliages Ni-Cr. Ceux-ci présentent exclusivement la

formation de piqires, dont la densité décroit avec I’augmentation du taux de chrome dans 1’alliage.
Piqaration

La présence d’anions agressifs comme les ions Cl” peut causer localement la rupture du film par
un mécanisme de piqliration [124]. Typiquement, I’eau de mer (salinité comprise entre 30 et 40 g/L selon
la région du monde) est un milieu piqiirant. La piqQration dépend de la concentration en ions CI, et de
facteurs tels que la température, la composition du matériau et son aptitude a passiver. Ce type de
corrosion renvoie au développement de petites cavités en surface (piqlires) dont la morphologie peut étre
variée (Fig. 1.22(a)). Cette forme de corrosion est tres destructive malgré une faible perte de matiere, car

les piqfires peuvent engendrer des fissures qui impactent sérieusement la tenue mécanique du métal.

Au-dela du potentiel de piqtration (Ey, pitting potential) se forment des piqiires stables. Une
brusque augmentation du courant intervient, due a la rupture localisée du film [124]. Il s’agit du potentiel
a partir duquel le courant exceéde 100 pA/cm? selon [125]. Une courbe de polarisation cyclique renseigne
sur le potentiel de repassivation (Er) ou de protection, potentiel le plus noble ou la piqfiration ne se
propage pas. Il est déterminé lors du balayage « retour » (vers les potentiels cathodiques) comme le

potentiel ol la densité de courant atteint celle enregistrée lors du scan « direct » (Fig. 1.22(b)).
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Fig. 1.22 : (a) lllustrations de différentes types de pigres. (b) Courbe cyclique de polarisation avec les potentiels Ecorr, Epit €t Eg. [124]

La différence AE = E,i - Er permet d’estimer la sensibilité a la piq@iration :
Si Er > E,i, le matériau n’a pas tendance a piqirer dans le milieu en question.
Si Epit < Ecorr, alors le matériau piqlire spontanément.

Dans le cas intermédiaire (Ecorr < Er < Epi), la piqliration est d’autant plus facile que AE est grand.

Un modele admis repose sur le transport d’espéces ioniques ou de lacunes et sur la réactivité de
surface du film passif [18]. Les ions Cl- adsorbés en surface du film réagissent en formant des complexes
MCI*, et créent des lacunes cationiques (VD) (Fig. 1.23). Le champ électrique a travers le film entraine
ces lacunes vers I’interface FP/M [6]. Si I’injection de cations métalliques a cette interface est plus lente

que le flux de lacunes cationiques, alors I’accumulation de lacunes cause la rupture du film [18].

PiqGration

MC|+\JM2+ + ClI

F M\o/ '\.O/M\O /Mxo/M\.O/M FP
|\!’\ M M M M
S~~~ -
| | | |

| M|

Fig. 1.23 : Attaque par les ions chlorures (piqQration). [6]

Une piqiire induit la formation d’une pile de corrosion. L’adsorption des ions Cl" conduit a former
des zones anodiques (surface Sa) chargées négativement, et la surface passive (Sc) du matériau constitue
la cathode, chargée positivement. Le rapport Sa/Sc est tres petit, donc la densité de courant au niveau de

I’anode est grande, favorisant la dissolution anodique au niveau des piqiires.

2.5. Impact des facteurs métallurgiques sur les propriétés en corrosion

Les propriétés d’un matériau métallique en solution ne dépendent pas simplement de la nature

du systeme ; un méme métal, selon qu’il est déformé ou recuit, ne subit pas la corrosion de la méme
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maniere car les parametres microstructuraux différent. Un objectif de la thése est d’évaluer 1’influence
de ces parametres (taille de grains, déformation, orientation des grains, type de joints de grains) sur les

propriétés en corrosion des matériaux Ni-Co. Nous présentons ici des éléments bibliographiques.

2.5.1. Influence de la taille de grains

Théoriquement, une nanostructure, avec une fraction élevée de joints de grains, induit davantage
de micro-piles entre joints et cceur de grains qu’une microstructure classique. L’activité électrochimique
y est plus intense et la résistance a la corrosion chute en conséquence [111]. Mais la relation entre taille
de grains et taux de corrosion est complexe. Selon Ralston et al. [126], [127], elle dépend du caractere
passif ou non du matériau. En I’absence de film passif, diminuer la taille de grains augmente la réactivité
de surface et le taux de corrosion. En revanche, affiner la taille de grains d’un matériau passivable
influence la croissance de I’oxyde et tend a réduire le taux de corrosion. Les Fig. 1.24(a) et (b) montrent

I’impact de la taille de grains sur le taux de corrosion de matériaux actifs et passifs, respectivement.
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Fig. 1.24 : Relation entre la densité de courant de corrosion et la taille de grains pour des matériaux (a) avec un comportement actif
et (b) avec un comportement passif. [126]

Liu et Duh [128] observent par mesures d’impédance la présence de films passifs sur des alliages
Ni-Ti et Ni-Ti-Al en NaCl, dont la résistance de transfert de charge augmente lorsque la taille de grains
diminue, synonyme de films plus protecteurs. L’affinement des grains est corrélé a un anoblissement de
Ecor €t une baisse de la densité de courant associée Jeorr. Etant donné que les joints de grains sont des
chemins de diffusion pour les atomes métalliques, ils sont aussi des sites de nucléation pour le film. La

passivation est donc d’autant plus facile et rapide que la densité de joints de grains est grande.

Connaitre le comportement d’un matériau polycristallin permet souvent de prédire celui de son
homologue nanocristallin : un matériau actif/passif dans un électrolyte sera d’autant plus actif/passif dans

cet électrolyte que la taille de grains est réduite [127].

Wang et al. [111] ont étudié les propriétés du cobalt en solutions passivantes (NaOH 10 %,

NacCl 3,5 %) et non passivantes (HCI 10 %, H,SO4 0.1 M). La passivation du Co nanocristallin (18 nm)
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en milieu passivant est encouragée par les nombreux joints de grains en surface. L’échantillon est moins
sujet a la dissolution, avec un courant passif plus bas que le cobalt aux grains micrométriques. A
I’inverse, la passivation n’intervient pas en milieu acide, quelle que soit la taille de grains. La surface
nanostructurée est plus réactive, car les électrons sont plus actifs au niveau des joints de grains [129], et
laréaction de corrosion est accélérée. Concernant le nickel, Roy et al. [130] observent bien une résistance
supérieure a la corrosion du Ni électrodéposé nanocristallin (100 nm) dans des conditions de brouillard
salin, en comparaison du Ni polycristallin (40 pum). Cependant, des auteurs rapportent que la cinétique
de passivation et la stabilité du film sont dégradées avec I’affinement des grains pour du nickel en H,SO4
1 M [131], [132]. Monaco et al. [60] observent aussi une dégradation de la passivité¢ d’alliages Ni-Fe
électrodéposés nanocristallins en HoSO4 0.5 M, comparés aux mémes alliages polycristallins. Ils mettent
en avant ’effet néfaste du soufre présent comme impureté dans les alliages nanocristallins, a cause de

I’ajout de saccharine, additif pour affiner les grains lors de 1’électrodéposition (Annexe A).

Enfin, les différentes méthodes de syntheése ou les post-traitements pour contrdler la taille de
grains peuvent également introduire des contraintes internes, et modifier 1’orientation des grains ou le
type de joints. Autant de facteurs qui jouent sur les propriétés en corrosion et peuvent étre difficiles a

découpler du seul effet de la taille de grains.

2.5.2. Influence de 'orientation cristallographique

Les grains d’un matériau polycristallin différemment orientés ne sont pas impactés de fagon
uniforme par la corrosion [107]. Dans le cas de matériaux CFC comme le nickel, Ecor €st d’autant plus
noble que la densité du plan atomique est grande [107], [133]. L’orientation cristallographique influence
aussi la croissance du film et conditionne son état structural. Latanision et Opperhauser [107] ont étudiés
les relations d’épitaxie possibles entre 1’oxyde NiO et le substrat Ni orienté selon les plans (100), (110)
et (111). Une surface Ni(100) peut présenter I’oxyde NiO(100) ou NiO(111). Pour une surface Ni(110),
I’oxyde se forme avec les orientations (110) ou (114). Dans ces deux cas, le film peut se construire en
combinant différentes orientations, impliquant la formation de joints qui sont des chemins de diffusion
préférentiels. Finalement, sur une surface Ni(111) se forme un oxyde NiO(111) avec deux orientations
jumelles possibles. Cela suppose la création de joints de macle dans le film, qui encouragent moins la
diffusion des cations. Les observations d’Oudar et Marcus [106] vont dans ce sens. La passivation en
H>S04 0.5 M d’un échantillon Ni(111) s’effectue a un potentiel plus bas et requiert moins de courant. Le
film croit de facon épitaxiale avec moins de défauts et s’avere plus protecteur. Le courant passif résiduel

est fonction de I’orientation cristallographe selon : (111) < (100) < (110).

L’orientation cristallographique influence également 1’épaisseur du film. Suzuki et al. [97] ont
déterminé par voltampérométrie cyclique 1’épaisseur du film sur des échantillons Ni en Na,SO4 0.05 M

(pH 3). Leurs résultats sont résumés au Tableau 1.3. Assumant une charge de 0.43 mC/cm? pour réduire
P g Y
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une monocouche NiO(111), et 0.36 mC/cm? pour NiO(100), les auteurs mesurent un film passif plus
épais sur Ni(100). La densité de courant résiduel est deux fois plus grande pour le film NiO(100) que
pour le film NiO(111). Ce dernier est donc plus fin, protecteur, et mieux cristallisé [97], [106], [107].
Les valeurs du Tableau 1.3 sont en accord avec les mesures de MacDougall et Cohen [134] qui décrivent

un film passif entre 0.9 et 1.2 nm sur un nickel polycristallin en milieu Na>SOs4 (pH 2.8).

Tableau 1.3 : Mesures d’épaisseur de film passif pour Ni(111) et Ni(100) en Na,SO4 (pH 3), par voltampérométrie cyclique. La
différence de charge cathodique mesurée entre deux scans successifs correspond a la charge consommeée pour réduire le film. [97]

Différence de charge Epaisseur du

Métal Oxyde cathodique Nombre de couche NiO film passif
Ni(111) NiO(111) 1.9 mC/cm? 4.5 couches 1.08 nm
Ni(100) NiO(100) 1.0 mC/cm? 2.7 couches 1.12 nm

2.5.3. Influence de la nature des joints de grains

La nature des joints de grains et leur distribution impactent la tenue a la corrosion [135]. Un haut
niveau de désorientation entre les grains caractérise une structure désordonnée plus énergétique, et plus
susceptible a la corrosion [136]. Certains joints de grains fortement désorientés possedent cependant une
structure spéciale avec un degré élevé de coincidence des atomes, qui leur confere une faible énergie et
une faible diffusivité, et affichent une plus grande résistance a la corrosion intergranulaire [137], [138].
La résistance supérieure du Ni nanocristallin en conditions de brouillard salin par rapport au Ni
polycristallin rapportée par [130], est associée a une plus grande fraction de joints spéciaux. Au-dela de
I’effet de la taille de grains, les auteurs indiquent I’influence majoritaire des joints de type macle, qui
représentent 63 % de 1’ensemble des joints de I’échantillon. Ces joints limitent fortement la sensibilité a
la corrosion localisée. D’autres publications mettent en avant le caractére résistant a la corrosion des

joints spéciaux et des macles pour différents matériaux dans divers électrolytes [139]—[144].

Les macles influencent aussi les caractéristiques du film passif. Meng et al. [145] ont synthétisé
par électrodéposition pulsée un échantillon Ni nano-maclé. Il se corrode pres de 3.5 fois moins vite en
solution tampon pH 8.4, qu’un échantillon Ni de référence. Il génére aussi un film plus stable en potentiel
et plus résistant. L’analyse par mesures d’impédance et de Mott-Schottky révele que les nano-macles
limitent d’une part la croissance du film avec I’augmentation du potentiel, et d’autre part permettent de
réduire de deux ordres de grandeur le coefficient de diffusion des défauts ponctuels accepteurs. Ainsi, le

film passif inhibe efficacement le transport de matiere depuis le métal vers 1’¢lectrolyte.

2.5.4. Influence d’'une déformation plastique

La déformation plastique induit un écrouissage des matériaux, qui les rend généralement pour
sensible a I’attaque électrochimique [91]. Les techniques de déformation sont couramment utilisées pour
réduire la taille de grains, et introduisent également des défauts cristallins (dislocations, sous-joints de

grains, macles de déformation, etc. [146]) d’ou résultent des contraintes internes au sein du matériau.
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L’effet des contraintes sur les propriétés en corrosion d’un échantillon Cu UFG (200 nm) obtenu par
déformation plastique sévere (ECAP) est néfaste [147]. Son taux de dissolution est 10 fois supérieur a
celui du Cu recristallisé (50 um), en milieu pH 0.4. Cependant, les contraintes internes permettent aussi
de réduire la différence de potentiel entre zones intergranulaires et intragranulaires. En conséquence, la
corrosion est homogene pour 1’échantillon UFG, alors qu’elle est fortement localisée aux joints de grains

pour I’échantillon recristallisé, ce qui peut finalement s’avérer plus dangereux.

Wang et al. [146] ont plus généralement analysé les effets de la microstructure sur la résistance
a la corrosion d’un alliage hexagonal Mg-2Zn (a usage biomédical). En laminant & chaud a différents
taux de réduction, la recristallisation dynamique est plus ou moins favorisée pour imposer une évolution
des caractéristiques microstructurales (densités de joints et de sous-joints de grains, taux de grains
déformés et de macles de déformation). Les auteurs concluent a I’effet bénéfique de 1’affinement des
grains qui permet d’une part une corrosion uniforme, et d’autre part une meilleure adhésion du film en
surface. Cependant, cet effet est annulé par I’impact négatif des désorientations intragranulaires et des
macles de déformation introduites apres une faible réduction par laminage. Un fort taux de réduction lors
du laminage a chaud permet la suppression de ces défauts par recristallisation dynamique, et I’émergence
de petits grains, sans contraintes internes, favorisant la résistance a la corrosion. Les macles de
déformation dans un matériau HC semblent donc nuire a la résistance a la corrosion, du fait de

I’accumulation de dislocations et d’un haut niveau de déformation a proximité de ces joints [146].

Au contraire, Zhang et al. [138] suggerent 1’effet bénéfique des macles de déformation sur le
taux de corrosion et la passivation d’un alliage CFC Ni-Fe-Cr. Les auteurs rapportent une amélioration
des propriétés, a la fois en milieux NaCl 0,5 M et H,SO4 1 M, lorsque 1’alliage est laminé a froid de
80 %. Les auteurs associent ce comportement au développement d’une orientation type (110) | ND (avec

ND Ila direction normale au plan de laminage), associée a une fréquence plus élevée de joints de macle.

Enfin, le laminage a froid semble améliorer les propriétés en corrosion du nickel. Selon Fattah-
alhosseini et al. [148], un film passif plus protecteur se forme sur I’échantillon le plus fortement laminé
(de 50 %) en solution basique. La résistance de polarisation du film augmente avec le taux de réduction,
ce qui indique une meilleure stabilité. Le film devient aussi plus épais et moins défectueux. La
déformation a froid introduit de nouveaux joints de grains et des contraintes internes qui sont autant de

sites de nucléation possibles, d’ou résulte une couche passive dense et rapidement formée [127], [148].

Le procédé¢ d’¢élaboration et les possibles post-traitements conditionnent les parametres
microstructuraux, qui influencent donc nettement les propriétés en corrosion. La prochaine partie vise a
détailler les différents parametres, tels que la taille de grains, la nature des joints, leur distribution
(GBCD, grain boundary character distribution), 1’orientation cristallographique des grains et 1’état de
contraintes internes lié aux faibles désorientations, et a définir les états métallurgiques qui nous

intéressent dans le cadre de ce travail de these.
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3. Microstructure et procédés thermomécaniques

Les matériaux polycristallins modeles étudiés dans le cadre de ce travail sont obtenus par fusion,
avant d’étre laminés a froid et recuits. Ils subissent donc une importante évolution microstructurale, qui
invite a comprendre les phénomenes qui prennent place. Les différents parametres microstructuraux sont

définis, puis les processus de déformation par laminage et de recristallisation sont abordés.

3.1. Caractéristiques microstructurales

3.1.1. Présentation des différents types de joints de grains

Un joint de grains est une région de transition séparant deux cristaux voisins de la méme phase,
ou les atomes sont décalés de leur position par rapport a I'intérieur des cristaux [149]. Il est usuel de
classer les joints selon 1’angle de désorientation 8 entre deux cristaux adjacents (Fig. 1.25(a)), 6 étant
choisi le plus petit possible. Deux groupes de joints de grains se distinguent en premier lieu : les joints

faiblement désorientés (LAGB) et les joints fortement désorientés (HAGB).

Les LAGB (low-angle grain boundaries), ou sous-joints de grains, sont présents entre deux cristaux
adjacents faiblement désorientés. La désorientation s’accommode par un agencement de dislocations
individuelles, possible pour 8 < 15 ° [150]. Ce type de joint est relativement peu mobile.

Lorsque 8 > 15 °, il s’agit de HAGB (high-angle grain boundaries). Ces joints de grains a grand angle
constituent les limites des grains dans les matériaux polycristallins. Un modele décrit la formation de
HAGB a partir de huit unités structurales possibles [151]. Plus I’arrangement des atomes au sein du joint
différe de celui a ’intérieur du cristal, plus le joint a une grande énergie [149]. Les HAGB sont aléatoires
lorsqu’ils sont constitués de plusieurs unités structurales et possédent une grande énergie. A 1’opposé,

les HAGB avec une énergie plus faible et composés d’une seule unité sont dits spéciaux (Fig. 1.25(b)).

Fig. 1.25 : lllustrations (a) des joints HAGB en orange et LAGB en rose, définis par le plus petit angle 6 requis pour faire coincider les
deux cristaux [21], et (b) de la répétition d’une unité structurale (atomes grisés) propre a un HAGB spécial [152].

Les joints de grains spéciaux peuvent présenter des caractéristiques intéressantes et sont a
I’origine du concept de « design des joints de grains » introduit par Watanabe en 1984 [153]. Avant cela

en 1949, Kronberg et Wilson [154] observent qu’au cours de la recristallisation secondaire du cuivre
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laminé, des désorientations particulieres sont introduites. Ces travaux sont a la base du modele de

coincidence des nceuds du réseau (CSL, coincidence-site lattice) développé quelques années plus tard.

Joints de grains coincidents

Les joints de grains CSL, avec des axes et des angles spécifiques de désorientation, montrent des
sites atomiques communs aux deux réseaux cristallins. Ils se notent avec le symbole X et la valeur inverse
de la fraction de sites communs aux deux réseaux. Le degré de coincidence équivaut au rapport du

volume de la maille de coincidence sur celui de la maille primaire [155].

Le Tableau 1.4 recense les relations de géométrie (angles et axes de rotation) qui décrivent les
désorientations propres aux joints X'1 - X29. Les joints CSL sont ainsi décrits par trois degrés de liberté,
sur les cinqg qui caractérisent la géométrie des joints de grains. Les deux autres, relatifs a I’orientation du

plan du joint, ne sont pas spécifiés, bien qu’ils puissent étre discriminants.

Tableau 1.4 : Angles et axes de rotation pour les joints de grains CSL X' < 31 (structure CFC) [152].

z Gin Axis = (58 Axis

1 0 Any 19a 26.53 <110>
3 60 <I11> 19b 46.83 <I11>
5 36.87 <100> 2la 21.79 <111>
7 38.21 <111 => 21b 44.40 <211 >
9 38.94 <110> 23 40.45 <311>
11 50.48 <110> 25a 16.25 <100>
13a 22.62 <100 > 25b 51.68 <331>
13b 27.80 <Ill> 27a 31.58 <110>
15 48.19 <210> 27b 3542 <210>
17a 28.07 <100> 29a 43.61 <100>
17b 61.93 <221 > 29b 46.39 <221>

La définition géométrique d’un joint CSL sous-entend que toute déviation a la coincidence
détruit le caracteére CSL du joint. Il a été montré que ce n’est pas le cas, dans la mesure ou I’introduction
de dislocations permet d’accommoder la déviation et de maintenir la structure du joint [152]. Ainsi, un

écart A@ a I’angle idéal est admis, et le critére habituellement utilisé est celui établi par Brandon [150] :
Af = 15 x~1/2 (1.36)

Les joints CSL X1 tolerent une déviation de 15 °, ce qui revient a les définir comme des LAGB.
Les joints avec X~ > 29 sont considérés comme des HAGB aléatoires. Les joints spéciaux correspondent
donc a la gamme de joints CSL X3 - 2¥29. Ces derniers, et particulierement ceux avec une densité élevée
de site de coincidence (X faible), sont une catégorie de joints de grains a part car ils sont responsables de
propriétés particuliéres. La relation d’orientation 40 ° (111) (~ X7) présente par exemple une trés grande
mobilité [156]. Par ailleurs, un taux accru de joints CSL, et en particulier de 23", permet une meilleure

résistance a la corrosion intergranulaire et la corrosion sous contraintes [140], [157], [158].
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Joints de macle

Parmi les joints spéciaux, on distingue les joints de macle observés pour presque tous les métaux
CFC qui possedent une énergie de fautes d’empilement (SFE, stacking fault energy) faible a moyenne,
inférieure a 150 mJ.m? [159]. En général, ils d’autant plus important que la SFE est faible. Le joint de
macle sépare deux grains « jumeaux » , I’arrangement atomique d’un c6té du joint est la réflexion miroir
de I’arrangement atomique de ’autre coté (Fig. 1.26(a)). L’énergie d’un joint de macle est en général
plus faible d’un ordre de grandeur par rapport a un HAGB [160]. Les macles peuvent se former lors d’un

processus de recuit, mais aussi lors d’une déformation plastique, ou pendant la solidification.

Un joint de macle est défini comme un joint CSL X3, avec une désorientation de 60 ° par rapport
a un axe (111). 11 peut admettre un écart a la coincidence de 8.6 ° selon le critere de Brandon.
L’orientation du plan est précisée : le joint de macle cohérent (CT, ou X23coh) positionne son plan de
macle parallelement a un plan dense {111}, tandis que le joint de macle incohérent (IT, ou X3incoh)
affiche un plan différent, souvent {112}. Les joints de macle sont généralement rectilignes. La Fig.
1.26(b) rend compte de la différence morphologique entre les deux types : un X3incoh (en jaune) fait la
liaison entre deux X3coh (en vert) qui ne traversent pas entierement un grain. Ils différent aussi en terme

de mobilité : tandis qu’un X 3coh est considéré immobile, un X3incoh est plus énergétique et plus mobile.

100 pm

Fig. 1.26 : (a) Joint de macle cohérent qui agit comme un plan miroir dans une structure CFC avec un empilement compact type ABC.
(b) Observation de joints de macle apres recristallisation d’un laiton 70:30. Les joints de macle cohérents (en vert) sont rectilignes et
traversent entierement le grain, ou non. Dans ce cas, un joint incohérent (en jaune) constitue la jonction entre deux CT. [152]

Si elles sont en nombre suffisant, les macles peuvent interagir entre elles, et conduire a la
formation de nouveaux joints de type 3™ (n = 1) par association, ou parfois par dissociation. Randle

[137] stipule deux regles (avec A/B un chiffre entier, et A < B) énoncées pour une association :
YA+ 3B - Y(AXB) (1.37)
YA+ 2XB - X(A/B) (138)

La rencontre de deux joints X3 produit un joint X9 selon 1’équation (1.37). Par ailleurs, le

croisement d’un 23 et d’un 29 peut aboutir a un joint X27 (équation (I.37)) ou a un nouveau joint X3
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(équation (1.38)). Les expériences montrent que c’est en réalité la derniére option qui arrive le plus
communément. Les matériaux avec une grande fraction de joints 23 présentent une faible proportion de
X227 et autres 3™ (n > 3) (approximativement la méme que pour une distribution aléatoire). Aussi, la

génération de nouveaux joints X3 se décrit selon la reégle suivante :

r3n 4+ x3ntl 5 33 (1.39)

La Fig. 1.27 illustre le mode¢le d’interactions proposé par Randle [137].

(b)[ 7 g 7] @ T
—4 | 5300h Z3incoh
29
23coh
Z3coh

Fig. .27 : lllustration du modele de régénération des X'3 proposé par Randle [137] : (a) migration d’un joint de grains conduisant a (b)
la rencontre de deux 2’3 cohérents (en vert) et ainsi la création d’un X9 (en rouge) mobile qui aprés (c) sa rencontre avec un autre
2’3 cohérent, produit un nouveau 23 cette fois incohérent (en jaune).

La migration d’un joint de grains mobile (considérant I’empiétement du grain A sur le grain B a
la Fig. 1.27(a)) conduit a la rencontre des grains A et B. La Fig. 1.27(b) donne alors a voir une jonction
triple 23-23-X9. Etant donné la plus grande mobilité du joint 29, celui-ci continue de migrer jusqu’a de
nouveau croiser une joint de macle cohérent. Leur association induit un joint 2’3 incohérent, qui migre a

son tour. La présence de joints 2’3 cohérents permet donc la création de nouveaux joints ~'3 mobiles.

3.1.2. Lien entre GBCD et autres parametres microstructuraux

Nombre de propriétés des matériaux polycristallins (dureté, ductilité, stabilité thermique, etc.)
sont liées a 1’architecture des joints de grains, c’est-a-dire a leur structure, leur densité, leur répartition
[160]. Les travaux a ce sujet sont relativement récents car la détermination expérimentale était difficile
avant le développement de la technique MEB/EBSD “ qui permet la caractérisation d’un grand nombre
de joints de grains et le suivi de la migration d’un joint en particulier. La distribution des caractéristiques
des joints de grains (GBCD) reléve d’une étude du type et de la fréquence des joints de grains [135]. 11
s’agit d’un facteur microstructural important puisque le comportement des joints (mobilité, énergie) est
directement lié a leur structure. Par comparaison avec la distribution aléatoire déterminée par Mackenzie

en 1958 [162], une population préférentielle de joints de grains peut étre établie.

4 Les premicres imageries d’orientation réalisées par EBSD en France ont été menées a I’Université Paris XI a
Orsay a partir de 1989 sur une microsonde de Castaing [161].
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La taille de grains peut étre corrélée a la GBCD, en lien avec la méthode d’¢élaboration. Pour du
nickel élaboré a partir de poudres broyées densifiées par frittage SPS, Garcia de la Cruz et al. [163]
montrent a travers la Fig. 1.28 que la fraction de HAGB (en bleu) et celle de LAGB (en rose) diminuent

sensiblement lorsque la taille de grains augmente, au profit des joints X'3 dont la proportion croit.

LAGBs
o] & 23
1 S ® CSL(55-529)
c A\A HAGBs
o A
o ————
© 0.4
L
@
Q
E
> 0.2
.\'0 £ @ =
0.0 T T T
1 2 3

Grain size (um)

Fig. 1.28 : Evolution de la fraction de différents types de joints de grains avec la taille de grains pour du nickel élaboré par frittage de
poudres ayant subies une étape de broyage. [163]

Les parametres de broyage (durée et vitesse de rotation) permettent de faire varier la taille de
grains en imposant une déformation plastique plus ou moins sévere de la poudre. L’échantillon dont la
taille de grains est la plus petite (650 + 390 nm) est élaboré a partir de particules contenant le plus fort

taux de LAGB. Etant peu mobiles, la formation de HAGB a partir des LAGB est limitée lors du frittage.

D’autre part, la GBCD peut étre corrélée a I’orientation cristalline. Celle-ci a un réle majeur sur
le taux de nucléation lors d’un recuit [164] ou en terme de résistance a la corrosion [106]. La distribution
des orientations des grains peut étre aléatoire, ou au contraire, dominée par une localisation autour

d’orientation(s) spécifique(s) et on parle alors de texture.

Watanabe [165] a identifié une relation entre la GBCD et la texture, pour un alliage Fe-6,5%mSi.
La Fig. 1.29 indique qu’une texture marquée va de pair avec une fraction importante de LAGB et de
joints CSL. L’alliage brut de solidification (Fig. 1.29(a)) ne présente pas de texture marquée, ni de
désorientation préférentielle des joints de grains. La distribution des désorientations coincide en effet
avec la distribution aléatoire symbolisée par la ligne en pointillés. Suite a un traitement thermique de 1 h
a 1090 °C, une texture apparait et influe sur le type de joints CSL formés (Fig. 1.29(b) et (c)).
L’échantillon présente une orientation {100} préférentielle, et affiche une proportion importante de joints
25, 213a et X25a enrelation avec I’axe de rotation (100) (voir Tableau 1.4). Le développement de joints
217a n’est pas contre pas favorisé, ce qui indique selon Randle [166] que le critere X seul ne suffit pas

a expliquer 1’émergence de désorientations particulieres.
phq g p
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Fig. 1.29 : Distributions des orientations des grains et des désorientations des joints pour un alliage Fe-6,5%Si (a) a I'état brut de
solidification et (b) recuit 1 h a 1090 °C. ND, TD et RD symbolisent respectivement les directions de I'échantillon normale a la surface,

transverse et de laminage. La ligne en pointillés indique la courbe théorique de la distribution aléatoire des désorientations [165]. (c)
Fréquence des joints CSL pour 'alliage texturé {100} présenté en (b) (adapté de [165] par [166]).

Enfin, la maitrise de la GBCD permet de controler une éventuelle précipitation aux joints de
grains. Gallo et al. [167] ont étudié un superalliage base nickel, connu pour former un intermétallique
stable Ni3Nb (phase 0) néfaste pour les propriétés mécaniques, qui précipite exclusivement aux joints de
grains. Or 75 a 80 % des sites de nucléation sont des HAGB (2 > 29) ou des jonctions triples ne
comportant pas, ou un seul, joint CSL (X < 29). Les joints de plus haute énergie favoriseraient donc la

diffusion du Nb, et la nucléation/croissance des précipités de phase 6, contrairement aux joints 23",

Les premicres études scientifiques sur les traitements thermomécaniques datent de la fin du XIXe
siécle, mais sont mis en ceuvre depuis la Préhistoire [168]. Avec le développement dans les années 1940

de la microscopie électronique, 1’étude des mécanismes de déformation et de recristallisation des métaux

et alliages s’est développée. Ces deux processus font I’objet des prochaines pages.
3.2. Procédé de déformation par laminage

Le laminage est un procédé de mise en forme par déformation plastique couramment utilisé dans
I’industrie. Le principe consiste a entrainer un lopin cylindrique entre deux rouleaux afin d’effectuer une
réduction de la section et un allongement suivant la direction de laminage (RD) [169]. A I’échelle
microscopique, les grains évoluent pour tendre vers une forme de latte orientée le long de la RD. Lors
de la déformation par laminage a froid, une partie de I’énergie mise en jeu est perdue sous forme de

chaleur, et une autre, de ’ordre de 5 a 10 % de ’énergie totale de la déformation plastique [170], est
stockée a I’intérieur du matériau essentiellement sous la forme de dislocations. Un métal fortement
déformé contient de I’ordre de 10'® m2 dislocations. Les défauts ponctuels (lacunes et interstitiels), trés

mobiles a température ambiante, ne prennent pas part a I’énergie stockée de maniere significative.

41



42

Chapitre I. Etat de I'art

De la déformation résulte un durcissement du matériau, et un stockage d’énergie élastique qui
constitue la force motrice de la recristallisation. La valeur de I’énergie stockée est dépendante de la nature
du matériau, de son énergie de fautes d’empilement, de la méthode et du taux de déformation, ou encore
de la taille de grains. Les divers mécanismes - les plus importants pour les matériaux CFC sont le
glissement des dislocations, le maclage et la formation de bandes de cisaillement - influent sur

I’orientation des grains au cours de la déformation, impliquant I’apparition de composantes de texture.

3.2.1. Mécanismes de déformation

L’¢énergie de fautes d’empilement (SFE) des différents métaux et alliages dicte généralement les
mécanismes mis en jeu lors d’'une déformation, qui eux-mémes déterminent les microstructures de
déformation [171]. Une faute d’empilement est une perturbation de 1’ordre dans I’empilement régulier
des plans cristallographiques [172]. L’énergie associée yspy caractérise la propension du matériau a les
produire. Quelques valeurs sont présentées dans le Tableau L.5. Plus la SFE est faible, plus le matériau a
tendance a former ces fautes d’empilement et a favoriser la dissociation d’une dislocation en deux
imparfaites (dislocations partielles de Shockley) séparées par une bande de défaut [173]. Il emmagasine
ainsi plus d’énergie élastique qu’un matériau a grande SFE. Ce parametre dépend de la température : une

faible température permet le maintien des défauts, et a tendance a diminuer la SFE.

Tableau I.5 : Valeurs approximatives de la SFE de quelques métaux et alliages. [152]

Matériau Ysre (MJ/m?) Matériau Ysrg (MJ/m?)
Aluminium 166 Cobalt (HCP ; CFC) 30;15
Zinc 140 Argent 22
Nickel 128 Acier inoxydable 304 21
Cuivre 78 Laiton (70:30) 20

Glissement des dislocations

Le mécanisme de glissement des dislocations prend place essentiellement lors de la déformation
plastique des matériaux a SFE moyenne ou forte (tels ceux a gauche dans le Tableau 1.5). Le glissement
a lieu le long d’un systéme parmi les plus denses, a savoir les douze systemes {111} (110) (structure

CFC). D’autres systemes peuvent étre activés a haute température ou en imposant une forte déformation.

En situation de laminage, un grain est soumis a des forces selon la direction normale (oyp) et de
laminage (ogp). Sur la Fig. 1.30, seules les composantes de ces forces projetées selon le systeéme de
glissement activable (en bleu) induisent le glissement des dislocations dans le grain, a la condition

d’atteindre les valeurs de cissions critiques résolues (Typ, Trp) exprimées selon la loi de Schmidt :

Tnyp — OnD COS(XND) COS(HND) (1.40)

Trp = Ogp COS(Xrp) c0S(Orp) (1.41)
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Fig. 1.30 : Systéme de glissement lors d’'un laminage a froid, d’apres [174].

Pour une contrainte appliquée suffisante apparaissent au niveau microscopique des lignes de
glissement paralleles, espacées de quelques dizaines de nanometres. Celles-ci traduisent les marches

résultantes du mouvement collectif des dislocations le long du plan cristallin [175].

D’autre part, sous 1’effet de la contrainte, les dislocations enchevétrées (Fig. 1.31(a)) tendent a
s’agencer en structures cellulaires faiblement désorientées (< 2°) a ’intérieur des grains (Fig. 1.31(b)).
Ces arrangements de dislocations peuvent donner lieu a des cellules avec des « murs » de dislocations
diffus et sans symétrie particuliere. Les cellules sont généralement équiaxes et mesurent entre 0.5 et 2 um
de diamétre. Avec 1’accroissement de la contrainte (taux de déformation € entre 0.1 et 2, selon la T du
matériau), les murs ont tendance a s’affiner et s’ordonner jusqu’a former des LAGB [176]. Selon la
contrainte externe, chaque grain initie individuellement un processus de déformation, mais est aussi
influencé par les grains voisins. La déformation intragranulaire n’est pas homogéne, des bandes de

déformations sont observées (Fig. .31(c)) et chaque grain présente une grande dispersion d’orientation.

Dislocations Dislocations boundaries Deformation bands

Fig. 1.31 : Hiérarchie des microstructures dans un matériau métallique polycristallin déformé par un mécanisme de glissement dévié,
avec (a) des dislocations enchevétrées, (b) des cellules de dislocations et (c) des bandes de déformation. [176]

Maclage mécanique et bandes de cisaillement

Le maclage mécanique (TWIP, twinning-induced plasticity) intervient généralement pour les
matériaux a faible SFE (inférieure a 50 mJ/m? selon [177]), tels les métaux et alliages indiqués a droite
dans le Tableau 1.5 et les matériaux de structure hexagonale. Ce mécanisme peut aussi prendre place

dans des nanograins ou pour des matériaux a plus forte SFE, a condition d’un fort taux de déformation
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et d’une faible température lors du laminage. Le glissement dévié¢ des dislocations est dans ces cas plus
difficile, et le métal ne peut se déformer plastiquement qu’en enclenchant un maclage mécanique [152].
Aussi, I’agencement des dislocations en structures cellulaires n’a pas lieu. En revanche, la dissociation
des dislocations et la création de dislocations partielles type {111} (112) dans une structure CFC, est
favorisée. Ces dernieres inhibent le glissement normal des dislocations, et la formation de macles devient
le mode de déformation majoritaire. Le maclage est donc dépendant de la contrainte appliquée, de la

cristallographie de I’échantillon et de sa faculté a produire des fautes d’empilement.

La déformation du cobalt (matériau HC, faible SFE, rapport c/a proche de la valeur idéale \/8_/3)
opere par glissement, puis par maclage [178]. Le glissement ne perdure pas avec 1’augmentation de la
déformation car seuls trois systémes de glissement {0001} (1120) existent, insuffisant selon le prérequis
de Taylor qui veut qu’une plasticité efficace nécessite au moins cing systémes. A température ambiante,
le mode prédominant est le maclage selon le systéme {1012} (1011). Pour les matériaux CFC comme
le nickel, les systemes de maclage sont de type {111} (112). Le cobalt opere un maclage mécanique,

tandis que le nickel macle en fait plutdt thermiquement.

Suite au maclage, le mouvement des dislocations est limité. Celles-ci sont contraintes de glisser
selon un unique systeme possible, a savoir parallelement aux plans des joints de macle dans un grain
donné. Avec I’augmentation de la déformation dans ces circonstances, le plan de macle doit pivoter
jusqu’a s’aligner avec le plan de laminage [179]. En reconsidérant la Fig. 1.30, on obtient Oyp = ygp =

90 °. Le calcul des cissions critiques résolues selon les équations (1.40) et (1.41) aboutit a :
TND = TRD = 0 (|42)

Les cissions critiques résolues tendent a devenir nulle, et plus aucun systéme de glissement n’est
alors favorable. A ce stade de la déformation se développent des instabilités géométriques qui provoquent
I’apparition de bandes de cisaillement. Celles-ci sont paralleles a la direction transverse et orientées de
+ 35 ° en moyenne par rapport au plan de laminage. Elles peuvent également €tre observées pour des
matériaux a plus grande SFE, et sans I’intervention de maclage. Les bandes de cisaillement résultent 1a
d’une incapacité du matériau a se déformer davantage lorsqu’une intense force de cisaillement

perpendiculaire au plan de laminage est appliquée [152], [179].

3.2.2. Textures de déformation

Les textures traduisent une anisotropie microstructurale [180]. En influant sur 1’anisotropie des
propriétés physiques, elles peuvent jouer un réle majeur en science des matériaux. Lors de la déformation
par glissement ou maclage, certains cristaux se déforment sans que leurs orientations ne soient modifiées.
Ces orientations sont majoritaires apreés une importante déformation. Les composantes de textures

communément observées dans les métaux et alliages CFC sont recensées dans le Tableau 1.6, et
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représentées sur la figure de poles {111} a la Fig. 1.32. Les indices de Miller {hkl} et (uvw) décrivent
respectivement le plan parallele au plan de laminage (RD-TD), et la direction parallele a la direction de

laminage (RD) de la composante en question.

Tableau 1.6 : Composantes de texture communes aux matériaux CFC déformés. [152], [180], [164]

Nom Indices de Miller
S ° {123} (63 %)
B4 Copper(Cu) A {112} (111)
Brass (B) S {110} (112)
* Goss = {110} (001)
Cube (C) 4 {001} (100)
Taylor {4411} (11118)
Cube twin (CT) {122} (212)

Fig. 1.32 : Figure de pole {111} avec la représentation des composantes de texture d’intérét.

Les matériaux CFC déformés par laminage a froid peuvent présenter deux types de texture, a
savoir la texture type laiton (brass-type texture) et la texture type cuivre (copper-type texture). La notion
de fibre a été introduite pour mieux décrire les textures rencontrées. Il s’agit d’une gamme d’orientations
préférentielles liées par une opération de rotation autour d’un axe commun. La texture type laiton
correspond a la fibre a ((110) | ND) principalement constituée des composantes B et Goss. La texture
type cuivre s’accorde avec la fibre B composée des orientations S, Cu et B [181]. D’autres orientations
peuvent étre observées : I’orientation Cube (plus considérée comme une texture de recristallisation [180],
mais présente en petite quantité notamment dans la texture type cuivre [174], [182]), I’orientation Cube

twin (qui présente un large chevauchement avec 1’orientation S [164]) et I’orientation Taylor [180].

Etant donné que la SFE du matériau contrdle largement le mode de déformation, la SFE influence
de méme la texture de déformation. Plusieurs auteurs ont fait le choix d’étudier les textures de laminage
des alliages Ni-Co, motivés par la possibilité d’étudier une large gamme de SFE [36], [183], [184]. En
effet, le nickel, matériau avec une relativement forte SFE, présente une texture apres laminage proche de
celle du cuivre déformé (fibre ). En y ajoutant du cobalt, la SFE chute séverement de fagon linéaire, en

passant d’une valeur de yspg ~ 130 mJ/m? pour Ni pur, & ~ 15 mJ/m? pour Ni-60Co.

L’impact de I’ajout de cobalt sur la texture de laminage, apres une sévere déformation de 95 %,
est visible a la Fig. 1.33. Jusqu’a 30 %m Co (Fig. 1.33(a-d)), une texture type cuivre est visible sur la
figure de poles {111}. L’échantillon Ni-40Co (Fig. 1.33(e)) affiche une texture de transition avec des
orientations communes aux deux textures types. Enfin, I’échantillon Ni-60Co (Fig. 1.33(f)) présente une

texture de déformation type laiton.
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(a) Ni

Fig. 1.33 : Figures de poles {111} qui permettent la visualisation des textures de laminage (taux de réduction de 95 %) des échantillons
de structure CFC (a) Ni et (b-f) Ni-Co [183]. Les valeurs approximatives de SFE sont tirées des travaux de [36].

Madhavan et al. [36] ont analysé le role de la SFE et du taux de déformation sur les mécanismes

qui génerent les textures de déformation d’alliages Ni-Co. Trois comportements sont distingués :

Les matériaux a forte SFE (Ni, Ni-20Co) adoptent un mécanisme de glissement des dislocations, mis en
lumiére par 1’observation d’une grande fraction de LAGB. L’écart a ’orientation moyenne atteint 25 °©
dans certains grains aprés 70 % de laminage, témoignant d’une activité croissante des dislocations qui
donne lieu a d’importantes rotations du réseau cristallin. En résulte une texture type cuivre (avec les
principales composantes S, Cu et B), qui se renforce avec I’augmentation de la déformation.
L’échantillon Ni-40Co (SFE moyenne) manifeste une texture type cuivre jusqu’a un stade avancé de
déformation (95 %), due au glissement des dislocations. Pour une réduction de section plus poussée, la
fraction de la composante Cu décroit en faveur de la fibre a ; la texture bascule vers une texture type
laiton. La transition coincide avec une activité de maclage, et résulte surtout de 1’apparition de bandes
de cisaillement (orientées (110) | ND) dans les grains orientés Cu. La théorie de Wassermann indique
que le maclage (opération de rotation de 60 ° autour d’un axe (111)) généré préférentiellement dans les
grains orientés Cu, aboutit a une orientation {255} (511). Une rotation supplémentaire de 16 ° autour de
(011) par glissement donne lieu 2 une composante Goss, puis a une composante B s’il arrive une rotation
complémentaire de 35 ° autour de (011).

L’alliage Ni-60Co (faible SFE) affiche une texture type laiton dés 10 % de déformation. Cependant, la
faible et constante fraction de la composante Cu (= 1 %) indique que la texture type laiton ne se développe
pas selon I’hypothése de Wassermann. Le maclage est le mécanisme dominant des les premiers stades
de déformation. A partir de 70 % de réduction, une fibre y ((111) | ND) est visible. Elle coincide avec la
formation de bandes de cisaillement via le mécanisme d’alignement des plans de macles avec le plan de

laminage. La texture finale résulte de ’activité cumulée de ces deux mécanismes.
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3.3. Processus de recristallisation

Suite a une déformation plastique, la microstructure est thermodynamiquement instable du fait
de I'importante densité¢ de défauts et 1’augmentation de I’énergie libre. De plus, les nanostructures
peuvent parfois recristalliser a température ambiante [ 160]. Pour des matériaux irradiés, des mécanismes
de restauration peuvent méme prendre place a tres basses températures (30 K) [185]. Dans la plupart des
cas, la recristallisation est un processus thermiquement activé (typiquement lors d’un recuita T = T¢/3),
qui permet le retrait, ou le réarrangement sous une configuration moins énergétique, des dislocations et
interfaces présentes a 1’état déformé. Le phénomeéne implique des évolutions microstructurales majeures,
obéissant a des mécanismes de recristallisation et a une cinétique particuliere [152]. On distingue la
recristallisation continue ot les sous-joints se désorientent progressivement jusqu’a former une nouvelle
microstructure, a la recristallisation discontinue gouvernée par la germination et la croissance des grains.
Le premier type de recristallisation s’applique aux matériaux ayant une forte SFE, et le second concerne

ceux de moyenne/faible SFE [186], et nous intéresse plus particulierement.

3.3.1. Etapes du processus de recuit

Lors du processus de recuit d’un métal déformé, plusieurs étapes peuvent intervenir, a savoir la

restauration, la recristallisation et la croissance des grains, schématiquement illustrées Fig. 1.34.

O R

/' (.4 \ \. 4 2 A \
Deformed state Recovered Partially recrystallized Fully recrystallized Grain growth
High defect density Partial defect annihilation Moving grain boundaries Deformation substructure  Competitive coarsening
High internal stresses  and rearrangement Sweeping substructure removed

Fig. 1.34 : lllustrations des étapes de restauration, recristallisation et croissance des grains qui prennent place avec I'augmentation de
la température ou du temps, a partir d’'un matériau déformé. [187]

La restauration constitue généralement la premiere étape du recuit, car elle intervient pour une
température relativement basse et/ou un court temps de maintien. Une diminution de la densité de défauts
ponctuels (lacunes et interstitiels) et un réarrangement des dislocations (polygonisation, création de
LAGB) ont lieu, mais la structure des grains n’est pas modifi¢e. A ce stade, le matériau a relaché une
partie de 1’énergie élastique emmagasinée (dans la mesure ou cela ne demandait pas un mouvement des
HAGB), mais ses propriétés mécaniques ne sont que peu impactées. L’aptitude a la restauration est
intimement liée & la SFE du métal. Une faible SFE favorise la création de dislocations partielles qui
entravent les processus de montée et de glissement des dislocations, responsables de la restauration. Au

contraire, ces mécanismes sont encouragés pour une grande SFE [152].
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L’étape de recristallisation intervient généralement pour des températures et/ou temps de recuit
supérieurs. Doherty et al. [188] proposent une définition de la recristallisation partagée par plusieurs
auteurs. Il s’agit de ’émergence d’une nouvelle structure de grains par la formation et la migration des
HAGB (dont la désorientation est supérieure a 10-15 °) grice a la force motrice que représente 1’énergie
stockée lors de la déformation. Ce processus est essentiel puisqu’il sert d’une part a retrouver la ductilité
du matériau durci par une déformation, et d’autre part a controler la microstructure a travers la taille, la
forme et ’orientation des grains. Dans la premiere moitié¢ du XXe siecle, des « lois » ont été énoncées
qui ont le mérite de décrire avec les mains nombre d’observations expérimentales [168]. Parmi elles :
«une déformation minimum est nécessaire pour provoquer la recristallisation », « plus le taux de
déformation est petit, plus la température requise pour causer la recristallisation est importante » ou
encore « plus la taille de grains initiale est grande, plus le taux de déformation a froid doit étre important

pour une température et un temps de recuit équivalent ».

La recristallisation est classiquement décrite par les étapes de germination et de croissance des
germes. Il s’agit d’une transformation de Gibbs I [188]. Humphreys [189] définit la germination comme
I’étape de création d’un petit volume cristallin, relativement sans défauts, qui présente une interface
(partielle ou complete) de type HAGB avec la matrice déformée. La croissance consiste ensuite en la
migration du joint, pilotée par sa mobilité et la pression motrice. La microstructure du matériau déformé
est ainsi progressivement remplacée par de nouveaux grains. Une énergie critique AG* (1.43) est
nécessaire pour former un germe stable (de taille supérieure a une taille critique) avec un angle 6 entre
lui et une interface telle qu’un joint de grains. La germination hétérogéne entraine une diminution de
I’énergie libre AGy, proportionnelle au volume du germe.

. v’
AG* =« <A_G§> f(cos8) (1.43)
Avec y I’énergie interfaciale entre structures ancienne et nouvelle, @ 1ié a la géométrie du germe, et
f(cosB) relatif a la forme de 1’interface (souvent entre 0,1 et 0,5). Le taux de formation de nouveaux
grains dépend de AG *et de la densité atomique. Selon la relation (1.43), 1’orientation des nouveaux grains
ne peut pas étre indépendante de celle des grains déformés. Si ¢’était le cas, I’énergie critique AG™ serait
de I’ordre de 10® kT (assumant Yy 465 = 0.5 J.m™ et AG, = 10° J.m™), trop élevée pour que des grains

totalement nouveaux puissent apparaitre, méme a une température 7> 0.5 Tr [188].

Enfin, la croissance des grains se rapporte a la migration des nouveaux joints de grains, en direction du
centre de leur courbure. Cela diminue 1’énergie associée a la surface totale des joints de grains [190].
Une loi stipule qu’un « chauffage poursuivi apreés une recristallisation compléte cause 1’accroissement
de la taille de grains ». Un abaissement de 1’énergie est engendré par la réduction de 1’aire totale de joints
de grains, et la force motrice n’a donc plus de rapport avec la préalable déformation du matériau. La
croissance des grains est normale si elle est homogene, ou anormale (recristallisation secondaire) lorsque

la taille de quelques grains seulement devient largement supérieure a la taille de grains moyenne.
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3.3.2. Relation JMAK

La relation de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK), établie a la fin des années 1930, est
utilisée pour décrire le phénomene de recristallisation et déterminer sa cinétique. On explique ici la
théorie du modele en se basant sur les écrits de Humphrey et Hatherly [152]. Le modele postule une
distribution aléatoire des sites de germination, et les vitesses constantes de création de germes N et de
leur croissance G, & une température donnée. Pour déterminer la fraction recristallisée Xy, en fonction du
temps, le modele utilise le concept d’une fraction recristallisée étendue Xy, Il s’agit d’une fraction
recristallisée en partie fictive, dans la situation hypothétique ol de nouveaux germes apparaitraient a la
fois dans les phases déformées et recristallisées. On considére dN,,; la somme des germes réels (dN) et

fictifs (N dt X)), qui apparaissent dans un intervalle de temps dt, soit :

dNgy = N dt = dN + N dt X, (1.44)

Pour un temps d’incubation inférieur a t, un volume V est recristallisé. Chaque germe est considéré
croitre de facon constante a la vitesse G dans les trois directions de 1’espace, avec un facteur de forme «,

sans étre géné par le volume déja recristallisé.
V=a(Gt)? (1.45)
La fraction recristallisée étendue Xy ,; s’exprime ainsi :

t . [ a G3 N t*
Xvext = f VdNey: = a G*N f t3dt = T (1.46)
0 0

Or, la fraction recristallisée d.X;, réellement formée en un intervalle de temps dt, équivaut a :
dXV = dXVext (1 - Xv) (1.47)

ou (1 — Xy) exprime la fraction non recristallisée. En intégrant, on aboutit a une expression de Xy ,,; qui

fait intervenir la fraction réellement recristallisée X}, (équation (1.49)).

dx,

AXyext = a-x) (1.48)

X f V1 k=1 ( ! ) (149)
et )y a=x)"" 1-Xy

Finalement, la fraction réellement recristallisée s’écrit telle que :

aG3 N t*
Xy =1—exp(—Xyext) =1 —exp —— (1.50)
11 vient la relation JMAK sous sa forme courante, a travers 1’équation (1.51).
Xy=1—exp (—Bt") (1.51)
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La Fig. 1.35(a) présente la courbe typique d’une cinétique de recristallisation lors d’un recuit
isotherme (X, = f(log(t)). La sigmoide traduit un temps d’incubation relatif a la germination avant une

rapide augmentation de Xy, puis un ralentissement dii a la croissance des grains.
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Fig. 1.35 : Représentation graphique (a) typique d’une cinétique de recristallisation lors d’un recuit isotherme, (b) sous une forme qui
permet la détermination des coefficients de la relation JMAK. [174]

Apres réarrangement, 1’équation (1.51) se réécrit sous la forme (1.52) ci-dessous. Ainsi, le tracé
de In(In(1/(1 — X)) = f(In(t)) dessine une droite (Fig. 1.35(b)) qui permet la déduction graphique

du coefficient n a travers la valeur de la pente, et du coefficient B avec 1’ordonnée a 1’origine.

! = 1
In{in (1 — Xv) =nlin(t) + In(B) (1.52)

Si N est constant et la croissance s’effectue dans les trois directions de ’espace, le coefficient n
est égal a 4. Cependant, si le taux de germination n’est pas constant (s’il décroit rapidement), n est
compris entre 3 et 4. De fagon analogue, pour une croissance selon une ou deux dimensions, le coefficient
serait respectivement compris entre 1 et 2, et entre 2 et 3 [152]. Cependant, la valeur de n déterminée
expérimentalement n’est pas nécessairement en bon accord avec la théorie. Matsui et al. [191] ont montré
sur du fer pur que la valeur expérimentale de n est moindre que celle attendue d’aprés une analyse
microstructurale en trois dimensions. Ils suggérent que I’interaction entre la restauration et la
recristallisation en est la cause. La restauration a un effet retardateur sur la recristallisation puisque

qu’elle engendre une diminution de la force motrice nécessaire [192], [193].

Une analyse EBSD permet d’observer expérimentalement le phénoméne, a travers les
cartographies KAM (Kernel average misorientation) montrant la désorientation locale entre pixels
voisins [192]. La Fig. 1.36 expose I’évolution microstructurale de tantale déformé par compression au
cours de deux recuits successifs a 1050 °C (TT1 et TT2, avec un maintien a température de O s et 10 s
respectivement). Suite au TT1, certains grains montrent localement des zones visiblement restaurées
avec un KAM <1 ° (ciblées par des cercles rouges). Avec moins d’énergie stockée, ces grains ont plus

de mal a recristalliser au cours du TT2, et la valeur du KAM reste importante dans ces zones.
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Fig. 1.36 : Résultats EBSD (IPF et KAM) qui montrent la subsistance de zones de la matrice déformée du fait de la restauration, dans
un échantillon de Ta initialement déformé par compression puis recuit a 1050 °C a deux reprises (TT1 et TT2) [192].

D’autre part, Li et al. [164] mesurent une valeur de n entre 2,4 et 2,1 pour du nickel séveérement
déformé et recristallisé a basse température (300 °C). Selon eux, cet écart a la prédiction d’Avrami est
souvent synonyme d’une distribution non aléatoire des sites de nucléation, ce que ne prévoit pas la théorie
qui postule initialement une distribution homogene des germes. Finalement, la restauration et la

germination non aléatoire sont deux causes d’une sous-estimation expérimentale de la valeur de n.

3.3.3. Mécanismes de recristallisation

Les mécanismes liés a la recristallisation de matériaux métalliques déformés plastiquement sont
dépendants de leur SFE, du niveau de déformation et de 1’énergie stockée, ainsi que des parametres de
recuit. La compréhension du développement de caractéristiques microstructurales telles la taille de grains

ou les textures de recristallisation nécessite 1’étude de ces mécanismes [189].

Croissance anormale des sous-joints

Lorsqu’un mécanisme de restauration est a 1I’ceuvre, les dislocations, qui peuvent étre arrangées
en cellules (Fig. 1.37(a)), s’arrangent de fagon a former des sous-joints de grains (Fig. 1.37(b)). Ces sous-
joints, ou LAGB, migrent sous ’effet d’un gradient d’orientation. Plus ce dernier est marqué, plus la

mobilité des sous-joints est importante.

vy =
|
N
Wy e
g\ V.,
/éﬂ?é\ §////////
Ry, /e

il
\
A

Ty

WY

N
Z
S

S
&

Fig. 1.37 : Schémas du processus de nucléation a partir de la restauration de cellules de dislocations. [189]
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Finalement, un LAGB devient un HAGB apres avoir acquis assez de désorientation lors de sa
migration, et le germe (N sur Fig. 1.37(c)) est formé. Ce mécanisme requiert une restauration suffisante
pour initialement former les LAGB, et un important gradient d’orientation. C’est le cas au niveau d’une

bande de transition, dont un exemple sur un échantillon d’aluminium est révélé par EBSD en Fig. 1.38.
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Fig. 1.38 : Analyse EBSD d’un échantillon Al laminé et recuit. La région B est une bande de transition, lieu de recristallisation privilégié.
La migration des LAGB (joints en blanc) entraine la formation de HAGB (joints en noir). [189]

En zone B (gris foncé), les grains ont une orientation Cube {001} (100) (tolérance de 15 °) et
font la transition entre les zones A et C, ou la désorientation cumulée exceéde 40 °. La recristallisation se
produit préférentiellement dans la bande de transition ou la mobilité des LAGB est importante, créant
facilement des HAGB. L’orientation des grains recristallisés est donc liée a celle des grains déformés.
L’orientation Cube présente aussi une faible énergie. Cela induit une restauration rapide et des sous-
grains de relativement grande taille. La migration est favorisée a la frontiere de la bande de transition, et
engendre le développement d’une texture Cube dans 1’ensemble de la matrice recristallisée. La situation
est d’autant plus privilégiée que les grains adjacents ont une orientation S {123} (634} avec une énergie

importante. Le joint qui existe alors (angle d’environ 40 ° autour de (111)) est trés mobile.

SIBM (strain induced grain boundary migration)

La nucléation peut aussi se produire a partir de joints HAGB préexistants. La migration des joints

de grains due a la déformation (SIBM) est le mécanisme schématisé Fig. 1.39.

b
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Fig. 1.39 : Schémas du mécanisme SIBM dans les cas (a) de multiples sous-joints adjacents et (b) d'un unique sous-joint. [189]
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Ce mécanisme est généralement utilisé pour décrire le processus de germination au sein des
matériaux monophasés [174]. Le joint de grains entre deux cristaux d’énergie différente (Eci < Ec2) a
tendance a migrer vers le grain de plus forte énergie (G2). Le joint laisse alors derriere lui une zone ou
la quantité de dislocations est réduite dans le cas de la migration d’un HAGB adjacent a plusieurs LAGB
(Fig. 1.39(a)), voire rendue nulle si le HAGB est adjacent a un unique LAGB (Fig. 1.39(b)) [152]. Un
germe est né. Les microstructures préalablement bien restaurées ont davantage tendance a promouvoir
un mécanisme SIBM avec sous-joint unique. A I’inverse, un matériau avec des dislocations enchevétrées
ou des grains avec des énergies stockées diverses, préféreront le mécanisme SIBM a sous-joints
multiples, générant parfois de larges fronts de migration (plusieurs centaines de microns) [189]. La

texture de la matrice déformée est 1a encore en lien avec I’orientation des grains recristallisés.

Beck et Sperry [190] font partis des premiers a avoir observé ce phénomene en 1950, sur un
échantillon Al laminé a froid. La Fig. 1.40 rend compte, par superposition d’images, de la migration d’un
HAGB initialement en position 1 jusqu’a la position 5 aprés un court recuit de 32 s a 500 °C. La surface
qui en résulte affiche une orientation trés proche du grain A, et une absence de déformation mesurée par
DRX. La germination du grain C dans le grain A a lieu simultanément, aprés un temps d’incubation de
25 s. Les auteurs qualifient le mécanisme SIBM comme un type de recristallisation qui n’induit pas de
germination classique, au sens ou la surface recristallisée n’est pas entierement cloturée par un HAGB 3

au milieu d’une matrice déformée d’orientation différente.

Fig. 1.40 : Superposition des microstructures d’un échantillon Al (1) laminé avec une réduction de surface de 40 %, puis recuit a 500 °C
apres (2) 55, (3) 105, (4) 25's, (5) 32 s. Les fleches bleues aident a visualiser la croissance du grain A aux dépens du grain B induite par
la déformation (SIBM), ainsi que la croissance du grain C a partir d’'un nouveau germe dans A. [190]

La migration SIBM est le mécanisme prépondérant pour les matériaux avec une relativement

forte SFE (comme Al) faiblement déformés jusqu’a un taux de 20-40 % [194].

511 est tout de méme possible de considérer qu’il y a émergence de nouveaux germes, si 1’on considére la définition
plus récente de Li et al. [164] qui caractérise un germe viable comme une région contenant un petit nombre de
désorientations et dont au moins un tiers du périmetre constitue un HAGB.

53



Chapitre I. Etat de l'art

54

Wu et al. [195] observent aussi I’intervention du mécanisme SIBM pour un échantillon Cu (la
SFE est moindre que pour Al ou Ni). Le mécanisme SIBM opére plutot au cours d’un recuit a température
modérée (< 600 °C) sur un échantillon ayant préalablement subi une faible déformation (réduction en
compression < 15 %). Selon Gerber et al. [182], le mécanisme SIBM est effectivement prépondérant
pour une déformation modérée de Cu, mais peut aussi s’imposer de nouveau pour de trés fortes
déformations. Enfin, ce mécanisme est le plus efficace quant a I’optimisation de la GBCD [195], [196].

En effet, la création de joints CSL, et particulierement de joints de macle cohérents, est favorisée.

Maclage thermique

La formation de joints de macle de recuit est généralement observée lors du traitement thermique
d’un matériau avec une faible a moyenne SFE, préalablement déformé. La technique est utilisée dans le
domaine de I’ingénierie des joints de grains pour incorporer un réseau de joints de faibles énergies, type
joint de macle, et affaiblir le réseau initial ’HAGB [137], [174]. S’il existe plusieurs modeles pour
expliquer le phénomeéne de maclage thermique, le mécanisme par accident de croissance est
majoritairement soutenu [197]. En 1951, Fullman et Fisher [198] avancent qu’un joint de macle se forme
généralement au niveau d’une jonction triple, lors de la migration de deux joints de grains, a I’image de
la croissance du grain A sur la Fig. 1.41. Cela permet au systéme de minimiser 1’énergie interfaciale. Le
joint de macle (en vert) formé entre les deux joints de grains mobiles (en gras), engendre la création de

nouvelles interfaces (en gris) qui tendent a décroitre 1’énergie globale des joints par unité de surface.

GRAIN A

GRAIN G

N

Fig. 1.41 : Formation d’une macle A’ lors de la migration des HAGB entre les grains A et B et les grains A et C (croissance du grain A).
Un joint de macle cohérent (en vert) et des joints de grains d’énergie moindre y,,5 et Y4,¢ (en gris) en comparaison des précédentes
sections d’énergie y,p et y4¢ sont créés. [198]

Sur le méme principe, Gleiter [199] propose un mécanisme qui met en jeu le réarrangement
atomique lors de la diffusion des atomes d’un grain A a un grain B. Considérant un matériau de structure
CFC, les atomes viennent s’empiler de fagon compacte selon des plans (111) dans le grain en expansion.
Deux alternatives sont possibles. Les atomes peuvent s’arranger en continuant la séquence initiale
d’empilement (type ...abcabc ...), et permettre ainsi la croissance du grain B. L’autre option consiste en
la création d’une faute d’empilement, qui conduit a établir une séquence ...abcbac... ou b représente le

plan du joint de macle cohérent.
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Dans une maille CFC, il y a quatre directions type (111) soit autant de systeémes de maclage
possibles. Quand la direction de croissance des grains est une direction (111), la probabilité de créer des

fautes d’empilement est plus forte, conduisant & davantage de macles [174].

A la différence des deux mécanismes évoqués précédemment (croissance anormale des sous-
joints et SIBM), le maclage permet I’émergence d’orientations inédites. Par exemple, Gerber et al. [182]
ont observé deux comportements distincts lors du recuit d’échantillons Cu déformés par laminage a froid

avec des réductions de 70 % et 90 %. Les résultats EBSD sont présentés Fig. 1.42.

111

Fig. 1.42 : Distributions des orientations (cartographies IPF) mesurés par EBSD apres recristallisation d’échantillons Cu préalablement
déformés (a) de 70 % et (b) de 90 % par laminage a froid. [182]

Dans les deux cas, les zones avec le plus d’énergie élastique emmagasinée lors de la déformation
(avec les orientations S, Cu et B) disparaissent rapidement au cours du recuit. Toutefois, 1’échantillon
déformé de 70 % présente tout a la fois une germination uniforme dans ces zones (initiée au niveau des
joints de grains par croissance de cellules de dislocations), une restauration (mineure) des grains orientés
selon une texture Cube, et du maclage. Cela aboutit a une orientation aléatoire des grains (Fig. 1.42(a)).
Au contraire, I’échantillon fortement déformé de 90 % recristallise rapidement, selon le mécanisme
SIBM qui provoque la croissance des grains d’orientation Cube majoritairement restaurés, conduisant

finalement a une forte texture Cube (Fig. .42(b)).

Par mesures DRX, les auteurs observent une restauration de la composante Cube au cours méme
de la déformation ; les grains orientés Cube affichent une densité de dislocations moindre a 90 % de
déformation qu’a 70 %. Au contraire, toutes les autres composantes de texture durcissent avec
I’augmentation du taux de déformation. Le gradient d’énergie élastique stockée est donc plus conséquent
pour le matériau le plus déformé, supérieur a une valeur critique qui permet la domination du mécanisme

de migration des joints de grains sur celui de la germination intergranulaire.
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4. Conclusions

Les alliages Ni-Co s’inscrivent dans la famille des alliages de nickel, matériaux passivables a
usages particuliers. Ils sont préférés aux aciers inoxydables, notamment en milieux chlorurés, car moins

sensible a la corrosion par piqtires [11].

Ces alliages binaires ne présentent aucun intermétallique. Ils forment une solution solide, de
structure CFC sur la majeure partie du diagramme de phase. Seuls les alliages avec plus de 64 % Co
présentent une phase HC stable, en dessous de la température de transition structurale [23]. Selon la
composition et la structure cristalline, différentes propriétés sont mises en avant [22]. L ajout de cobalt
dans le nickel permet d’améliorer les propriétés magnétiques et thermiques de systémes électroniques et
¢électromécaniques. La mise en solution du cobalt participe au durcissement de I’alliage, et permet une
importante résistance en traction, une bonne ductilité, et des propriétés tribologiques intéressantes.
D’autre part, les propriétés électrocatalytiques des alliages Ni-Co sont attractives, notamment pour la
production d’hydrogene. Leurs propriétés en corrosion sont aussi intéressantes, bien que 1’on note une
dégradation de la résistance a la corrosion en milieu chloruré lorsque le taux de cobalt augmente. De par
leur résistance face a ’usure et la corrosion, ils sont adaptés a des utilisations habituellement pourvues
par les revétements au chrome, notamment dans le domaine aéronautique. On cherche & remplacer ces
revétements dangereux et polluants par des matériaux plus respectueux comme les alliages Ni-Co, ou

Ni-Co-P, qui, s’ils ne sont pas inoffensifs pour la santé et I’environnement, sont moins risqués [63].

Les quelques auteurs qui étudient les alliages Ni-Co optent majoritairement pour une synthese
par voie électrochimique, comme 1’électrodéposition [34], [86], [89], [90]. L’étude de matériaux Ni-Co
modeles élaborés par fusion par induction permettra d’enrichir les connaissances sur les caractéristiques
microstructurales et les propriétés en corrosion de ces alliages, et de déterminer 1I’impact de la technique

de synthése en comparant avec 1’alliage industriel électroformé et la littérature.

L’¢élaboration des matériaux modeles implique une étape de déformation par laminage a froid et
une étape de recristallisation. Les processus de déformation et de recristallisation des matériaux CFC
font I’objet de beaucoup d’études. L’énergie de fautes d’empilement (SFE) est un facteur important qui
détermine le mécanisme de déformation. Les alliages Ni-Co sont en ce sens des matériaux d’étude
intéressants. Le nickel se déforme suivant le mécanisme de glissement des dislocations du fait d’'une SFE
assez importante, ce qui lui confére une texture de déformation type cuivre. L’ajout de cobalt dans
I’alliage provoque une baisse importante de la SFE, et un mécanisme de maclage se met en place
progressivement, aboutissant a une texture type laiton apres déformation [36]. Le processus de
recristallisation fait également intervenir différents mécanismes qui dépendent de la SFE du matériau, et
du taux de déformation imposé au préalable. Ce travail cherchera a déterminer la cinétique de

recristallisation et le mécanisme qui intervient lors du recuit de I’alliage Ni-20Co modele (Chapitre III).
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De plus, le traitement thermomécanique induit une modification importante des parametres
microstructuraux - taille de grains, orientation des grains, type et distribution des joints de grains,
présence de déformations résiduelles - qui impactent les propriétés en corrosion. L.’influence de la taille
de grains sur la résistance en corrosion est complexe. L aptitude a la passivation est déterminante pour
que I’affinement des grains soit bénéfique. Cependant, la nanostructuration est dommageable si le milieu
électrolytique ne permet pas au métal de créer une barriere oxydée protectrice. Le cobalt se comporte
bien selon ce précepte [111]. Il a par contre été rapporté un comportement inverse pour le nickel passif
qui peut afficher une moindre résistance a la corrosion avec 1’affinement des grains [131]. Il semblerait
cependant que cet effet soit davantage dii a une contamination au soufre lors de la synthése qu’a un réel
effet de taille de grains [60]. A notre connaissance, il n’y a pas d’étude qui traite de I’effet de la taille de
grains sur les propriétés en corrosion d’alliages Ni-Co. Le présent travail cherchera a étudier ce point sur
I’alliage Ni-20Co en comparant échantillons modele et industriel, et cherchera plus largement a
déterminer I’influence des autres parameétres microstructuraux (orientation cristallographique, nature des

joints, déformation) a travers les différents états métallurgiques des alliages modeles (Chapitre IV).

Finalement, la littérature rapporte peu d’études sur les propriétés en corrosion et sur la
passivation des alliages Ni-Co, mais davantage sur les métaux purs Ni et Co. Le nickel est un métal
résistant en corrosion qui forme un film passif duplex NiO/Ni(OH), sur une large gamme de pH. De
facon similaire, le cobalt peut former un film duplex CoO/Co(OH),, mais seulement en milieu basique.
Néanmoins, on ignore la nature et la structure du film passif qui se forme sur un alliage Ni-Co. La
présence d’un film passif freine considérablement la dissolution anodique, en limitant le transport de
matiere et le transport de charge entre électrode et électrolyte [200]. Ces processus de diffusion et de
migration sont influencés par la nature, les propriétés électrochimiques et le caractére semi-conducteur

du film, que nous étudierons au Chapitre V.
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CHAPITRE 1I.

Techniques

expeérimentales

Ce deuxieme chapitre vise a décrire les procédés et méthodologies expérimentales mis
en ceuvre pour [’élaboration, la caractérisation microstructurale et mécanique, et les mesures

des propriétés électrochimiques du Ni, du Co et de leurs alliages.
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1. Technique d’élaboration des matériaux modéles

Tel qu’indiqué dans I’introduction du manuscrit, ce travail est motivé par I’étude d’un alliage
utilisé dans I’industrie aéronautique, de composition Ni-20Co. Ce dernier, avec une taille de grains
nanométrique, est fabriqué par électroformage. L’objectif a d’abord été d’élaborer une gamme d’alliages
Ni-Co dits « modeles », a grains de taille micrométrique et orientés aléatoirement, pour étudier d’une
part I’influence du taux de cobalt, et d’autre part celle de la taille de grains. Pour ce faire, la synthese
métallurgique a été effectuée en trois étapes :
la fusion par chauffage inductif de métaux purs,
la déformation par laminage a froid,

et pour finir, un recuit de recristallisation.

1.1. Fusion par induction

Les matériaux modeles ont été élaborés lors d’un séjour de deux semaines en mars 2018 au
laboratoire ICMPE (Institut de Chimie et des Matériaux Paris-Est) de Thiais, par Loic Perriere,
responsable de la plateforme d’élaboration métallurgique au sein de 1’équipe MCMC (Métaux et
Céramiques a Microstructures Contrdlées) dirigée par Ivan Guillot. La fusion par induction est une
technique relativement simple a mettre en ceuvre pour un alliage binaire Ni-Co, avec deux métaux aux
températures de fusion proches. Ce procédé d’élaboration permet de conserver le haut niveau de pureté
des matériaux bruts, contrairement a 1’électrodéposition ou des impuretés (soufre, carbone) peuvent étre

introduites via la présence d’additifs dans le bain et conduire a une modification des propriétés [60].

Le choix a été fait d’élaborer six matériaux : Ni, Ni-20Co, Ni-50Co, Ni-70Co, Ni-90Co et Co
(fractions molaires). Le travail de thése a essentiellement porté sur les trois premieres compositions

qualifiées riches nickel, gamme dans laquelle se trouve la composition d’intérét Ni-20Co.

Les métaux purs, sous forme de pellets, ont été fournis par la société Neyco©, avec une pureté
supérieure a 99.95 %. La technique consiste & placer le/les métal(aux) pur(s) dans les proportions
souhaitées au sein d’un creuset en cuivre (Fig. IL.1(b)). L’ensemble est mis sous vide avant d’étre placé
sous flux d’hélium. Une bobine, reliée a un générateur, est mise en place autour du creuset. Le passage
d’un courant alternatif de haute fréquence ® fourni par le générateur, avec une puissance de 1’ordre de 20
a 25 kW, permet la production de champs magnétiques perpendiculaires (représentés par les grandes
fleches vertes sur la Fig. II.1(a)). Ceux-ci sont responsables de la création de courants de Foucault au

sein des métaux conducteurs placés dans le creuset. Le court-circuit ainsi crée va, par effet Joule,

conduire a I’échauffement des métaux (Fig. I1.1(c)), puis en quelques instants a leur fusion (Fig. I1.1(d)).

6 La fréquence s’adapte automatiquement selon les dimensions du creuset. Plus le volume a chauffer est petit, plus
la fréquence est élevée, et inversement.
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(a)

H

eau

Fig. 1.1 : (a) Schéma du creuset en cuivre avec les fleches qui indiquent les différents champs magnétiques. (b) Les métaux purs sont
placés au centre du creuset, (c) sont chauffés pas effet inductif (d) avant d’entrer en fusion formant une boule d’alliage liquide.

Le creuset en cuivre est composé de huit secteurs, chacun étant refroidi par un circuit d’eau. Il
adopte une géométrie « en tulipe » avec des bords orientés a 45°. Une boucle de courant est générée au
sein de chaque secteur, produisant des champs magnétiques perpendiculaires (petites fleches vertes sur
la Fig. II.1(a)). Les métaux entrent en fusion et forment une « boule » d’alliage liquide en 1évitation grace
a ces champs magnétiques. Ceux-ci permettent d’atteindre des températures plus élevées, bien au-dessus
de la température de fusion, et d’obtenir des métaux plus fluides. Ils permettent aussi une importante
convection, et finalement I’obtention d’un mélange homogéne. La boule d’alliage est ensuite refroidie

rapidement, en abaissant brutalement la puissance du courant électrique imposé.

Apres deux fusions successives pour un mélange optimal, une derniere fusion est réalisée dans
un autre creuset, équipé cette fois d’un dispositif de coulée dans une lingotiere. Celui-ci possede un fond
amovible grace a un piston cylindrique en cuivre (visible en position normale et relevé a la Fig. I1.2(a))
dont la section supérieure est préalablement recouverte de nitrure de bore, matériau réfractaire (de

couleur blanche), pour éviter que 1’échantillon n’accroche.

Fig. 11.2 : (a) Second creuset en cuivre avec un fond amovible utilisé pour effectuer la coulée. (b) Barreau d’alliage Ni-20Co obtenu
apres coulée, avec la retassure délimitée par une ligne en pointillés.

Le processus de fusion est le méme jusqu’au moment du refroidissement ou le piston est tiré
manuellement vers le bas, en abaissement simultanément la puissance. Par gravitation, 1’alliage liquide
solidifie sous la forme d’un barreau (Fig. 11.2(b)). La masselotte au sommet du barreau se charge
d’accueillir la retassure, porosité due a la densification lors de la solidification. Une fois la masselotte

retirée, un barreau cylindrique est obtenu, mesurant 12.65 mm de diametre, et 45 £ 5 mm de long.
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1.2. Procédé thermo-mécanique

Afin d’obtenir une microstructure homogeéne pour les matériaux aux compositions d’intérét, les
barreaux Ni, Ni-20Co et Ni-50Co ont été déformés plastiquement par laminage a froid, avant de subir
un recuit de recristallisation. Préalablement, chaque barreau cylindrique a été usiné par fraisage pour
produire deux faces planes paralleles, permettant de guider le barreau dans le laminoir. Le principe
consiste a entralner le barreau entre deux cylindres lubrifiés qui appliquent & la fois une force de
compression radiale (selon la direction normale ND) et une extension longitudinale dans la direction de

laminage (RD) [169]. La Fig. I1.3 présente les directions d’intérét pour 1’échantillon laminé.

(direction normale) ND

RD
(direction de laminage)

TD
(direction transverse)

Fig. 1.3 : Repeére des directions de laminage (RD), normale (ND), et transverse (TD) pour un échantillon laminé.

Apres plusieurs passages en réduisant progressivement la distance entre les cylindres, il résulte
une réduction de section conséquente de 86 %. Un ruban métallique mesurant 1.1 + 0.1 mm d’épaisseur,
15.0 £ 0.5 mm de large, et 28 + 3 cm de long est obtenu. Chaque ruban a ensuite été débité en carrés de

15 x 15 mm?, constituant des échantillons de taille adaptée pour la cellule électrochimique.

Ce procédé de mise en forme produit 1’écrouissage des matériaux, et 1’introduction d’un niveau
d’énergie potentielle élastique important qui constitue la force motrice du processus de recristallisation
[152]. Pour cela, un traitement thermique est effectué a 850 °C pendant 225 min dans un four sous vide
(approximativement a 10°® mbar, pour éviter I’oxydation des matériaux) avant un refroidissement, selon

le cycle thermique présenté en Fig. 11.4.

800

400

température (°C)

0 200 400 600
temps (min)

Fig. 1.4 : Cycle thermique du recuit de recristallisation des échantillons modeles.
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2. Caractérisation des échantillons

Chaque analyse nécessite un état de surface particulier. Pour les mesures de microdureté et de
diffraction des rayons X, le polissage des échantillons est relativement grossier, effectué a 1’aide de
papiers SiC de grades successifs en terminant par un papier #1200 (qui équivaut a une granulométrie de
15 um selon la norme FEPA). Les échantillons destinés a étre mis en cellule de corrosion sont polis plus
finement jusqu’a 1 um, en utilisant une pate diamantée. Enfin, un méme polissage fin, suivi d’une

préparation par électropolissage ’, est réalisée pour les observations par EBSD.

2.1. Mesures de microdureté

Les propriétés mécaniques des échantillons ont été évaluées par mesures de microdureté Vickers
(HV). Les essais ont été menés sur un microdurometre Clemex, avec une pointe en diamant de forme
pyramidale a base carrée. L’angle entre deux faces vaut 136 °. L’empreinte laissée sur 1’échantillon est
caractérisée par deux diagonales d; et d, (exemple en Fig. 11.5(a)), a partir desquelles le calcul de HV
estréalisé. F correspond a la force appliquée (en N), et g a I’accélération terrestre (9.806 m.s%). La masse

appliquée sur la pointe a été fixée a 500 g, apres essais, pendant un temps de 13 s.

. (136
HV = ”:n—(dz_z) (n.1)
9 (2 7%)

Pour contréler I’homogénéité d’un échantillon, des cartographies de dureté ont été effectuées,
comprenant au moins 49 indentations pour couvrir I’ensemble de la surface. Une valeur moyenne de la
dureté est obtenue, représentative de 1’échantillon. La Fig. I1.5(b) présente le résultat pour un échantillon
Ni-20Co recristallisé. La dureté moyenne vaut 106 HV. La dispersion des valeurs, de 8 HV, est faible,

traduisant ’homogénéité de 1’échantillon.

(a)

111
110
109
108
107
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105
104
103

(s'0) AH

Fig. 1.5 : (a) Empreinte de microdureté Vickers obtenue sur un échantillon Ni-20Co recristallisé, et (b) cartographie du méme
échantillon tenant compte de 64 points de mesure.

7 L ¢électropolissage est réalisé avec un appareil Struers Lectropol-5 et une solution d’acide perchlorique, d’éthanol
et de 2-butoxyéthanol, en imposant un potentiel de 20 V pendant 20 s.



Chapitre II. Techniques expérimentales

2.2. Analyses structurales

2.2.1. Mesures par diffraction des rayons X

Afin de confirmer les structures cristallines des échantillons, et étudier leur texture, des mesures
par diffraction des rayons X (DRX) ont été réalisées par Stéphanie Gascoin au laboratoire CRISMAT.
L’appareil est un diffractometre X’pert Pro MPD PANalytical avec une radiation Co-K, de longueur
d’onde Agyq = 1.789 A (et Axqy = 1.79289 A). L’anode Co est plus adaptée que 1’anode Cu, car elle
permet de limiter le phénomene de fluorescence du cobalt contenu dans les échantillons alliés,

responsable du bruit de fond [201].

Le principe consiste a envoyer un faisceau monochromatique de photons X sur les atomes de
I’échantillon cristallin, afin qu’ils renvoient des ondes électromagnétiques par diffusion élastique.
Comme la longueur d’onde des RX est du méme ordre de grandeur que les distances entre atomes, il se
produit des interférences [201]. Les directions déterminées par 1’angle 6 renvoient a des familles de plans

{hkl} pour lesquelles les interférences sont constructives, et sont décrites par la formule de Bragg :
2dpisin8 =nAi (11.2)

Avec djy,; la distance interréticulaire entre les plans d’une méme famille, 8 le demi-angle de déviation

entre faisceaux indicent et diffusé, n I’ordre de diffraction (n = 1), et A la longueur d’onde des RX.

Tous les diffractogrammes ont été réalisés selon le méme mode opératoire, en balayant entre 20 ° et

120 °, sur un temps fixe de 2 h. Les intensités des pics de diffraction sont donc comparables.

2.2.2. Investigation de la microstructure

Observations par microscopie optique

L’observation microstructurale est menée a I’aide d’un microscope optique a platine inverse
Olympus GX71. Pour observer la microstructure générale, les échantillons sont polis (1 pm) puis
attaqués a I’aide d’une solution acide. Le réactif Marble, composé de 10 g de CuSOs, 50 mL de HCI et

50 mL d’eau, est utilisé pour mener I’attaque.

Analyses par EBSD

La diffraction d’électrons rétrodiffusés (EBSD) est une technique associée au microscope
¢lectronique a balayage (MEB) qui donne accés a 1’orientation cristallographique des grains. Elle
renseigne également sur divers parametres microstructuraux tels que la taille de grains, la distribution de

la nature des joints de grains, la microtexture et la présence de contraintes internes.

Le principe de I’EBSD repose sur I’exploitation des lignes de Kikuchi, mises en évidence en

1928 [202]. La Fig. 11.6(a) schématise un faisceau d’électrons focalisé en un point de I’échantillon. Les
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¢électrons sondent un volume (poire de pénétration) avant d’étre réémis. Ceux de plus hautes énergies
sont rétrodiffusés, réémis de fagon quasi-€lastique. Une partie d’entre eux sont diffractés en condition de
Bragg, donnant lieu a des cones de diffraction. Les bandes de Kikuchi résultent de I’intersection des

cones avec 1’écran phosphorescent du détecteur (Fig. I1.6(b)), qu'une caméra CCD vient ensuite imager.

(a) (b)
-
C’/ Plans hkl diffractant Détecteur %
g( - Poire de pénétration

/

Cones de diffraction Ecran phosphorescent
Lignes de Kikuchi

Fig. 11.6 : Schémas (a) du phénomene de rétrodiffusion donnant lieu aux lignes de Kikuchi, et (b) de la configuration expérimentale
d’un échantillon soumis a une analyse EBSD. Des lignes de Kikuchi sont visibles sur I'écran phosphorescent.

Pour optimiser le coefficient de rétrodiffusion, 1’échantillon est tilté a 70 °. Ainsi, la poire de
pénétration est déformée de fagcon a étre plus dense et proche de la surface. Lors de I’analyse EBSD, la
surface de I’échantillon est scannée avec une longueur de pas donnée, afin d’acquérir les clichés de
diffraction en chaque point d’analyse. Les clichés de Kikuchi sont composés de bandes, chacune
correspondant a une famille de plans {hkl}. Chaque cliché est indexé par le logiciel d’acquisition en

comparant avec une base de données, avec un indice de confiance défini.

Mode opératoire

Les échantillons sont d’abord électropolis et collés a la laque d’argent sur un support MEB. Les
conditions opératoires sont les suivantes : tension d’accélération a 15 kV, ouverture du diaphragme de
120 pm, distance de travail comprise entre 15 et 16 mm. Le temps d’exposition est au minimum de
10 ms, et peut étre augmenté jusqu’a 50 ms pour optimiser la qualité des clichés. La résolution est fixée
a 160x120 et 320x240 pour les échantillons recristallisés et déformés, respectivement. La longueur du
pas de scan est choisie pour étre environ dix fois moindre que la taille de grains moyenne des échantillons
recristallisés, et fixée a 0.6 um. Les analyses sont menées avec le systtme QUANTAX EBSD (Bruker).
Une fois les données acquises, elles sont traitées a 1’aide du logiciel OIM® analysis 6x64. Un nettoyage
basique est réalisé par la méthode de dilatation des grains, avec un angle de tolérance de 5 ° et une taille

de grains minimale de 5 pixels.

Evaluation de la distribution des plans

Pour décrire les microstructures et les orientations cristallographiques, il est nécessaire d’établir

une relation entre le repere cristallin et le repere macroscopique de 1’échantillon.
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Compte tenu de toutes les symétries du cristal pour un systeme cubique, le triangle standard a la

Fig. I1.7 est suffisant pour visualiser toutes les orientations possibles.

013014 014 5,5

111

ND

001 101

Fig. 1.7 : Projections stéréographiques d’une structure cubique orientée (100) et obtention du triangle standard.

La cartographie de distribution des plans (IPF, inverse pole figure) permet une vue globale de la
microstructure avec 1’indication des orientations des grains, en leur assignant une couleur. L’orientation
est définie par rapport a un axe du repere de I’échantillon (ND, RD ou TD). La direction de référence
pour une cartographie IPF est précisée a coté du triangle standard. Si la direction de référence est ND,

un grain coloré en bleu est orienté de telle sorte que les directions (111) sont paralleles a ND.

Evaluation de la texture

La figure de pdles (PF, pole figure) consiste a représenter le cristal dans le référentiel échantillon.
Il s’agit d’une sphere de référence comprenant les trois vecteurs de base du référentiel d’un échantillon
ayant subi un traitement de laminage : ND, TD et RD. La construction d’une PF nécessite la projection
stéréographique des pdles d’intéréts dans la sphere de référence. Pour un systéme cubique, seules les
directions normales aux plans {100}, {110}, {111} sont généralement considérées. Le principe

d’obtention de la PF {100} pour un cristal cubique d’orientation quelconque [203] est en Fig. I1.8.

(b) i © 100

Fig. 11.8 : Présentation de la PF {100} d’un cristal cubique. (a) Cristal placé au centre de la sphéere de référence et indications des poles
(100) ; (b) projection des pdles dans le plan équatorial ; (c) visualisation de la PF {100} (plan équatorial « mis a plat ») [203].
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La maille cubique est placée au centre de la sphere de référence, les pdles {100} sont identifiés

puis projetés. La visualisation en deux dimensions du plan équatorial constitue la PF {100}.

La PF affiche la projection des orientations de tous les grains analysés. Aussi certains points se
recouvrent. Une échelle d’intensité (réalisée par la méthode « Harmonic Series Expansion ») permet

alors la quantification des orientations et la détermination éventuelle d’une microtexture marquée.

Evaluation de I’état de déformation

Les mesures réalisées par EBSD donnent acceés aux désorientations introduites lorsqu’on
déforme un matériau. Ces désorientations sont le signe de contraintes internes. Les cartographies de
distribution d’indice de qualité (IQ), en nuances de gris, permettent une observation de 1’écrouissage
local dans la microstructure [204]. Le parametre 1Q renvoie effectivement a la qualité de diffraction, ou
au niveau de détection des lignes de Kikuchi par rapport au bruit de fond. Un faible IQ est donc synonyme
de distorsion du réseau cristallin qui implique un niveau d’énergie élastique plus élevé, et se traduit par
un gris plus foncé sur la cartographie. Deux outils complémentaires sont largement utilisés pour avoir

acces a 1’état de déformation des matériaux : le GOS et le KAM.

Le paramétre GOS mesure la dispersion d’orientations a 1’échelle du grain. La valeur du GOS
représente de la densité de dislocations géométriquement nécessaires qui permettent d’accommoder la

déformation, et renvoie donc a 1’état de déformation de 1I’échantillon [186].

Considérons un grain donné constitué de N pixels nommés A : le logiciel calcule 1’orientation
moyenne g du grain, comme la somme des orientations de chaque pixel. Puis il calcule la désorientation
g* entre chacun des pixels et g, en prenant I’angle minimal grace au terme h; (élément de symétrie). Le

paramétre GOS est finalement considéré comme la moyenne de toutes les désorientations g4.

1< trace[g(h;g?) — 1
GOS = N Z {min cos‘1< g\hug >]} (11.3)
A=1

2
Il est d’usage de considérer un grain avec un GOS inférieur a 1 ° comme étant recristallisé, tandis

qu’un GOS supérieur a 1 ° décrit un état déformé [197], bien que soit aussi mentionné une valeur de

GOS égale a 3 ° comme étant appropriée pour distinguer les deux états [205].

Le parametre KAM permet de déterminer la désorientation locale, a 1’échelle du pixel. Pour un
pixel donné, 1’angle de désorientation moyen entre lui et ses voisins & un rang choisi est déterminé.
Considérons par exemple le pixel A sur la Fig. 11.9, et une taille de Kernel définie par rapport aux

deuxiemes voisins (pixels €) : la désorientation entre le pixel A et le pixel C;, est notée Ag ¢, -
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1
@ n @ AgA - E (AgAC]_ + AgACz + b + AgACn + AgAC1Z) (”4)

Fig. 119 : Représentation pixélisée pour définir le KAM du pixel A par rapport a ses 1™ voisins (B) ou ses 2¢™es voisins (C).

Seuls les pixels en périphérie de la zone de Kernel (N**™* voisins) sont pris en compte dans le
calcul (avec I’option « perimeter only » que propose le logiciel OIM®). Le choix de la taille de la zone
Kernel constitue un premier parametre qui dépend du pas utilisé pour acquérir les données EBSD. Wang
[174] dont la theése porte sur les mécanismes de recristallisation d’alliages de nickel, recommande de
suivre les indications récapitulées dans le Tableau II.1. Assumant une distribution homogene des

dislocations, la désorientation cumulée est proportionnelle a I’unité de longueur considérée.

Tableau .1 : Choix de la taille de zone de Kernel.

Pas d’acquisition (um) Taille de Kernel
0,05-0,2 38mes yoisins
02-1 28mes yoisins
>1 1°" voisins

La désorientation maximale est le second parametre a prendre en compte. Les pixels dont la
désorientation Ag 4, est supérieure a la limite tolérée sont exclus du calcul du KAM. Le choix se porte
sur une limite de 15 © lorsque I’on souhaite observer la désorientation due aux LAGB [174]. Nous

définissons ici les LAGB comme des joints dont la désorientation est comprise entre 5 et 15 °.

2.3. Mesures électrochimiques

Afin d’évaluer les propriétés en corrosion des matériaux d’étude, des essais électrochimiques ont
été réalisés. Avant chaque essai, I’échantillon est poli mécaniquement avec une pate diamantée, puis
nettoy€ a 1’éthanol quelques minutes aux ultrasons. Pour limiter la corrosion caverneuse qui peut
massivement prendre place sous le joint d’étanchéité, une couche de vernis a ongle du commerce est
appliquée a la surface de I’échantillon, de maniére a dessiner un cercle de diamétre légerement inférieur
au joint. La couche de vernis délimite donc la surface exposée a 1’électrolyte lors de la mesure. Celle-ci
est comprise entre 20 et 45 mm? pour 1’ensemble des échantillons. Aprés un temps de séchage du vernis

de 40 min, 1’échantillon est placé dans la cellule et la mesure peut commencer.
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2.3.1. Montage expérimental

Le dispositif électrochimique schématisé Fig. I1.10 se compose d’une partie « électronique »
pour contrdler les variables électriques a I’aide d’un potentiostat, et d’une partie « chimique » ou ont lieu
les réactions électrochimiques (électrodes, électrolyte). Le potentiostat (SP-150, Bio-Logic) est un
appareil a trés haute impédance d’entrée, constitué d’un premier circuit de consigne du potentiel
(électrométre), et d’un second circuit pour le passage du courant et sa mesure (amperemetre). Le logiciel
EC-LAB (V10.02) permet de le contrdler. Le montage classique associe le potentiostat a une cellule
¢électrochimique, constituée d’un contenant (250 mL) en verre et de trois €lectrodes : une électrode de
travail (WE), une contre électrode (CE) et une électrode de référence (RE). Le role du potentiostat est
d’apporter la puissance nécessaire a la cellule. En mode potentiostatique, on impose une différence de

potentiel entre les électrodes de travail et de référence, afin d’enregistrer la réponse en courant &,

L’¢électrode de travail constitue le matériau d’étude. Par convention, on enregistre 1’intensité¢ du courant
I de la WE vers I’électrolyte. Lorsque I > 0, I’échantillon est principalement le siége d’une oxydation
(cas illustré Fig. I1.10(b)). Inversement, la réduction est prépondérante lorsque I < 0. Un disque de cuivre

placé dans une plaque de téflon permet de faire le contact électrique et de fermer la cellule.

REF CE
(@) électrode de référence ' (b) potentiostat

Contre électrodh : :
Ag/AgCUKCI (sat) or.i.'re;’tec.'m e

i

- Electrolyte Iy
/) O O || 250mL
Potentiostat| /—
WE Y _o
électrode de travail WE RE CE

échantillon

Fig. 11.10 : (a) Schéma du montage expérimental électrochimique. (b) Circuit électrique simplifié : un courant anodique est généré par
une force électromotrice U et circule entre la WE et la CE.

La contre électrode est une électrode indicatrice chimiquement inerte qui sert a faire circuler le courant.
Elle doit étre idéalement polarisable (son potentiel doit pouvoir varier dans une large gamme sans qu’un
fort courant ne passe a I’interface M/EI). L’électrode ne doit donc pas s’oxyder facilement (ce pourquoi
la grande majorité des métaux ne peuvent pas constituer une électrode indicatrice), doit présenter une
bonne conductivité électronique, et ne pas bloquer le passage du courant (les métaux passifs ne

conviennent donc pas non plus). La contre électrode utilisée ici est en platine.

8 1’autre mode galvanostatique permet de controler I et de mesurer E. Les courbes galvanostatiques ne permettent
pas une observation fine des plateaux et des maximums, mais elles peuvent étre appropriées lorsqu’une grande
variation de I est enregistrée pour une faible variation de E (pente dI/dE élevée).



Chapitre II. Techniques expérimentales

o [L’électrode de référence permet la mesure indirecte du potentiel d’électrode. 1l s’agit d’une demi-pile

dont la réaction est thermodynamiquement bien définie avec un potentiel constant. Elle doit &tre
impolarisable pour que son potentiel ne soit pas modifié par le passage d’un courant. Le couple redox
doit donc étre rapide (ne pas admettre de surtension). Une telle électrode possede en son bout une jonction
(fritté poreux) qui permet les échanges de charges tout en limitant la diffusion des especes. Pour ne pas
fausser la mesure du potentiel, I’¢électrode de référence doit étre proche de 1’échantillon afin de limiter la

chute ohmique Ag,, due a la résistance de 1’électrolyte entre les deux €lectrodes.

L’¢lectrode de référence utilisée ici est une électrode Ag/AgCl/KClsat. Elle est constituée d’un
fil d’argent, recouvert en partie de chlorure d’argent solide, immergée dans une solution de chlorure
d’argent et de chlorure de potassium saturée. Le potentiel standard vaut E°4g4/44¢; = 0,222 V vs SHE,
d’apres la réaction AgCl + e~ < Ag + Cl™. La concentration en ions Cl” étant constante (solution KCI

saturée), la relation de Nernst permet de déduire le potentiel de 1’électrode de référence a 25 °C.
1
Exgagct = E/(l)g/AgCl + 0,059 log o 0.195 V vs SHE (11.5)

Sauf autre indication, les potentiels seront toujours exprimés relatifs a une électrode Ag/AgCl/KClsat.

Deux électrolytes ont été utilisés au cours de ces travaux : NaCl 30 g/L. (0.5 M, pH = 6) et H,SO4
0.5 M (pH = 0.2). Les essais ont ét¢ menés a température ambiante, ouvert a I’air, avec une agitation

magnétique modérée pour homogénéiser le milieu et négliger la diffusion des especes en solution.

2.3.2. Techniques électrochimiques

Dans cette partie sont abordées les différentes techniques électrochimiques utilisées pour
caractériser le comportement en corrosion des échantillons. Avant les mesures, une réduction cathodique
est effectuée pour retirer électrochimiquement la couche d’oxyde qui se forme par exposition a I’air. La
réduction est effectuée selon le protocole de Scherer et al. [14]. Ces auteurs ont comparé deux procédures
de polarisation potentiostatique pour la réduction de la couche oxydée d’un échantillon Ni en milieu
H»S04 0.05 M : une polarisation a -0.6 V (vs Ag/AgCl) pendant 15 min, et une polarisation a -0.5 (ou a
-0.4 V) pendant plus d’1 h. Les images STM in situ ne révélent pas de différence notable sur la structure

de la surface, et la premiére option est donc préférée.

Mesures de polarisation potentiodynamique

Les courbes de polarisation potentiodynamique présentent I’évolution de la densité de courant J
(ou du logarithme de J) en fonction du potentiel E imposé. La densité de courant est calculée en tenant
compte de la surface S exposée (J = I/S). La représentation semi-logarithmique est notamment utilisée
pour visualiser les pentes de Tafel. Un exemple, typique d’un matériau qui présente un caractere passif,
est présenté Fig. I1.11. La courbe expérimentale est finalement la somme de la courbe liée a la réduction

cathodique et de celle propre a 1’oxydation anodique.
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Domaine cathodique | Domaine anodique

Courbe expérimentale
---- Courbe anodique
Courbe cathodique

Log Densité de courant J

E plus actifs, | _ : E plusnobles,
€ plus cathodiques ) Potentiel E +) plusanodiques

Fig. 1.11 : Courbe de polarisation potentiodynamique d’un matériau au comportement actif-passif-transpassif [1]. Les parametres
tels que le potentiel de corrosion (Ecorr), la densité de courant de corrosion (Jeorr), le potentiel de passivation (E,), la densité de courant
de passivation (Jp), la densité de courant résiduelle sur le plateau passif (Jpp) et potentiel de rupture (Ey) sont indiqués.

Le comportement en corrosion est décrit avec différents parametres :
Le potentiel de corrosion Ecorr est trouvé lorsque J = 0, soit Log J — —oo.
La densité de courant de corrosion Jeorr est définie par extrapolation de la droite cathodique de Tafel de
coefficient B¢ (inverse de la pente cathodique).
En région anodique, un pic d’activité correspond a la transition entre la dissolution active et la
passivation. La densité de courant maximum de passivation J, et le potentiel associé E, expriment la
facilité avec laquelle la passivation prend place.
La valeur de la densité de courant au niveau du plateau passif J,, permet d’estimer le courant résiduel
une fois le film passif formé, stable sur une gamme de potentiel Ly, (Ep - Ep).
Le potentiel de rupture E, marque le passage a I’état transpassif. La forte surtension anodique détruit le

film passif, conduisant a une dissolution métallique accrue.

Mode opératoire des mesures de polarisation potentiodynamique

Apres 15 min a -0.6 V, les courbe intensité-potentiel (I-E) sont tracées, en imposant une vitesse
de balayage constante de 0.5 mV.s™!. Cette vitesse relativement lente permet de considérer les conditions
quasi-stationnaires [206], tout en limitant le temps de mesure. La mesure est effectuée des potentiels
cathodiques vers les potentiels anodiques : de -0.6 V jusqu’a 0.3 V en milieu neutre NaCl, et de -0.6 V
jusqu’a 1.8 V en milieu acide H>SO4. Chaque essai est conduit au moins trois fois pour assurer une bonne

reproductibilité des mesures.
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Mesures de spectroscopie d’'impédance électrochimique (EIS)

L’EIS est une technique non stationnaire, utile a 1’é¢tude des mécanismes réactionnels de
corrosion et de I’activité électrochimique des matériaux pour le stockage d’énergie (batteries), ainsi qu’a
la caractérisation électrochimique de couches superficielles comme un film passif semi-conducteur [7],
[207]. Le principe est d’imposer une perturbation sinusoidale AE autour d’un potentiel choisi (I1.6) et de

mesurer la réponse en densité de courant A], déphasée d’un angle ¢ (IL.7).
AE(w) = |E| sin(wt) (11.6)
AJ(w) = []] sin (wt") = |]] sin(wt — @) (1.7)

Avec la vitesse angulaire w, et le temps t. La perturbation AE doit étre d’amplitude |E| assez faible pour
que la réponse A] soit une fonctionnelle linéaire de AE. Cette modulation peut s’effectuer sur une large

gamme de fréquences (f = w/2m).

Dans un plan complexe, AE et A] sont respectivement représentés par des vecteurs de longueur
|E| et |]|, tournant dans le sens direct a une vitesse angulaire w. Les équations (IL.8) et (I.9) indiquent
les fonctions AE et A] exprimées en nombres complexes, avec j = v—1. L’impédance Z(w), exprimée

selon I’équation (I1.10), équivaut au rapport de la perturbation en potentiel sur la réponse en courant.

AE(w) = |E| exp(jwt) (11.8)

AJ(w) = ]| exp((wt — @)) (1L9)

Z( )—M—IZI (o) =Zre +j Z (11.10)
w) = A](a)) - eXpy@) = Lre T ] Lim .

La Fig. I1.12 présente I’impédance comme un vecteur de module |Z|, caractérisé par un angle de
déphasage ¢, dans un plan complexe. Il s’agit aussi de la somme d’une partie réelle Zg, et d’une partie

imaginaire Zjy,, liées aux expressions de |Z| et de ¢ par les équations (IL.11) et (I1.12).

axe imaginaire

|AE| ) 5
|Z| = = ZRe + ZIm (1.12)
Zre 1A]]

—1 axeréel Zim
@ | Q= arctan[ ] (1.12)
E ZRe

me """""""

Fig. 11.12 : Vecteur d'impédance représenté dans le plan complexe.
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L’exploitation des données d’impédance permet d’étudier les propriétés électriques de la couche
d’oxyde. Pour des valeurs particulieres |Z| et ¢, 'impédance est celle d’un unique élément de circuit
électrique, parmi les trois éléments passifs fréquents : la résistance, la capacité et 1’inductance [7].
L’annexe D précise 1’obtention de I’impédance pour chaque élément. Les couches passives ont un
comportement mixte, résistif et capacitif. On se contente donc d’indiquer ici les impédances d’une

résistance idéale et d’un condensateur idéal.

L’impédance d’une résistance idéale est purement réelle :
Z=R (n.13)

L’impédance d’un condensateur idéal est purement imaginaire, et implique un déphasage de -m/2 :

o

— (11.14)
wC

Les données d’impédance sont exploitées selon deux représentations graphiques : le diagramme
de Nyquist (-Zy,, en fonction de Zg,), et le diagramme de Bode (|Z] et de ¢ en fonction de la fréquence).
Les systémes ¢électrochimiques peuvent étre modélisé€s par une combinaison d’éléments qui forment un
circuit électrique équivalent (CEE). Cette représentation est pratique pour visualiser le comportement
électrique du systeme électrochimique, bien que le meilleur ajustement ne va pas nécessairement de pair

avec un comportement physique sensé.

Le CEE de Randles (Fig. II.13(a)) décrit le comportement électrique d’une interface M/EL. 1l
associe une résistance Rg (chute ohmique dans 1’électrolyte), a un circuit de Voigt constitué d’une
résistance de transfert de charge R; en paralleéle avec une capacité interfaciale Cq; (relative a la double-

couche). L’impédance liée au circuit de Randles vaut :

7= 17 +<1 + 1>_1 (11.15)
Rs ZRt ZCdl
R¢ R¢ G’thcdl
Z=R.+——— =R.+ — (11.16)
STT4jwRCy " 1+ (@RCqy)? ’ 1+ (wRCq)?
a b) m~# fo=1/2nR.C,
(a) c, (b) = 0 tCq
| ]
R, 11
1
| I | R
Rt R, R, +Ry/2 R.+R, ReZ

Fig. 11.13 : (a) Circuit électrique équivalent de Randles avec (b) la représentation de Nyquist associée.
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N

Le parametre T = R{Cq; est appelé « constante de temps ». Il est associé a une fréquence
caractéristique (7 = 1/2 f, = 1/w,) qui permet de remonter a la valeur de la capacité interfaciale :
c 1
™ o Ry (11.17)

La Fig. I1.13(b) montre le diagramme de Nyquist associé au CEE de Randles. La représentation
graphique consiste en un demi-cercle de rayon R;/2. La partie imaginaire est négative (équation (11.16)),
c’est pourquoi il est d’usage de représenter le diagramme de Nyquist avec -Z;,, en ordonnée, pour

observer les données capacitives dans le quadrant supérieur droit.

L’équation d’impédance corrélée a un CEE est une interprétation théorique d’un modéle
réactionnel. D’ordinaire, il faut affiner la correspondance aux mesures expérimentales pour décrire au
plus juste le modele. Les éléments a phase constante (CPE) permettent de tenir compte de la déviation
au comportement capacitif idéal, qui peut €tre en lien avec des facteurs tels que les porosités, la rugosité
de I’électrode, les défauts de la couche passive, les inhomogénéités de la solution, etc. [18]. On définit
un CPE avec les parametres Q (en F.s®!.cm), et a un coefficient compris entre O et 1 qui vient pondérer

le déphasage ¢ = w2. La constante de temps vaut alors T = R{Q. L’ impédance d’un CPE s’exprime :
1 1 T o T
Zcpg = 6 (jw) ™ = aw « (cos (a—) —jsin (a—)) (11.18)

Sia =1, alors Q = C, cela revient a 'impédance d’un condensateur idéal.
Si 0, =0, alors Q = 1/R, I’équation décrit une résistance idéale.

Si a = 0.5, alors le CPE correspond a une impédance de Warburg caractérisée par ¢ = w4 =45 °.

Différentes gammes de fréquences peuvent étre analysées. Les hautes fréquences renseignent sur
les phénomenes rapides de transfert de charges. Lorsque le fréquence tend vers I’infini, I’impédance vaut
R, la résistance de 1’¢électrolyte. Le domaine des hautes et moyennes fréquences permet d’obtenir les
parametres électriques propres aux processus de corrosion et de passivation. Les basses fréquences
permettent notamment d’observer les processus de diffusion (impédance de Warburg). Lorsque la

fréquence tend vers zéro, I'impédance vaut théoriquement R, la résistance de polarisation [206].

Les essais d’impédance sont également réalisés aprés une réduction cathodique a -0.6 V pendant
15 min, pour retirer les oxydes éventuellement formés avant les mesures. L’échantillon est ensuite placé
au potentiel désiré pendant 30 min, afin de développer la couche passive. Deux potentiels ont été utilisés.
Les mesures EIS ont d’abord été menées en circuit ouvert (OCP), puis a un potentiel passif (Epass)

commun aux trois matériaux riches Ni recristallisés.
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Une perturbation sinusoidale de 10 mV est imposée au systeme. Le balayage en fréquence est
dirigé des hautes fréquences (f = 10° Hz) vers les basses fréquences (f = 10° Hz). Les valeurs
d’impédance sont enregistrées a raison de 15 points/décade. Le traitement des données se focalise dans

ce travail sur les hautes et moyennes fréquences qui permettent la caractérisation du film passif.

Mesures de Mott-Schottky

L’étude de Mott-Schottky permet de caractériser les propriétés semi-conductrices (densité de
porteurs de charge, potentiel de bande plate) de la couche oxydée. Il s’agit de mesurer la capacité
différentielle de la région de charge d’espace (Cs.) du film passif en fonction du potentiel, a une fréquence
fixe. Dans le domaine de potentiels qui correspond a une déplétion de la région de charge d’espace (voir
Annexe C), la capacité obéit a la relation de Mott-Schottky [208]. La relation de Mott-Schottky est
obtenue en combinant 1’équation de Poisson a la loi de Gauss et aux expressions des densités de porteurs
sous la forme de Boltzmann (démontrée au Chapitre I p. 26). Pour un semi-conducteur type p, I’équation

de Mott-Schottky correspond a :

C.. 2= 2 ( E+E kT) (11.19)
S¢ 7 e Ny eg FB e '
Avec la permittivité du vide &, = 8.85. 10"* F.cm™, la constante diélectrique & = 12 (pour un oxyde NiO

selon [116]), la charge élémentaire e = 1.6.10'° C, la constante de Boltzmann k = 1.38.10 J K!, et la

température absolue (7 = 296 K a I’ambiante).

Dans le cas d’un semi-conducteur de type p, comme 1’oxyde NiO, la pente de la droite de Mott-
Schottky est négative. Le potentiel de bande plate Egg s’obtient en extrapolant la droite de Mott-Schottky
jusqu’a Cg.~ 2 = 0. Le coefficient directeur de cette droite permet de déterminer la densité de porteurs de

charge Na, considérant les trous majoritaires.

Les essais de Mott-Schottky sont réalisés aprés réduction cathodique et une période de
polarisation de 30 min aux potentiels d’intérét (OCP et Eass). La fréquence est fixée a 1 kHz, comme
c¢’est souvent le cas dans la littérature. Il s’agit d’une fréquence suffisamment élevée pour ne caractériser
que le film passif semi-conducteur, et considérer négligeable la capacité de Helmholtz c6té électrolyte
[119], [120]. Le balayage en potentiels est dirigé depuis un potentiel cathodique (E = -0.6 V) vers un
potentiel anodique (E = 1.5 V) par pas de 20 mV. Des mesures effectuées dans le sens inverse ont aussi
été réalisées. La capacité de charge d’espace est enregistrée apres 10 s a un potentiel donné, en imposant

une perturbation sinusoidale de 10 mV.



CHAPITRE III.

Caractérisation
meétallurgique et processus

de recristallisation

Pour évaluer I'impact de la composition et des parametres microstructuraux sur les
propriétés en corrosion, on doit tout d’abord caractériser les différents états métallurgiques
des échantillons modeles, initialement élaborés par fusion par induction. Apres avoir
emmagasiné une énergie élastique lors de I’étape de déformation, un traitement thermique est
essentiel a [’obtention de matériaux recristallisés modeles. Le phénoméne qui prend place lors
du recuit est investigué a travers [’évolution microstructurale de [l’alliage Ni-20Co et les
cinétiques de recristallisation isothermes. Enfin, I’alliage industriel Ni-20Co est présenté et
comparé au matériau modele de méme composition nominale. Les outils tels que la DRX, la
microdureté, la microscopie optique, le MEB associé aux systemes EDS et EBSD, et le MET,

ont permis d’obtenir les résultats expérimentaux présentés dans ce troisieme chapitre.
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Chapitre III. Caractérisation métallurgique et processus de recristallisation

1. Analyse microstructurale et mécanique des échantillons modéles

1.1. Examen des échantillons bruts de solidification

Les matériaux élaborés par fusion sont tout d’abord caractérisés a 1’état brut, sous forme de

barreaux (Chapitre II, p. 62).

1.1.1. Controle de la composition

Afin de s’assurer de I’homogénéité en composition des alliages aprés coulée, des analyses par
spectrométrie de rayons X a dispersion d’énergie (EDS) ont ét¢ menées. Trois mesures ponctuelles par
¢chantillon ont été effectuées (la durée d’une mesure EDS a été fixée a 80 s, garantissant 1’acquisition
de spectres avec au moins 2 millions de coups, supérieurs aux 500 000 coups recommandés par la notice
du systeme EDS Bruker « Quantax »). Le Tableau III.1 indique les valeurs moyennes de composition et
les écarts type associés (o : racine carrée de la variance de distribution). Le logiciel indique

systématiquement une erreur absolue sur la mesure EDS de 1.6 %.

Tableau .1 : Compositions obtenues par mesures EDS des matériaux modeéles bruts de solidification.

Echantillons modeéles Co (%at) Ni (%at) o
Ni 0 100
Ni-20Co 22.0 78.0 0.3
Ni-50Co 52.5 47.5 0.3
Ni-70Co 72.3 27.7 0.2
Ni-90Co 91.2 8.8 0.1
Co 100 0 0

Chaque échantillon affiche un faible écart par rapport a sa composition nominale (< 2,5 %), et
un taux de cobalt légerement supérieur a celui attendu. Les mesures ont été menées sur des échantillons
issus de la partie haute des barreaux seulement, mais la composition est considérée approximativement
constante dans I’ensemble des échantillons cylindriques. En effet, Madhavan et al. [36], dont les
échantillons Ni-Co sont fabriqués selon le méme procédé, affirment que le taux de cobalt ne varie pas

plus amplement que + 2 % dans 1’ensemble d’un barreau (dont les dimensions ne sont pas précisées).

1.1.1. Examen structural par DRX

L’impact de la composition sur la structure cristalline est maintenant évalué. Le contréle de la
phase et 1’évaluation du parameétre de maille ont été réalisées par DRX, pour tous les échantillons
élaborés par fusion. Les différents diffractogrammes, tous effectués dans la gamme 26 comprise entre

20 ° et 120 ° en 2 h, sont présentés en Fig. III.1.
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Fig. Ill.1 : Résultats DRX de I'ensemble des échantillons bruts de solidification.

Les spectres des échantillons Ni, Ni-20Co et Ni-50Co présentent tous les trois les pics indexés
(111), (200), (220) et (311), marqués en noir, qui correspondent exclusivement a la phase CFC. On
observe le dédoublement des pics, plus marqué au grands angles, du fait de 1’écartement des raies Ka, et
Koy, Le diffractogramme de I’échantillon Ni-70Co indique que sa structure cristalline est une
combinaison de phases HC et CFC. La présence du pic de faible intensité situé a 60,68 ° indexé (200)
démontre en effet la présence de la phase CFC. Enfin, les échantillons les plus riches en cobalt (Ni-90Co
et Co pur) montrent les raies caractéristiques de la phase HC, dont les indexations sont marquées en
violet. La présence d’une phase CFC secondaire n’est pas détectée, comme c’est parfois le cas pour le
cobalt [27], [109]. Ces observations sont cohérentes avec le diagramme de phases des alliages Ni-Co
[23] et les résultats de Srivastava et al. [34] pour des matériaux électrodéposés, présentés Chapitre I p. 12.

On note enfin I’absence de pics de diffraction liés a la présence d’oxydes ou autres contaminants.

Le Tableau II1.2 indique les parametres de maille des échantillons bruts de solidification, calculés
d’apres les positions des pics de diffraction avec I’équation de Bragg (2d.sin® = A). A partir de ces
paramétres sont calculés le volume de la maille cubique (Vcre = ac®) et le volume de la maille hexagonale

(Vuc = cp.ag?.sin(271/3)), dont les évolutions avec le taux de cobalt sont présentées Fig. I11.2.
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Tableau IIl.2 : Paramétres de maille des échantillons bruts de solidification (en angstrom).

dc aH CH CH/aH
Ni 3.5260 £ 0.0019 - - -
CFC Ni-20Co 3.5311 £ 0.0028 - - -
Ni-50Co 3.5365 +0.0019 - - -
CFC+ HC Ni-70Co 3.5381 £ 0.0088 2.5071 £ 0.0001 4.0666 + 0.0035 1.6220
He Ni-90Co - 2.5101 £0.0011  4.0648 + 0.0069 1.6194
Co - 2.5070 £ 0.0009  4.0692 + 0.0030 1.6231
—_ 443 - 12220
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Fig. 111.2 : Evolution du volume des mailles CFC (échelle a gauche, en noir) et HC (échelle a droite, en violet) en fonction de la
composition atomique des échantillons bruts de solidification.

Les deux éléments ont des rayons atomiques proches : 1.24 A (Ni) et 1.25 A (Co), selon [209].
Leur mélange conduit & une solution solide par substitution. Le nickel pur affiche un parametre de maille
en accord avec la littérature [23], [35], [209], [210]. Le volume de la maille CFC augmente de facon
linéaire avec le taux de cobalt jusqu’a 50 %at. Ce résultat, en accord avec [209], [210], est logique
puisque I’atome Co a un rayon atomique légérement plus grand que I’atome Ni. Le paramétre de maille
CFC continue d’augmenter suite a I’ajout de 70 %at Co, mais de fagon moindre. L’émergence de la
structure HC peut expliquer la déviation a la linéarité, puisqu’une partie des atomes Co s’organise en un
réseau hexagonal, et ne participe donc pas a I’expansion de la maille CFC. Seule la phase HC est détectée

pour une plus forte teneur en cobalt. Le métal Co affiche une maille plus petite que 1’alliage Ni-90Co.

Le rapport c/a = 1.6231 du cobalt est proche du rapport idéal (,/8/3), et cohérent avec la littérature [27].

1.1.2. Analyses microstructurales

Un examen par microscopie optique des sections des barreaux bruts de solidification a été mené,
apres attaque métallographique pour révéler les grains. La microstructure de 1’échantillon Ni-20Co a la
Fig. I11.3 est représentative des autres échantillons coulés selon le méme protocole. La comparaison des

microstructures basaltiques pour les échantillons riches nickel est proposée a 1I’Annexe E.
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Lors de la solidification, la diminution de I’énergie libre du systéme entraine la transformation
rapide de la phase liquide en une phase solide. L’ensemble des alliages Ni-Co solidifie dans un petit
intervalle de température de quelques degrés, compris entre les températures de fusion des deux métaux
purs [23]. L apparition d’un gradient de concentration est donc peu probable, et n’est pas décelé par les
analyses EDS précédemment présentées. Au contact du moule, une germination hétérogeéne prend place
lorsque la surfusion (7r - T) est suffisante [170]. Il existe dans le liquide un gradient de température
(proportionnel a la conductivité thermique du moule) qui est responsable d’une croissance dendritique
du solide, préférentiellement dans la direction d’extraction de la chaleur. Les alliages bruts affichent en

conséquence une microstructure particuliere, dont la Fig. II1.3 donne un exemple pour 1’alliage Ni-20Co.

zone basaltique

zone équiaxe

zone de peau

Fig. 1.3 : Observation optique de la section du barreau de Ni-20Co brut de solidification, révélant une microstructure basaltique. La
fleche symbolise la direction de solidification (DS).

La zone la plus proche du moule (refroidie constamment par circuits d’eau) est la premicre a
solidifier, puis le front de solidification avance dans la direction de solidification (DS) vers le centre du

barreau. La microstructure typique présente trois zones [211], reportées sur la Fig. I11.3 :

la zone de peau, constituée de grains équiaxes et aléatoirement orientés, issus de la germination rapide
au contact du moule due a la surfusion importante.

la zone basaltique, avec des grains allongés dans le sens opposé du flux thermique, suivant la direction
de solidification (DS). La surfusion est alors moindre et permet la croissance dendritique prolongée de
certains grains. Les dimensions des grains les plus imposants sont de I’ordre de 4000 um en longueur et
800 um en largeur, essentiellement observés en partie supérieure de la Fig. I11.3.

la zone équiaxe, solidifiée en dernier, de nouveau composée de plus petits grains équiaxes (de 1’ordre de

200 um) au centre du barreau.
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1.2. Evolutions lors du traitement thermomeécanique

Afin d’acquérir des échantillons modeles recristallisés, un traitement thermomécanique est
appliqué aux échantillons (Chapitre II p. 63). L’¢tude des six échantillons n’a pas pu étre réalisée dans
le temps imparti, et le choix a été fait de traiter les trois compositions riches nickel (Ni, Ni-20Co et Ni-
50Co0). D’une part, il s’agit de diriger I’étude autour de 1’alliage mod¢le Ni-20Co pour sa proximité avec
I’alliage industriel en terme de composition. D’autre part, les matériaux riches cobalt sont difficiles a
laminer a froid sans provoquer 1’apparition de fissures. Ainsi, les échantillons riches nickel ont d’abord
été laminés a froid (réduction de section de 86 %), puis un recuit de recristallisation a 850 °C pendant

225 min a été effectué.

1.2.1. Examen structural par DRX

Les spectres DRX associés aux trois matériaux riches nickel a 1’état déformé et recristallisé sont

respectivement présentés en Fig. II1.4(a) et (b).

(a) Déformé ay (b) Recristallisé
LA 11 — Ni
(111) | L () (20,0) ------- Ni-20Co
| (200) L § Ni-50Co
" N s
3 | | |
& 3 P
y ) . H
2 . - . Lo
- bl st 52 55 (311) Y
s N E i i
Q i h H 3 1 it
P D B 3, 3
= ah i HH £
- P O
i T b
e o e e i s e it f’_({-_J b " II I‘

40 6|0 BIO 160 1é0 40 6|0 BICI 160 1é0
Position (26°) (Co Ay, =1.78901 A) Position (20°) (Co Ay = 1.78901 A)

Fig. 1.4 : Résultats DRX des échantillons riches nickel (a) a I'état déformé et (b) a I'état recristallisé. Les encarts montrent les pics (111)
pour chague composition dans chaque état métallurgique.

Tous les échantillons adoptent bien une structure cristalline CFC. Les encarts de la Fig. 111.4
permettent la comparaison des pics (111) en fonction de la composition. Un léger décalage vers les plus
faibles 20 est observé avec I’augmentation du taux de cobalt quel que soit 1’état métallurgique, la mise
en solution solide de cobalt dans le nickel conduisant a une augmentation de 1’espace interatomique.
Toutefois, le décalage est plus conséquent a I’état déformé, et un élargissement des pics est aussi visible.
Il vient a travers le Tableau II1.3 et la Fig. IIL.5 que les paramétres de maille sont plus grands a 1’état

déformé (courbe verte) qu’a I’¢état recristallisé (courbe noire) pour chaque composition.
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Tablelau III.?? : Pararlnétresl de maillg (en. a’ngstrém) 4431 m déformé —I
des échantillons déformés et recristallisés. m"E, A recristallisé
déformé recristallisé = 442
d a .g
C C
3 o 4441
Ni 3.5284 £ 0.0014 3.5272 £ 0.0008 =]
W
Ni-20Co 3.5327 £ 0.0020 3.5306 £ 0.0006 E 440+t
=
Ni-50Co  3.5389+0.0027  3.5360 * 0.0008 =)
>
43.9 +
Fig. Il.5 : Evolution du volume de la maille CFC des matériaux 6 2|0 5|0
déformés (en vert) et recristallisés (en noir), avec le taux de cobalt. taux de Co (%)

Les défauts cristallins introduits au moment de la déformation, comme les dislocations, les fautes
d’empilement ou les macles de déformation, provoquent des contraintes internes responsables d’une
expansion de maille. Cet effet est d’autant plus marqué que le taux de cobalt est élevé. Cela suggere que
pour une méme déformation, davantage de défauts cristallins sont introduits plus le matériau est riche en

cobalt. Ceci est cohérent avec 1’abaissement de la SFE [36].

Pour estimer les déformations résiduelles des échantillons déformés, on considere les largeurs a
mi-hauteur (H) des pics de diffraction. Celles-ci sont directement mesurées, sans déconvolutions des

raies Ka; et Kay. La largeur mesurée H,,.; dépend de trois facteurs :
Hyes = Hy + Hy + Hy, (I11.1)

Avec Hy la largeur instrumentale (largeur minimale pour un échantillon sans contraintes internes), H,
lié¢ a I’élargissement du pic causé par les contraintes internes (microdistorsion considérée isotrope), et
H; lié a la taille des cristallites (T) selon la formule de Scherrer (H; = 0.89 A/T cos0). Pour chaque
composition, H; négligeable puisque la taille de grains est supérieure a 1 pum. Si H,,.s et Hy sont les
largeurs a mi-hauteur des échantillons déformés et recristallisés respectivement, on a Hy = Hyps — Hp.
La distorsion entralne une variation de la distance interréticulaire d + Ad. La distorsion est alors estimée

a € = Ad/2d. Considérant la loi de Bragg, 1’élargissement des pics est proportionnel a tan 6 [212] :
Hy =4 etan6 (n.2)

Avec 6 I’angle de déviation en radian, et € la moyenne quadratique des déformations dans 1’échantillon.
Le Tableau II1.4 présente les résultats obtenus pour les trois échantillons modeles déformés, et confirme

I’augmentation des déformations résiduelles avec le taux de cobalt contenu dans 1’alliage.

Tableau IIl.4 : Déformations résiduelles des échantillons modeles déformés.

€
Ni 0.0197
Ni-20Co 0.0264
Ni-50Co 0.0524
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1.2.2. Evolution de la microdureté

Le controle de la microdureté permet également d’évaluer I’état de déformation. La Fig. II1.6
indique les valeurs de dureté des échantillons déformés en lien avec I’échelle de gauche (en vert), et

celles des échantillons recristallisés inhérentes a 1’échelle de droite (en noir).

W

w

o

m déformé :]
A recristallisé |10

+100

- état déformé

HV (0.5)

o 150

ISI[[eISLIDAI1EID - (S°0) AH

+ +
0 20 50
taux de Co (%)

Fig. I1.6 : Valeurs de microdureté Vickers (HV) (charge : 0,5 kg) en fonction du taux de cobalt des échantillons déformés (en vert) et
recristallisés (en noir). Les deux échelles s’échelonnent sur 135 HV.

Une augmentation progressive de la valeur moyenne de microdureté est observée avec
I’augmentation du taux de cobalt. Ce résultat est cohérent avec les travaux de Qin et al. [75] qui évoquent
un durcissement par mise en solution de cobalt dans le nickel, et la diminution de la SFE que cela
engendre. Pour les échantillons déformés, une augmentation importante de la dureté est notée, de 235 HV
pour Ni jusqu’a 348 HV pour Ni-50Co. Ces mesures s’accordent aux résultats DRX, qui indiquent
qu’aprés une méme réduction de section par laminage, les déformations résiduelles dans 1’échantillon

Ni-50Co sont multipliées par 2.7 par rapport a I’échantillon Ni.

La méme tendance linéaire est observée pour les matériaux recristallisés, dans une gamme de
dureté inférieure allant de 94 HV (Ni) jusqu’a 123 HV (Ni-50Co). L’écart de dureté entre 1’état déformé
et recristallisé augmente avec le taux de cobalt. Ces mesures indiquent que le recuit de recristallisation
conduit a une relaxation plus efficace des contraintes résiduelles, plus I’échantillon est riche en cobalt.
On note que la dureté des échantillons apres recristallisation est similaire a celle des échantillons bruts

de solidification (comprise entre 74 HV pour Ni, et 103 HV pour Ni-50Co).

1.2.3. Analyses microstructurales

Observations optiques

Pour caractériser les microstructures, la microscopie optique a d’abord été utilisée. La Fig. II1.7
montre une observation dans le plan de laminage (RD-TD) de I’échantillon Ni-20Co pour les états

déformé et recristallisé. Les observations sont similaires pour les deux autres compositions.
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Fig. 1.7 : Observations au microscope optique de la surface laminée (plan RD-TD) de I'échantillon Ni-20Co (a) a I'état déformé et (b)
a I'état recristallisé, apres attaque métallographique. Les fleches vertes indiquent quelques macles.

Les matériaux déformés présentent des grains allongés dans la direction de laminage (RD), a
I’image de la Fig. II1.7(a). Du fait de I’attaque métallographique généralisée (a la fois aux joints de grains
et a I’intérieur des grains), il est difficile de bien visualiser les grains et d’estimer leur taille. On reconnait
toutefois les grains colonnaires de la microstructure brute de solidification, réorientés selon RD de
maniere a accommoder la déformation par laminage. Suite au recuit a 850 °C, une recristallisation
complete a lieu comme le montre la Fig. II1.7(b). Une nouvelle microstructure est obtenue, avec de plus

petits grains équiaxes et de nombreuses macles (quelques-unes sont indiquées par des fleches vertes).

Observations par EBSD

De plus amples analyses microstructurales sont réalisées par EBSD. Les résultats pour la
composition Ni-20Co sont présentés en Fig. III.8. L’analyse EBSD de I’ensemble des compositions

riches en nickel a 1’état déformé et a 1’état recristallisé se trouve en Annexe E.

Les cartographies IPF, les cartographies des différents types de joints et les PF sont d’abord
montrées pour I’échantillon Ni-20Co a 1’état déformé. La microstructure est observée dans 1’épaisseur
selon la coupe transverse aux Fig. II1.8(a-c), et dans le plan de laminage aux Fig. II1.8(d-f). La coupe
transverse permet 1’observation d’une population de grains plus importante, puisque leurs dimensions
sont plus petites dans le plan (ND-TD) que dans le plan (RD-TD), bien qu’il soit toujours difficile de les

visualiser entierement.

Les cartographies IPF en Fig. I11.8(a) et (d) donnent a voir des dégradés de couleurs au sein des
grains (définis par des joints de grains HAGB marqués en noir), synonymes d’une large gamme
d’orientations qui résulte de la déformation importante du matériau. Les dislocations introduites lors de
I’étape de laminage participent a la création de joints qui permettent d’accommoder les écarts
d’orientations. Les cartographies des désorientations des joints en Fig. II1.8(b) et (¢) montrent une
fraction importante de LAGB signalés en bleu, de I’ordre de 77 %. Ces LAGB correspondent aux petites

différences d’orientation entre volumes adjacents et sont typiques d’une microstructure déformée [164].
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Fig. 111.8 : Résultats EBSD (distribution des plans, distribution des types de joints, figures de poéle) de I'échantillon Ni-20Co. Les
observations sont réalisées a I'état déformé (a-c) dans la section de I’échantillon et (d-f) dans le plan de laminage, ainsi qu’a (g-i) I'état
recristallisé dans le plan de laminage. ND est la direction de référence. Les cartographies de joints montrent les désorientations
supérieuresa 5 °: HAGB (> 15 °) en noir, LAGB (< 15 °) en bleu, joints X3 (tolérance de 8.7 °) en vert et X9 (tolérance de 5 °) en rouge.
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Suite a I’étape de recuit, la recristallisation a opéré un changement complet de la microstructure,
déja observé par microscopie optique en Fig. II1.7(b). La cartographie des joints (Fig. III.8(h)) met en
avant I’importante population de joints CSL X3 (en vert), qui, associés aux joints X9 (en rouge),
représentent 51 % de ’ensemble des joints. La proportion de joints 29 ne représente que 4 a 8 % des
joints X3, ce qui est sensiblement inférieur a ce qui peut €tre rapporté dans la littérature [137], [166]

(environ 20 %). Le faible taux de LAGB, inférieur a 2.9 %, est le résultat d’une bonne recristallisation.

La cartographie IPF (Fig. I11.8(g)) semble indiquer une distribution aléatoire de 1’orientation des
grains, ce que confirme la PF (Fig. I11.8(i)) dont I’intensité maximale (2.8) est faible. Les PF associées
aux trois échantillons riches nickel recristallisés présentent une intensité maximale inférieure a 5 (voir

I’ Annexe E). On conclut donc a 1’absence d’orientation préférentielle pour les matériaux apres recuit.

Concernant les matériaux déformés, il est difficile d’évaluer une orientation préférentielle avec
les PF présentées Fig. I11.8(c) et (f), du fait du peu de grains analysés. Les résultats DRX sont employés

dans ce but. Le RTC (relative texture coefficient), utilisé par [77], est défini selon 1’équation (IIL.3).

Ly /I gt
RTC = — U/~ ikl (11.3)

Y3 Unir/I% i)

Avec Iy, les intensités des trois premiers pics de diffraction, ¢’est-a-dire (111), (200) et (220). Comme
indiqué précédemment, on considere que les échantillons une fois recristallisés ne présentent pas de
texture préférentielle. On estime alors que les intensités de référence 1%, correspondent aux intensités
des pics DRX associées aux matériaux recristallisés. Les résultats sont affichés a la Fig. I1I1.9. Pour un

RTC > 0,33, indiqué par une ligne en pointillés, une orientation préférentielle est présente.

0.6 + (111) (200) (220)
déformé m O

RTC (relative texture coefficient)

Ni Ni-20Co Ni-50Co

Fig. 119 : Valeurs du RTC pour les matériaux Ni, Ni-20Co et Ni-50Co a I'état déformé.

Chaque composition possede un RTC distinct. Le Ni déformé affiche une orientation {001}
préférentielle, tandis que le Ni-50Co expose une texture {111}. La composition Ni-20Co intermédiaire
ne semble pas avoir d’orientation préférentielle particuliere. On remarque que le RTC associé aux plans

de la famille {111} croit significativement avec 1’augmentation du taux de cobalt.
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De plus, la densité de LAGB dans les grains déformés semble liée a 1’orientation des grains. Les
grains sur les cartographies IPF (Fig. II1.8(a), (d)) ont différentes orientations. En accord avec le triangle
standard, les grains sont colorés selon leur orientation par rapport a la direction ND. Ainsi, les grains
colorés en bleu sont orientés avec la normale du plan {111} parallele ou proche de la ND, ceux colorés
en vert avec la normale du plan {101} parallele ou proche de la ND, et finalement, ceux colorés en rouge
avec la normale du plan {001} paralleéle ou proche de la ND. La désorientation a I’intérieur des grains
varie en fonction de ces orientations, elle apparait nettement plus faible pour les grains colorés en rouge
(voir par exemple la zone marquée par un rectangle en pointillés Fig. II1.8(d), (e)) que pour les grains en
vert et en bleu. Ce résultat suggere que les grains orientés selon (101) | ND et (111) | ND génereraient
plus de dislocations pour permettre la continuité de la déformation, et 1a formation de régions adjacentes
de plus en plus désorientées avec une grande fraction de LAGB. Au contraire, les grains orientés selon

(100) I ND affichent une fraction moindre de ce type de joint.

La premiere partie du Tableau IIL.5, et la Fig. III.10(a), permettent de voir I’impact de la
composition sur la GBCD des matériaux déformés. On note un taux plus important de HAGB pour

I’alliage Ni-50Co texturé {111}, qui s’accompagne d’une moindre fraction de LAGB par rapport aux

deux autres matériaux.

Tableau III.5 : GBCD des échantillons modéles déformés et recristallisés (%).

HAGB Autres CSL LAGB
(=15°) %3,29 (X5;2X27-X29) (5-15°)
Ni 28.4 1.0 2.5 68.2
déformé Ni-20Co 26.5 0.8 2.6 70.1
Ni-50Co 443 3.1 5.1 47.6
Ni 38.5 53.4 4.8 3.5
recristallisé Ni-20Co 41.2 51 4.9 2.9
Ni-50Co 47.5 41.1 5.2 6.2
(a) 807 ' (b) T Recristallisé —A— HAGB
= —#- LAGB
S -4- 33,59
60 Tl i autres CSL

40 + 1

20

fraction numérique (%)

Ni Ni-20Co Ni-50Co Ni Ni-20Co Ni-50Co

Fig. 111.10 : Evolution des fractions des joints HABG (en noir), LAGB (en bleu), CSL X3 et X9 (en vert) et des autres joints CSL (X5, X7-
229) (en rose), en fonction de la composition (a) a I'état déformé et (b) a I'état recristallisé.
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La moindre fraction de LAGB trouvée dans le matériau Ni-50Co déformé semble contredire les
résultats DRX qui révelent un plus grand taux de déformations résiduelles dans cet échantillon.
Cependant, la distribution du KAM, présentée en Fig. IIl.11, vient confirmer que 1’échantillon a la
composition Ni-50Co (KAM moyen : 7.5 °) possede effectivement plus de contraintes internes que les

deux autres (le KAM moyen vaut 5.1 ° et 4.7 ° pour Ni et Ni-20Co, respectivement).

B s N
30x10° T / . Ni-20Co
] --- Ni-50Co

fraction numérique

Fig. 11.11 : Comparaison du KAM des matériaux modeles déformés Ni, Ni-20 et Ni-50Co.

Par ailleurs, la fraction de joints CSL type joints de macle (X3 et 29) est sensiblement plus
importante pour Ni-50Co déformé (3.1 %) que pour Ni (0.9 %) et Ni-20Co (0.6 %). Ce résultat s’accorde
avec les observations de Madhavan et al. [36] rapportées au Chapitre I p. 46 : les matériaux Ni et Ni-
20Co se déforment par glissement des dislocations du fait de leur relativement haute énergie de faute
d’empilement, tandis qu’avec la diminution progressive de la SFE pour les matériaux plus riches en
cobalt (Ni-40Co et Ni-60Co dans 1’étude), le mécanisme de déformation évolue vers le maclage. Malgré
tout, le pourcentage de joints de macle reste faible. Les macles de déformation pourraient étre trop petites
pour étre facilement observées. La littérature rapporte une épaisseur de macles de I’ordre de 1 um dans

un alliage Ni-40Co déformé de 70 % [36], et d’environ 400 nm pour du cobalt [27].

La seconde partie du Tableau III.5 et la Fig. II.10(b) présentent la GBCD des matériaux
recristallisés, bien différente de leurs homologues déformés. Le taux de LAGB, important au sein des
grains déformés, a fortement chuté lors de la recristallisation, au profit des HAGB et des joints X'3™
produits par un mécanisme de maclage thermique (Chapitre I, p. 54). La répartition entre ces deux types
de joints differe avec la composition : plus le taux de cobalt augmente, plus les HAGB aléatoires sont

présents, au détriments des joints X'3™.

La composition impacte également la taille de grains, comme observé en Fig. I11.12 a travers les
cartographies IPF des trois échantillons recristallisés et la distribution des tailles de grains. Le diametre
moyen dépend de la teneur en cobalt. Il est compris entre 14 £ 13 um (Ni), et 5 £ 3 um (Ni-50Co)
(considérant les fractions numériques des grains). L’alliage Ni-20Co a une taille de grains intermédiaire

de 8 =7 um. La distribution devient de plus en plus étroite lorsque le taux de cobalt augmente.
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(c) Ni-50Co" 3=

(I8 b

0.10 +

o

o

o
1

0 20 410 60 80

Fig. I11.12 : Cartographies IPF des échantillons (a) Ni, (b) Ni-20Co et (c) Ni-50Co, apres recuit. (d) Distribution de la taille de grains pour
les trois matériaux recristallisés : Ni (en gris), Ni-20Co (en bleu) et Ni-50Co (en rouge).

La taille de grains et la mise en solution solide sont les deux facteurs qui peuvent expliquer le
durcissement li¢ a 1’augmentation du taux de cobalt, comme I’ont montré les résultats de microdureté
(Fig. 111.6). La Fig. II.13 indique I’influence de la taille de grains des matériaux recristallisés sur les
valeurs de dureté. Malgré la considération de trois points seulement, une relation de Hall-Petch peut

s’appliquer a travers la droite qui présente un coefficient de régression linéaire supérieur a 0.99.

A
120 + R?=0.9943 .~
—_ -
ot
S 110+
> A
= .
100 +
AT
90 f 1 } f
0.25 0.30 0.35 0.40 0.45
-0.5 -0.5
d (um™?)

Fig. [11.13 : Relation entre la dureté et |a taille de grains des échantillons modeéles recristallisés.

Un affinement des grains a déja été observé pour des matériaux Ni-Co électrodéposés lorsque le
pourcentage de cobalt tend vers 50 % [34], [35], du fait des paramétres d’électrodéposition (Annexe A).
Ici, la recristallisation des matériaux a été effectuée grace a I’énergie élastique emmagasinée suite au
laminage, et grace a I’énergie thermique apportée lors du recuit. Etant donné que I’énergie thermique est
toujours la méme, une différence d’énergie élastique doit expliquer I’affinement des grains avec la hausse
du taux de cobalt. L’étude des matériaux déformés révele une augmentation de la dureté (Fig. 111.6) et
des déformations résiduelles (Tableau I11.4) avec le taux de cobalt. De plus, ’analyse de la GBCD
indique une proportion supérieure de joints fortement désorientés, en lien avec une orientation {111},
pour Ni-50Co. Finalement, 1’énergie élastique est donc plus conséquente plus le taux de cobalt augmente,

ce qui diminue la température nécessaire a la recristallisation.
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Suite a 1’étape de recuit sont donc obtenus trois matériaux aux compositions souhaitées, sans

texture marquée, avec des grains dont la taille moyenne est dans une gamme restreinte entre 5 et 14 um.

2. Etude de la recristallisation de ’'alliage Ni-20Co

La compréhension et le controle des mécanismes de recristallisation et sa cinétique sont
essentiels a la maitrise des propriétés des matériaux [152], [191], [192]. Or, il n’y a pas, a notre
connaissance, d’étude sur la recristallisation primaire d’alliages binaires Ni-Co. Il parait donc intéressant
de comprendre ce processus, qui s’inscrit comme une étape primordiale a I’obtention des matériaux
modeles. Pour ce faire, nous nous sommes focalisés sur ’alliage Ni-20Co laminé a froid. Des recuits
isothermes ont été effectués aux températures suivantes : 450 °C, 550 °C, 650 °C et 850 °C. Le four a
vide utilis¢ est préalablement chauffé avant I’introduction des échantillons déformés. Cependant un laps
de temps est nécessaire pour que 1’échantillon atteigne la température du four. Il faut respectivement

compter 40 min, 34 min, 30 min et 23 min pour atteindre 450 °C, 550 °C, 650 °C et 850 °C.

2.1. Suivi microstructural

La microscopie optique, en permettant ’examen de large surfaces, fournit une bonne idée de
1’état de recristallisation. En complément, une analyse locale par EBSD permet une meilleure résolution
spatiale et donne accés a des informations inaccessibles a 1’optique (nature des joints de grains,

orientations cristallographiques des grains, etc.).

Observations par microscopie optique

Pour les températures extrémes (450 °C et 850 °C), la cinétique de recristallisation ne peut étre
suivie car elle est soit trop lente, soit trop rapide. En effet, les observations optiques montrent que 450 °C
est une température trop basse pour activer la recristallisation, méme apres 10 jours de recuit. Au
contraire, ’ensemble de la microstructure est vite recristallisé a 850 °C. Les températures intermédiaires

(550 °C et 650 °C) permettent une recristallisation échelonnée.

La Fig. I1I.14 affiche par exemple le suivi optique de la recristallisation du Ni-20Co lors du recuit
isotherme a 550 °C. La recristallisation n’a visiblement pas encore débuté aprés la montée en température
(Fig. 1II.14(a)) puisque seule la microstructure typique du matériau déformé est observée. Apres 2 h a
550 °C (Fig. lII.14(b)), de nouveaux grains (qui apparaissent en gris clair) ont germé au sein de la
microstructure laminée (plus sombre par contraste, indiquée par la fleche rouge). La fraction des
nouveaux grains augmente avec le temps de recuit (Fig. 1I1.14(b, c)), toutefois des zones déformées,
indiquées par les fleches rouges, subsistent apres 16 jours de recuit a 550 °C. Les observations optiques
sur les échantillons recuits a 650 °C donnent a voir la méme évolution microstructurale, mais décalée
temporellement. En effet, la période de montée en température (30 min) suffit a recristalliser une fraction

surfacique d’environ 80 %. En 24 h, I’échantillon est presque enti¢rement recristallisé (97 %).
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Fig. 11.14 : Observations au microscope optique dans le plan de laminage de I'évolution microstructurale lors du recuit a 550 °C de
I’échantillon Ni-20Co (a) aprés montée en température, puis suite a (b) 2 h, (b) 1 jour et (c) 16 jours de recuit. Les fleches rouges
permettent de suivre la partie déformée, dont le contraste est lié a I'attaque chimique.

Finalement, I’échantillon recuit 16 jours a 550 °C atteint une taille de grains de 6 + 5 um, et
1’échantillon recuit 1 jour a 650 °C présente des grains mesurant en moyenne 5 = 3 um. Une plus forte
température induit davantage de sites potentiels de germination. Il est donc normal que la taille de grains

soit lIégerement plus petite apres le recuit a 650 °C, par rapport au recuit a 550 °C.

Observations par EBSD

L’avancée de la recristallisation se visualise aussi a travers 1’évolution de la GBCD, obtenue par
EBSD. Les Fig. II1.15(a) et (b) affichent la progression dans le temps des différents types de joints de

grains de ’alliage laminé Ni-20Co lors des recuits a 550 °C et 650 °C, respectivement.

(@ 87« s550°C (b)T « 650°C —A- HAGB
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~ 60+ . 1 \, - autres CSL
: ‘~ * |
=3
=
0
£
=
=
=]

o
g
1]

&

Etat 1 2 3 4 Etat 1 2
déformé log t (min) déformé log t (min)

Fig. 1115 : Evolution de la GBCD de I'échantillon Ni-20Co laminé, en fonction du temps de recuit (a) a 550 °C, et (b) a 650 °C.

Dans les deux cas, la GBCD évolue globalement de facon similaire. La fraction de LAGB
diminue significativement avec le temps, signe que la microstructure déformée disparait [164]. Apres
2 h de recuit a 550 °C et a 650 °C, la Fig. II1.16 indique que les LAGB sont exclusivement présents au
sein de grains qui constituent la fraction encore déformée de la microstructure. La diminution du taux de

LAGB corréle donc bien avec I’expansion de la fraction recristallisée. De plus, une large fraction de
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joints X3™ est créée, visible a la Fig. III.16 en vert (X3) et rouge (X9), alors que ces joints étaient

quasiment inexistants a I’état déformé. Cela vient appuyer que le maclage thermique est un mécanisme

dominant pour la recristallisation de I’alliage Ni-20Co laminé a froid de 86 %.

HAGB
LAGB

23
29

Fig. 111.16 : Cartographies de distribution des différents types de joints du Ni-20Co laminé et recuit 2 h (a) a 550 °C et (b) a 650 °C
(observations dans le plan de laminage).

2.2. Cinétique de recristallisation (JMAK)

Afin d’étudier la cinétique de recristallisation, il faut dans un premier temps déterminer la
fraction recristallisée (X)) pour un temps donné. Deux techniques peuvent &tre utilisées, a savoir la
microdureté et I’EBSD, qui permettent respectivement une analyse générale et locale de I’état de la
recristallisation. La valeur de Xy, est d’abord évaluée a partir des mesures de microdureté. Celle-ci
diminue avec la progression de la recristallisation puisque 1’énergie stockée initialement est

progressivement libérée [185]. Le calcul s’appuie sur I’équation suivante [174] :

HV,or — HV
= v
max min

(1.4)

Avec la microdureté HV de I’échantillon au moment ¢ du recuit, la microdureté HV,,;, de

I’échantillon complétement recristallisé, et la microdureté HV,,,,, de I’échantillon déformé.

En complément, le parametre GOS (déterminé par mesures EBSD, voir Chapitre 11, p. 68) est
utilisé, considérant qu’un grain est recristallisé quand GOS < 1 ° [197]. Lorsque la recristallisation totale
n’est pas obtenue, Wang [174] recommande d’utiliser le paramétre GOS pour déterminer la fraction Xy,

d’un échantillon partiellement recristallisé, a partir du calcul de HV,,,;;, selon 1’équation :

HV, —HV
HVin = HVipax — ma; — (11.5)
\%4

La cinétique de recristallisation isotherme peut alors étre étudiée en utilisant la relation JIMAK

(équation (II1.6)), avec n le coefficient JIMAK et B une constante dépendante de la température.

Xy =1—exp (—Bt") (11.6)
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Le graphique en Fig. I11.17 permet de déterminer, par régression linéaire des points obtenus par

mesures de microdureté, les parametres n et B de la loi JMAK indiqués dans le Tableau II1.6.

Tableau III.6 : Parameétres n et B de la loi JIMAK pour
1 le recuit de I'alliage Ni-20Co a 550 °C et a 600 °C.
=
> 0 Température de
o pera™ B (10?)
A recuit
=
= HV 0.43 4.1
e A 550 °CHv 550 °C
=27 A A 550 °C EBSD EBSD 0.19 32.6
3 ® 650 °C Hv 650 °C HV 0.21 77.0
O 650 °C EBsD EBSD 0.21 48.7

} } 1 1

6 8 10
In(t) (s)

Fig. 111.17 : Détermination des parametres n et B (JMAK) pour les recuits isothermes a 550 °C (en noir) et 650 °C (en rouge) de I'alliage
Ni-20Co, d’aprés les mesures de microdureté (HV, marqueurs pleins). Les points expérimentaux obtenus par EBSD sont aussi indiqués.

Pour les deux températures, un plus haut coefficient de régression linéaire est obtenu avec les
mesures effectuées par microdureté (marqueurs pleins). Celles-ci sont plus représentatives de 1’avancée
de la recristallisation puisque toute la surface de 1’échantillon (environ 50 mm?) est analysée. Nous
disposons également de plus de points expérimentaux obtenus par mesures de microdureté que par
EBSD. Toutefois, on note que les mesures EBSD aboutissent a des parametres n et B relativement
proches pour la cinétique de recristallisation a 650 °C. Bien que ce ne soit pas le cas a 550 °C, il est
intéressant de noter des résultats cohérents obtenus par des méthodes tres différentes (globale et locale).
Les données expérimentales (HV) sont utilisées pour déterminer les parametres n et B, eux-mémes

employés pour tracer les sigmoides de la loi JIMAK, affichées en lignes pointillées a la Fig. 111.18.
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Fig. 111.18 : Cinétique de recristallisation du Ni-20Co aprés 86 % de laminage a 550 °C et 650 °C.
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La valeur de n diminue avec I’augmentation de la température de recuit, ce qui se traduit par une
sigmoide moins abrupte. Ce résultat est comparable avec les travaux de Mateus Freire [186] concernant
la recristallisation d’un acier inoxydable austénitique. Par ailleurs, la valeur de B augmente
considérablement avec I’augmentation de la température de recuit, en accord avec [186]. Cela traduit un

temps d’incubation plus conséquent lors du recuit a 550 °C par rapport au recuit a 650 °C.

Les valeurs de n sont inférieures a 1, et ne correspondent donc pas a une croissance
tridimensionnelle selon Avrami (n compris entre 3 et 4, comme indiqué au Chapitre I p. 50). Néanmoins,
une cinétique d’Avrami avec n inférieur a 1 a déja été rapportée, alors que la croissance des grains
s’effectue bien en trois dimensions [191]. Plusieurs auteurs observent aussi un n bien inférieur a 3, et
mettent en avant I’influence d’une germination non aléatoire [164], [186] ou de la restauration [191],
[193]. On suggére que les hétérogénéités présentes dans I’échantillon déformé occasionnent une
germination non aléatoire. Les différentes densités de LAGB associées aux orientations cristallines
(discuté plus haut p. 89) sont une cause possible. La germination doit en effet &tre préférentielle dans les
zones ou I’énergie élastique emmagasinée est la plus grande. De plus, des auteurs ont évoqué une
dépendance ° de n au taux de laminage [174], [213]. Par extension, le paramétre n serait donc dépendant
de la densité de défauts introduits lors de la déformation, ce qui vient appuyer I’hypothese de la

germination non aléatoire.

D’autre part, on note que la microstructure basaltique de départ ne constitue pas une
microstructure idéale pour conduire ce type d’étude, et la valeur du parameétre n est donc a relativiser.
L’anisotropie des grains influe probablement sur 1’état microstructural apres déformation. Généralement,
un reconditionnement de la microstructure est opéré a I’aide d’un traitement thermomécanique préalable
pour partir d’un état de référence homogéne, que ce soit pour étudier les processus de déformation [36],

[183] ou de recristallisation [174].

2.3. Role de la texture sur la recristallisation

La littérature met en avant le role important de la texture sur le phénomene de recristallisation
[164], [182], [214]. Aussi, une plus ample investigation des données d’orientations obtenues par EBSD
s’impose. La Fig. I11.19 montre les cartographies GOS et IPF de 1’échantillon Ni-20Co laminé apres 1 h
(Fig. III.19(a-b)) et 7 h (Fig. I11.19(d-e)) de recuit a 650 °C. Les cartographies GOS indiquent en orange
les zones tres déformées (GOS > 5 °) qui semblent ne pas avoir été impactées par le traitement thermique.
Les gradients d’orientation dans ces zones sont visibles sur les cartographies IPF. L’orientation
dominante semble étre du type {001} (parallele au plan RD-TD), colorant dans des nuances de rouge les

grains en question, mais admet une déviation importante.

9 La relation de dépendance n’est pas clairement établie puisque n augmente avec le taux de laminage selon [174]
(alliage Ni-W), alors que n diminue plus la déformation est importante selon [213] (acier).
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Les figures de pdles, présentées en Fig. I11.19(c) et (f), tiennent uniquement compte des grains
non recristallisés (GOS > 1 °). Les podles affichent une intensité conséquente (de 7 et de 22) et décrivent

une orientation préférentielle de type Cube, avec toutefois une large dispersion.

O ENANE
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[ 5-10

B 15-20 001 101

Fig. 11.19 : Résultats EBSD (cartographies GOS, IPF, et figures PF de la fraction déformée) du Ni-20Co laminé a froid et recuit a 650 °C
pendant (a-c) 1 h (X, =85.8 %) et (d-f) 7 h (X}, =92.3 %). Les observations sont réalisées dans le plan de laminage. ND est la direction
de référence pour les cartographies IPF.

La texture Cube {001} (100) est présentée a la Fig. I11.20. Il s’agit d’une texture communément
rencontrées dans les matériaux CFC avec une SFE moyenne a grande [152]. Cependant, elle est

habituellement décrite comme une texture de recristallisation [180].

[001] 01 / \ 001/0
o 0 A

Q © gae/o’ ® 0

Fig. 111.20 : Présentation de la texture Cube {001} (100).
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Afin d’estimer la déviation a la texture Cube idéale des zones non recristallisées, les poles {001}
dont I’intensité est supérieure a 5 (limite a partir de laquelle I’orientation est considérée préférentielle)
sont indiqués par des contours rouges en Fig. I11.21. Apres 1 h a 650 °C (Fig. II1.21(a)), les axes (001)
des cristaux non recristallisés devient au maximum de + 15 ° par rapport aux directions ND, RD et TD
de I’échantillon laminé. Apres 7 h (Fig. II1.21(b)), la texture Cube résiduelle apparait plus amplement
désorientée, d’environ 30 °. Habituellement, les composantes de texture sont définies en considérant
possible un écart de 15 © a I’orientation idéale [164], [214]. 1l faut noter que 1’échantillon est 1égérement

courbé en sortie de laminoir, ce qui doit induire une déviation supplémentaire lors de la mesure.
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Fig. 111.21 : Figures de poles {001} associées aux grains non recristallisés (GOS > 1 °) apres (a) 1 h, et (b) 7 h a 650 °C.

Gerber et al. [182] ont montré le caractére unique de la composante de texture Cube, pour
laquelle un processus de restauration prend place des les premiers instants du recuit, mais aussi au
moment de la déformation alors que le laminage est de plus en plus sévere. Au contraire, pour les autres
composantes de textures (Cu, B, S) considérés par les auteurs, la densité de dislocations augmente avec
la déformation. La composante Cube acquiert donc tres facilement une stabilité supérieure a celle des
autres composantes. La recristallisation des grains déformés d’orientation Cube requerrait donc plus
d’énergie. Cela peut expliquer leur recristallisation tardive. Selon les observations EBSD (Fig. I11.8), les
grains orientés {001} présentent effectivement un taux de LAGB inférieur aux grains orientés {101}

et {111}.

Des publications sur la recristallisation du Ni [164], [214] et d’alliages Ni-W [215], [216]
présentent au contraire une amorce de la recristallisation au niveau des grains déformés avec 1’orientation
Cube. Ils montrent également un développement trés marqué de la texture Cube pendant la
recristallisation. Le taux de laminage pourrait étre en cause. En effet, les matériaux déformés dans la
littérature citée sont fortement laminés (> 95 %), tandis que notre matériau Ni-20Co I’est sensiblement
moins (86 %). Or, le mécanisme de recristallisation est dépendant du taux de laminage comme montré
au Chapitre I p. 55. Le mécanisme SIBM se met en place lors d’un recuit aprés une forte déformation, et
profite a I’expansion de la composante Cube [182]. Dans le cas de 1’alliage Ni-20Co modele, le maclage
opére majoritairement et participe a 1’établissement d’une orientation générale aléatoire, tel que montré

en Fig. I11.8(g-1).
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3. Présentation de I’alliage Ni-20Co industriel

La composition avec 20 % de cobalt est particuliérement intéressante puisqu’il s’agit de la
composition nominale du matériau industriel utilisé par Airbus Helicopters pour revétir les bords
d’attaque des pales d’hélicoptére. L’alliage nanostructuré est fabriqué par électroformage directement
avec la forme incurvée adéquate. Pour son étude au laboratoire, nous disposons de larges plaques aux
dimensions 30 x 30 x 0.1 cm. Une plaque sans défauts apparents a été retenue, et débitée en petits

échantillons carrés d’environ 1.5 cm de cOtés.

3.1. Caractérisation structurale

Pour vérifier ’homogénéité de la plaque, plusieurs échantillons prélevés a la fois au bord
extérieur (en vert) et au centre (en rouge) de la plaque ont été analysés par DRX. Les diffractogrammes

obtenus sont présentés Fig. II1.22(a).
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Fig. 11.22 : Résultats DRX (a) pour six échantillons d’alliage industriel, dont trois proviennent du bord de plaque (en vert) et trois autres
du centre (en rouge). Les premiers pics (111), (200) et (220), indexés CFC, sont agrandis a la méme échelle. En (b) la superposition
avec les diffractogrammes des échantillons modeles laminés et recristallisés pour le pic (111) est montrée.

Une seule phase CFC est détectée sur I’ensemble des échantillons. Les pics de diffraction
adoptent tous la méme position en 20. Cependant, ils sont décalés vers les plus grands angles par rapport
aux échantillons modeles Ni-20Co (quel que soit I’ état métallurgique) dont la position est repérée par un
trait bleu a environ 52.05 ° sur la Fig. [11.22(b). Ce décalage, d’environ 0.02 ° est relatif a une contraction
de la maille cristalline, qui peut étre di a la présence de contraintes internes, ou a une moindre teneur en
cobalt. Puisqu’un trés faible décalage est détecté entre les échantillons modéles déformé et recristallisé,
qui pourtant contiennent une densité de dislocations a priori treés différente, I’hypothése des contraintes
internes qui causent le déplacement des pics pour les échantillons industriels est peu probable, et peut
étre négligée. Des mesures par EDS ont été réalisées afin de déterminer une éventuelle sous-teneur en

cobalt, dont les résultats sont présentés dans le Tableau II1.7.
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Tableau I1l.7 : Compositions obtenues par mesures EDS, et valeurs de microdureté Vickers des matériaux industriel et modéle.

Echantillon Co (%at) Ni (%at) (mesures EDS) HV 0.5
Industriel (bord) 16.8 83.2 0.7 3576
Industriel (centre) 17.3 82.7 0.4 400+7
Modele (brut de solidification) 22.0 78.0 0.3 95+4

Il n’y a pas de différence significative entre les échantillons de bord et de centre, la méthode de
synthese par voie électrolytique permet la réalisation de plaques homogenes en composition. Cependant,
les échantillons industriels posseédent bien un taux de cobalt inférieur a 20 %. Un écart de composition
de 5 % est identifi¢ entre I’alliage industriel et 1’échantillon mode¢le. La Fig. II1.23 montre I’influence de

la composition sur la position du pic (111), et justifie le décalage du pic de I’alliage industriel.
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Fig. 11.23 : Impact du taux de cobalt sur la position du pic de diffraction (111).

Par ailleurs, 1’alliage est nanostructuré. La Fig. II1.22 montre effectivement que les pics relatifs
au matériau industriel possedent une largeur a mi-hauteur plus grande que ceux de 1’alliage mod¢le. Or,
la dureté, comme ’ensemble des propriétés mécaniques, est largement impactée par la taille de grains,
selon la loi de Hall-Petch. Le Tableau II1.7 confirme une valeur de dureté approximativement quatre fois

supérieure de 1’alliage industriel par rapport a son homologue a grains micrométriques.

On note un écart de dureté significatif entre les deux échantillons industriels : celui provenant du
centre étant plus dur que celui issu du bord (Tableau III.7). De plus, les analyses DRX (Fig. 111.22)
révelent des largeurs a mi-hauteur (H) plus importantes pour les échantillons de centre de plaque. La
formule de Scherrer (T = 0.89)\/H.cos0) permet de mesurer la taille des cristallites (T) : les échantillons
de bord et de centre posseédent une taille moyenne de cristallites de 30 nm et 26 nm, respectivement. Les

éléments diffractants sont donc sensiblement plus petits en coeur qu’en bord de plaque.

Une analyse MET complete la caractérisation des échantillons industriels. La Fig. I11.24 présente
une observation des nanostructures et des clichés de diffraction associés. Les zones les plus sombres sont

a priori saturées de joints de grains et de dislocations, et donc difficilement discernables. La superposition
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de grains dans I’épaisseur de la lame peut accentuer ce manque de lisibilité. Les clichés de diffraction
ont été réalisés avec un diaphragme de sélection d’aire de 500 nm de diametre (cercles en pointillés).
Plusieurs grains diffractent en méme temps, ce qui confirme leur caractére nanométrique. La zone
correspondante au coeur de la plaque forme des anneaux de diffraction, dont les quatre premiers
correspondent aux plans (111), (200), (220) et (311) [217]. La taille de grains de 1’échantillon du centre
est donc plus petite que celle de son homologue de bord, en accord avec 1’élargissement des pics en

DRX, et I’augmentation de la microdureté.

Fig. I11.24 : Observations MET et figures de diffraction associées aux sélections d’aire marquées en pointillés (~ 500 nm de diamétre)
d’échantillons Ni-20Co industriel en provenance (a) du bord de la plaque et (b) du centre de la plaque.

Au milieu de cette matrice de grains nanométriques, des grains de taille plus importante, de
I’ordre de quelques centaines de nanometres et pouvant atteindre plusieurs microns, sont ponctuellement
observés. La Fig. I11.25 affiche des exemples de gros grains dans I’échantillon de cceur de plaque. De
fines macles sont visibles en Fig. I11.25(a). Un grain avec une morphologie sphérolitique [54] est observé
en Fig. II1.25(b), dans lequel sont présents des joints de macle et des dislocations. Des observations

similaires ont été faites dans I’échantillon en bord de plaque.

Fig. I11.25 : Observations MET de I'échantillon Ni-20Co industriel en provenance du cceur de plague, montrant (a) de fines macles et
(b) des macles et des dislocations dans un grain micrométrique (sphérolite).
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3.2. Traitements thermiques

Afin d’obtenir une taille de grains comparable au matériau modele recristallisé, des traitements
thermiques ont été effectués sur le matériau industriel. La densité de joints de grains dans les
nanostructures est telle que 1’énergie élastique emmagasinée est grande, rendant les nanostructures

généralement peu stables en température [160].

3.2.1. Evolution microstructurale sous I'influence de la température

Des recuits isothermes de 2 h ont été effectués sur des échantillons de bord et de centre de plaque,
et ont permis dans un premier temps d’étudier la stabilité thermique du matériau industriel. La gamme
de températures testées est comprise entre 300 °C et 900 °C. L’impact de la température de recuit a été
étudiée par mesures de microdureté Vickers, dont les résultats sont présentés a la Fig. I11.26. La dureté
des échantillons décroit proportionnellement a 1’augmentation de la température. Dés 300 °C, la
nanostructure est donc impactée. Les joints de grains stockent une quantité importante d’énergie qui

constitue la force motrice a la croissance des grains [160].
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Fig. 111.26 : Evolution de la valeur de microdureté Vickers (HV) (charge : 0,5 kg) avec la température de recuit, pour les échantillons
industriels provenant du bord (en vert) et du centre (en rouge) de la plaque.

D’autre part, les échantillons de cceur de plaque restent plus durs que leurs homologues de bord,
bien que cet écart devient négligeable a 900 °C. Les valeurs de microdureté des échantillons de centre et
de bord sont alors respectivement de 80 £ 2 HV et 79 +2 HV. A I’¢état d’origine, les grains sont plus fins
au centre de la plaque, I’énergie associée aux joints de grains y est plus grande. La force motrice a la
croissance des grains y est donc plus importante. Cela conduit a une diminution plus rapide de la

microdureté au centre qu’en bord de plaque, d’autant plus marquée que la température est élevée.

Bien qu’aprés 2 h a 300 °C, la valeur de microdureté ait chutée de 18 % (quelle que soit la place
de I’échantillon sur la plaque), les grains ne sont pas distinguables par microscopie optique. Il semble

donc que la taille des grains soit toujours nanométrique, en accord avec I’étude d’Hibbard et al. [72]. Ces
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derniers ont observé au MET 1’évolution microstructurale d’alliages Ni-Co électrodéposés avec des
grains nanométriques, lors d’un recuit a 300 °C, et ont identifié deux séquences. Initialement, la
croissance anormale de quelques grains prend place, tandis que la majorité des grains reste inchangée
(environ 12 nm). Puis, une fois la matrice d’origine complétement transformée (la taille de grains est
alors approximativement de 400 nm), une croissance normale prend le relai. Ils observent que plus le
taux de cobalt est important, plus la séquence initiale est lente, et donc plus I’alliage est stable
thermiquement. Apres 2 h a 300 °C, I’échantillon Ni-37Co (le plus pauvre en cobalt de I’étude) atteint

environ 500 nm. Une analyse MET manque a notre étude pour pousser plus loin la comparaison.

La Fig. II1.27 présente les observations optiques des microstructures, pour différents recuits.
Apres 2 h a 500 °C, des grains de I’ordre du micrometre sont visibles dans une matrice de grains plus
petits, ou la concentration des joints de grains est telle que 1’attaque chimique endommage fortement ces
zones qui apparaissent noires a 1’observation (encart sur la Fig. II1.27). La croissance anormale décrite
par [72] peut expliquer 1’observation des plus gros grains. A partir de 600 °C, tous les grains sont de
taille micrométrique. La taille de grains est homogene apres 2 h a 600 °C, toutefois sensiblement plus

grande pour 1’échantillon de bord (6.6 + 4.9 um) que pour I’échantillon de cceur (4.7 + 3.5 pm).

Fig. I11.27 : Observations au microscope optique des microstructures du matériau Ni-20Co industriel (bord et centre de plaque) aprés
recuits de 2 h a 500 °C, 600 °C, 700 °C et 900 °C. L’échelle de 50 um est commune a toutes les images.

Apres 2 h a 700 °C et 900 °C, la taille de grains est logiquement plus grande qu’a température

inférieure, et se stabilise autour d’une valeur de moyenne de 16 pm. Au-dessus de 650 °C, une croissance
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exagérée de certains grains est remarquée. La croissance exagérée differe selon la température appliquée
lors du traitement thermique et la position de 1’échantillon dans la plaque (Fig. II1.28). La croissance
exagérée opere a 650 °C, quelle que soit la provenance au niveau de la plaque, tandis qu’elle n’intervient

que sur I’échantillon de bord de plaque a 850 °C, et non sur celui provenant du centre.
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Fig. 111.28 : Observations au microscope optique de la croissance des grains inégale pour le matériau Ni-20Co industriel (bord et centre
de plaque) aprés recuits de 2 h a 650 °C et 850 °C.

3.2.2. Caractérisation du matériau industriel recuit a 600 °C

\

Ces manipulations thermiques visent a transformer 1’alliage industriel pour obtenir une
microstructure comparable a celle du Ni-20Co modele recristallisé. Un recuit de 2 h a 600 °C est choisi
comme étant le plus adapté. Ainsi la croissance exagérée (a partir de 650 °C) est évitée, et les échantillons
ont une microstructure homogene en taille. Leur taille de grains moyenne est plus petite que celle du

matériau Ni-20Co modele, mais reste du méme ordre de grandeur (Fig. 111.29).

m industriel (bord) +— 4,8+ 3,4 um
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Fig. 111.29 : Distribution de la taille de grains du matériaux industriel recuit 2 h a 600 °C pour les échantillons bord (en vert) et centre
(en rouge), en comparaison du matériau Ni-20Co modele recristallisé (en bleu).

La Fig. II1.30 montre les cartographies d’orientations pour les deux échantillons. Il semble que
les grains orientés {011} (colorés en vert, considérant I’axe ND de référence) soient dominants. Les
figures de pdles confirment une préférence pour cette orientation. La projection stéréographique associée

aux plans {011} affiche une densité maximale dans la direction ND. Si ce n’est pas flagrant sur
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1”échantillon de bord (Fig. I11.30(a)) du fait des quelques gros grains d’orientations différentes, c’est bien
le cas pour I’échantillon de centre (Fig. II1.30(b)). Toutefois, la densité maximale des poles est faible :

2,4 (bord) et 1,7 (centre). Ces matériaux ne présentent donc pas d’orientations préférentielle marquée.
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Fig. 111.30 : Cartographies d’orientation des grains et figures de pole des échantillons industriels aprés traitement thermique (2 h a
600 °C en four a vide) provenant (a) du bord et (b) du centre de plaque. La direction normale a la surface (ND) constitue I'axe de
référence. L'échelle 50 um est commune aux images (a) et (b).

Les grains de tailles plus importantes se distinguent par une orientation différente de la majorité
de grains. C’est d’autant plus visible pour 1’échantillon de bord, en Fig. II1.30(a). La Fig. III.31 met en
avant les cinq plus gros grains de la cartographie (> 31 um). Ils semblent converger vers une méme

orientation pour laquelle ’axe (001) | ND, avec une déviation comprise entre 12 ° et 25 °.

111

ND

001 101

Fig. 1131 : Distribution des orientations des cing plus gros grains recensés sur la cartographie IPF en Fig. 111.30(a).
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La distribution des caractéristiques des joints de grains pour les deux échantillons industriels est

indiquée au Tableau III.8, avec pour comparaison la GBCD du matériau modele recristallisé.

Tableau I11.8 : GBCD des échantillons industriels recuits et du Ni-20Co modeéle (%).

Echantillons Ni-20Co (:ASB) 23,29 (;Su;trxe;_ C;é':)) (SL'_AlGSBo)
Industriel (bord) 62.3 27.8 6.9 3
Industriel (centre) 56.4 355 5.8 2.3

Modele (recristallisé) 41.2 51.0 5.0 2.9

La fraction de LAGB est faible pour les trois échantillons, inférieure a 3 %, ce qui traduit un état
convenablement recristallisé. Puisque les fractions de LAGB sont similaires, les taux de joints dont la
désorientations est supérieure a 15 ° sont également semblables, suprérieurs a 97 %. Parmi eux
cependant, la distribution des HAGB et des joints CSL differe selon I’échantillon. Pour I’alliage Ni-20Co
modele, la recristallisation conduit a la formation de 51 % de joints CSL de type macle (X3 et 29). Le
matériau, préalablement déformé, enclenche lors du recuit la formation de joints X3™ selon les
mécanismes rapportés au Chapitre I, p. 39, pour adopter une configuration moins énergétique. De leur
coté, les échantillons industriels présentent apres traitement thermique, une architecture de joints plus
aléatoire, avec des taux de HAGB bien supérieurs a 50 %. Le maclage thermique est moins favorisé, le
taux de joints 23 et X9 ne dépassant pas 35.5 %. Cette distinction est probablement due aux différents
mécanismes de recristallisation : tandis qu’une transformation par germination et croissance opere
jusqu’a I’obtention d’une microstructure recristallisée pour le matériau modéle, seule la croissance

homogene des grains est observée pour le matériau industriel.

En comparant les deux cartographies de joints présentées a la Fig. I11.32, il est remarquable que

les plus gros grains dont les limites constituent des HAGB, sont exempts de joints 23",

B SRR IR

HAGB
LAGB

Z3
29

Fig. [11.32 : Cartographies de distribution des différents types de joints des échantillons industriels apres traitement thermique (2 h a
600 °C) provenant (a) du bord et (b) du centre de plaque. L’échelle 50 um est commune aux deux images.
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La différence de taille de grains pourrait expliquer la moindre proportion de ce type de joints
pour I’échantillon industriel en provenance de bord de plaque. Selon Pande et al. [218], la densité de
macle (définie comme le nombre d’intersections entre une ligne d’une unité de longueur et les joints de
macle) dépend uniquement de la taille de grains, et ne se trouve pas affectée par les parametres temps et
température lors du recuit. La Fig. II1.33 indique que pour des tailles de grains suffisamment supérieures
a une taille critique D (en dessous de laquelle il ne peut y avoir de macle dans le grain), la densité de

macle décroit avec I’augmentation du diametre des grains, en accord avec Watanabe [135].

0 Baro and Gleiter, Z. Metallkd., 1972 (Cu-Al)

A Hu and Smith, Acta Metall,, 1956 (Cu-Zn)

X Charnock and Nutting, Met. Sci. )., 1967 (Cu-Zn)
Pande, Imamand Rath, Metall. Trans. A, 1990 (Ni)
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Fig. 11.33 : Relation entre taille de grains et densité de macle, publiée par Pande et al. [218]

L’échantillon Ni-20Co modele posseéde une taille de grains légérement plus grande que les
échantillons industriels, et pourtant sa proportion de joints 23™ est plus importante, ce qui ne s’accorde
pas avec la relation de Pande et al. [218]. Toutefois, les auteurs qui travaillent sur du nickel pur (résultats
en vert sur la Fig. I11.33) précisent que la diminution du taux de macle avec I’augmentation de la taille
de grains est vraie au-dela d’une taille de grains approximativement égale a 70 um, soit bien supérieure
a celles des échantillons. Pour des tailles de grains inférieures, un plateau est observé, et une diminution

de la densité de macle lorsque D tend vers D,.

Puisque la dispersion des résultats de Pande et al. pour une taille de grains trés similaire est
importante, les échantillons Ni-Co se situent probablement dans un intervalle de taille de grains trop
étroit pour définir un comportement clair quant a 1’évolution de la densité de macle. Le mécanisme de
maclage peut également différer entre les deux types de matériaux étant donné que 1’émergence des
structures recristallisées n’opeére pas selon le méme mécanisme, ce qui pourrait expliquer les différents

taux de joints X3™ observés.

Finalement, le traitement des mesures EBSD par 1’emploi de 1’outil GOS constitue une approche
simple pour estimer 1’¢état de contraintes internes dans le matériau industriel. Les cartographies GOS (en

superposition des cartographies 1Q) sont présentées en Fig. 111.34.
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Fig. 111.34 : Cartographies GOS (en superposition des cartographies IQ) pour les échantillons industriels aprées traitement thermique
(2 h a 600 °C) provenant (a) du bord et (b) du centre de plaque (échelle de 50 um commune).

La majorité des grains est colorée en bleu : la fraction de grains dont le GOS est inférieur a 1 °
est respectivement de 97.7 % et 98.3 % pour les échantillons de bord et de centre. La distribution du
GOS est relativement homogene et la valeur moyenne vaut 0.6 ° £ 0.2 ° pour les deux échantillons. De
ce point de vue, les échantillons Ni-20Co industriels recuits sont tout a fait comparables au matériau

modele qui présente un GOS moyen de 0.7 ° + 0.3 °.

4. Conclusions

Dans ce chapitre, la caractérisation métallurgique a chaque étape de 1’¢élaboration des matériaux
modeles Ni-Co a d’abord été effectuée. Pour investiguer une large gamme de compositions, six
matériaux métalliques comprenant 0, 20, 50 ,70 ,90 et 100 %at Co ont été réalisés par fusion par
induction, coulés sous la forme de barreaux avec une microstructure basaltique typique. L’impact du
cobalt sur la structure cristallographique et la dureté a ét€ montré. Pour se concentrer davantage sur la
composition d’intérét Ni-20Co du matériau industriel, seuls les matériaux riches nickel (0, 20 et 50 %at
Co) ont été laminés a froid et recuits. Le taux de cobalt influence les mécanismes de déformation et
conduit a des différences microstructurales en termes d’orientations cristallines et de GBCD. Apres
recristallisation compléte, la taille de grains s’aveére sensiblement dépendante de la composition.
Cependant, les trois échantillons recristallisés modeles présentent bien des grains équiaxes et sans

orientation préférentielle.

L’étape de recristallisation est ensuite étudiée a travers le matériau modele Ni-20Co. Les recuits
isothermes menés a 450 °C et 850 °C operent respectivement une recristallisation trop lente et trop rapide
pour étre suivie. La cinétique a donc été établie pour les températures de 550 °C et 650 °C, par mesures
de microdureté et EBSD. Une loi JMAK permet de modéliser ces cinétiques. La texture Cube

qu’adoptent certains grains déformés semble étre le facteur limitant a la recristallisation. Le maclage est
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a priori le mécanisme dominant. Il s’agit du seul mécanisme de recristallisation permettant I’émergence
d’orientations différentes de celles présentes a 1’état déformé [152]. Les matériaux modeles sont ainsi
considérés sans texture préférentielle de recristallisation, et avec une importante fraction de joints 23"

accentuée par une forte teneur en nickel.

Enfin, le matériau industriel électroformé, de composition nominale Ni-20Co, a été analysé.
Celui-ci affiche en réalit¢ un taux de cobalt légérement inférieur. Pour vérifier ’homogénéité de la
plaque, nous nous sommes attachés a toujours comparer un échantillon de bord et de centre. L’alliage
CFC est nanostructuré et affiche une dureté importante en conséquence. On note toutefois une taille de
grains plus petite au centre. La nanostructure du matériau est un systéme hors-équilibre avec une grande
énergie. Apres un recuit de 2 h a 600 °C, les résultats par microscopie optique et EBSD montrent qu’un
processus de recristallisation faisant intervenir la croissance des grains prend place, grace a la force
motrice que représente 1’énergie des joints des grains. Un matériau contenant un faible taux de
contraintes internes est obtenu, avec une taille de grains proche de 5 um. Le matériau industriel devient
ainsi comparable au matériau Ni-20Co recristallisé. Il est donc possible d’étudier I’impact du procédé de
synthese et de la taille de grains sur les propriétés en corrosion, auxquelles nous allons désormais nous

intéresser.
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CHAPITRE 1V.

Comportement
¢électrochimique dans le

domaine anodique

Apres avoir caractérisé les différents matériaux d’étude, leur comportement en
corrosion est ici examiné. Ce chapitre vise a déterminer | ’'impact de la composition et de divers
parametres microstructuraux sur la tenue a la corrosion et la passivation. Pour cela, deux
électrolytes distincts sont considérés : NaCl 30 g/L et H:SO4 0.5 M. Le premier est neutre et
permet d’étudier ['influence des ions CI connus pour étre responsables du phénomeéne de
piquration. Le second est un milieu acide qui s affranchit de [’action des ions chlorures et
autorise [’étude des mécanismes de passivation. Les résultats expérimentaux présentés dans
ce quatrieme chapitre sont issus de séries d’essais de polarisation potentiodynamique, dont le

mode opératoire est indiqué au Chapitre 11, p. 72.
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Chapitre IV. Comportement électrochimique dans le domaine anodique

Ce chapitre se divise en deux parties : 1’'une consacrée au milieu neutre chloruré (pH ~ 6) et
I’autre concernant le milieu acide sulfurique (pH =~ 0.2). L’objectif est d’évaluer les effets du procédé de
synthese, du taux de cobalt, et des modifications microstructurales engendrées par le laminage sur le
comportement en corrosion des échantillons dans 1’électrolyte en question. Pour chaque facteur, les
résultats seront présentés suivant le méme schéma : le comportement a 1’abandon dans le milieu d’étude
est d’abord observé, puis le comportement en polarisation est analysé, en abordant successivement les

différents domaines des courbes de polarisation potentiodynamique.

1. Comportement en milieu neutre chloruré

Le premier électrolyte utilisé est un milieu aqueux NaCl 30 g/L, dont la concentration en ions
chlorures est approximativement celle de 1’eau de mer. Les matériaux qui présentent un film passif a leur
surface y sont particulierement sensibles, car ces ions provoquent la rupture locale du film qui perd alors
son caractere isolant (Chapitre I p. 30). La sensibilité a la corrosion localisée est donc ici étudiée. Dans
un premier temps, les propriétés électrochimiques des alliages Ni-20Co, modele et industriel, seront
¢tudiées. Puis nous évaluerons I’impact de la composition et de la déformation a travers 1I’étude des

matériaux modeles en milieu NaCl 30 g/L.

1.1. Alliage industriel vs alliage modele

Le matériau industriel avec une taille de grains nanométrique est tout d’abord comparé au
matériau modele recristallisé de composition similaire Ni-20Co. On peut ainsi mesurer 1’impact du mode
de synthése et de 1’état métallurgique résultant sur les propriétés en corrosion. En premier lieu, les deux
matériaux se différencient par la taille de grains. Pour s’affranchir de cet effet, le matériau industriel a
été recuit 2 h a 600 °C afin de présenter des grains du méme ordre de grandeur que ceux du matériau

modele (Chapitre III, p. 104).

1.1.1. Comportement électrochimique des alliages Ni-20Co

Evolution du potentiel libre

Suite a I’immersion, les échantillons sont dans un premier temps placés en circuit ouvert pendant
30 min. La Fig. IV.1 affiche le suivi du potentiel libre, ou OCP (open circuit potential), en fonction du
temps. De fagon générale, un anoblissement du potentiel est observé. Cela traduit un phénomene de
passivation a travers la formation d’un produit de corrosion insoluble et protecteur [91], [148]. La
variation de I’OCP est plus importante pour les matériaux industriels recuits (« micro », traits en
pointillés) qui affichent, au moment de I’immersion, des potentiels inférieurs a leurs homologues
nanométriques (« nano », traits pleins). Apres 30 min d’immersion, I’OCP tend vers une valeur

stationnaire dans une méme gamme restreinte de potentiels comprise entre -154 et -183 mV.
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Fig. IV.1 : Suivi de 'OCP aprés immersion en NaCl 30 g/L des échantillons de bord (en vert) et de centre (en rouge) de plaque Ni-20Co
industriel nanométrique (trait plein) et micrométrique (recuit 2 h a 600 °C, en pointillés), et du Ni-20Co modeéle recristallisé (en bleu).

Etude de polarisation anodique

Apres réduction électrochimique de la couche d’oxyde (en imposant a 1’électrode de travail un
potentiel de -0,6 V pendant 15 min), les courbes de polarisation potentiodynamique sont enregistrées.
Chaque essai est reproduit au moins trois fois pour vérifier la reproductibilité et tenir compte de la
dispersion des résultats lors de ’extraction des parameétres de corrosion. L’ensemble des courbes de
polarisation est en Annexe F. Pour chaque échantillon, une courbe jugée représentative est montrée dans
ce chapitre. Les comportements en milieu NaCl 30 g/ des matériaux Ni-20Co industriel (nano et micro)

et modele sont décrits par les courbes de polarisation en Fig. IV.2.

4+ Ni-20Co industriel
bord (nano) —

(micro) - - -
centre (nano) —
i (micro) - - -
- Ni-20Co modéle
g 24 (recristallisg) ------
<
2
— 1+
o0
=
0

Il |

0 0.1 0.2 0.3
E (Vvs Ag/AgCl)

Fig. IV.2 : Courbes de polarisation potentiodynamique en milieu NaCl 30 g/L des échantillons de bord (en vert) et de centre (en rouge)

de la plaque du matériau industriel a I'état nanométrique (trait plein) et micrométrique (recuit 2 h a 600 °C, trait en pointillés), et du
matériau modele Ni-20Co recristallisé (trait bleu en pointillés).
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Le Tableau IV.1 présente les données électrochimiques : potentiel libre (OCP), potentiel de
corrosion (Ecorr), coefficient de Tafel cathodique (f.), coefficient de symétrie de transfert de charge (a),
densité de courant de corrosion (Jeorr), Vitesse de corrosion a I’équilibre, résistance de polarisation (Rp),
densité de courant résiduel sur le plateau passif (Jpp), longueur du palier de passivité (Lp), potentiel de
corrosion localisée a partir duquel se développe des piqiires ou cavernes (Epi), potentiel de repassivation

(Er), et coefficient AE de protection.

La région d’équilibre (transition entre les domaines cathodique et anodique) permet la déduction
des parametres Ecor, Jeorr €t Rp, 2 partir desquels la résistance a la dissolution électrochimique est évaluée.
La densité de courant J,p, enregistrée dans le domaine passif de longueur Ly, décrit I’efficacité de I’oxyde
qui protége I’échantillon d’une dissolution anodique. Enfin, la susceptibilité a la corrosion localisée (sous
forme de piqtires, de cavernes, ou au niveau des joints de grains) est caractérisée par les potentiels Ep; et

Er. Sauf autre indication, les potentiels sont indiqués par rapport a une RE Ag/AgCl/KClsat.

Région d’équilibre

Les parametres Ecor €t Jeorr sONt indiqués pour 1’échantillon industriel de centre « nano » sur la
Fig. IV.3(a). L’extrapolation de la droite de Tafel cathodique, associée au coefficient S, (Annexe B),
vers le potentiel de corrosion permet de déduire la densité de courant de corrosion Jeor Sur une
représentation semi-logarithmique. Le coefficient de Tafel 5. est compris entre 79 et 111 mV/decade, en

accord avec [34], [89]. Ce coefficient est lié au coefficient de symétrie de transfert de charge «a :

RT
B.nF

a=1 (IV.2)

Le coefficient o, compris entre 0 et 1, exprime la répartition de 1’énergie d’activation dans les réactions
partielles, anodique et cathodique [8]. L’enthalpie libre d’activation de la réaction partielle anodique
diminue lorsque qu’une différence de potentiel A¢p > 0 est imposée, proportionnellement au coefficient
a (équation B.17 a I’Annexe B). On releve 0.74 < a < 0.88, ce qui indique que la majeure partie de

1’énergie mise en jeu sert a la réaction anodique d’oxydation.

Les parameétres Ecor €t Jcorr sOnt utilisés pour caractériser la tendance a la dissolution active [111].
Pour chaque matériau étudié, le potentiel Ecorr prend une valeur similaire a ’OCP. Les échantillons
industriels « nano » présentent un potentiel Ecor entre -163 mV et -182 mV. Ces valeurs sont un peu plus
grandes que celles rapportées dans la littérature [34], [77], [219] pour des alliages Ni-Co électrodéposés
avec 20 £ 7 % Co et des grains entre 10 et 50 nm, ou les potentiels Ecor sont entre -194 et -305 mV (en
NaCl 3,5 %). Apres croissance des grains, on note une trés légere augmentation de Ecor, plus marquée
pour I’échantillon de bord (-146 mV) et presque nulle pour 1’échantillon de centre (-181 mV). Les valeurs
de Ecor pour les échantillons « micro » semblent rejoindre celle du matériau modele (-153 mV). Une
augmentation de la taille de grains conduirait donc a un anoblissement en milieu NaCl. Pour autant,

I’effet n’est pas significatif étant donné la dispersion importante des résultats.
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Région d’équilibre

Région passive

Corrosion localisée

NaCl
30 g/L Ecorr ﬁc a (+ 0.01) Jeorr V (Jeorr) Rp Jpp Lpp Epit Er AE
(mV) (mV/dec) e (nA/cm?) (mg/(cm?.an)) (kQ.cm?) (uA/cm?) (mV) (mV) (mV) (mV)
© nano -163+7 794 0.84 1.1+03 11 +3 40 £10 3.5+05 211 +30 145 +30 -155 300
) o
Q‘g 2 micro -146 +14 95+6 0.86 1.8+0.2 17 2 29+12 - - -81+1
~ (%]
Z'— '§ g nano -182 +12 82 +9 0.84 1.2+04 11+3 34 +14 44+04 156 +47 97 +39 -149 246
= c
& micro -181 +24 111 +12 0.88 2.3+03 22 +3 2919 - - -76+1
Ni-20Co modeéle -153 +16 71+12 0.74 1.1+03 11+3 35+11 3.9z+07 173 +24 148 + 15 1 147

Tableau IV.1 : Paramétres de corrosion tirés des courbes de polarisation en NaCl 30 g/L du matériau industriel (bord et centre) nanométrique et micrométrique (recuit 2 h a 600 °C), et du matériau
modele Ni-20Co recristallisé : potentiel de corrosion (Ecor), coefficient de Tafel cathodique (f.) et coefficient de symétrie de transfert de charge (a), densité de courant de corrosion (Jeor) €t Mmasse perdue
associée, résistance de polarisation (Ry), densité de courant résiduel sur le plateau passif (Jp), longueur du palier de passivité (Lyp), potentiel de corrosion localisée (E,i), potentiel de repassivation (Er) et coefficient

AE = Epit - ER.
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Fig. IV.3 : Courbes de polarisation potentiodynamique en NaCl 30 g/L de

'ensemble des échantillons Ni-20Co (industriels et modéle), montrant
la région d’équilibre en représentation (a) logJ(E) et (b) J(E), et indiquant

(c) les courbes « retour » jusqu’au potentiel de repassivation Eg.
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On peut également avancer que la valeur de Ecor (comme celle de I’OCP) pour le matériau
industriel semble davantage influencée par la localisation sur la plaque que par la taille nanométrique ou
micrométrique des grains. Cette interprétation s’accorde davantage aux courbes présentées Fig. IV.2.
Pourtant, il n’y a pas de différence significative de composition entre les échantillons industriels de bord
et de centre, et I’écart de taille de grains est bien moins conséquent entre les deux échantillons industriels
«nano » qu’entre les échantillons « nano » et « micro ». Des facteurs autres que la taille de grains

semblent donc influencer le potentiel de corrosion.

Une meilleure résistance a la corrosion peut se distinguer par une faible densité de courant de
corrosion Jeorr [34]. Les valeurs sont semblables (environ 1 pA/cm?) pour les échantillons électrodéposés
nanostructurés de bord et de centre, ainsi que pour 1’échantillon modeéle aux grains micrométriques. Ces
valeurs sont cohérentes avec la littérature sur les alliages Ni-Co nanostructurés [34], [77], [219] qui
présentent des densités de corrosion entre 0.2 et 2.5 uA/cm? La taille de grains n’influe donc
vraisemblablement pas sur la résistance a la corrosion des alliages Ni-20Co en milieu NaCl 30 g/L.

Le courant Jorr est une grandeur cinétique, qui permet de déduire une vitesse de corrosion d’aprés la loi
de Faraday (avec v = dn;/dt) :

dnl- _

J
dt ~nF v

Avec n = 2, le nombre de charges (coefficient stcechiométrique des électrons dans 1‘équation de la
réaction d’oxydation du nickel et du cobalt), et F = 96485 C/mol, la constante de Faraday. Faisant
I’hypothése d’une corrosion uniforme, on peut évaluer la perte de masse du métal en un temps donné.

Le facteur de conversion qui permet de passer de [’unité [pA/cm?] a I’unité [mg/(cm?.an)] vaut :

M
0.32685 — (IV.3)
n

Avec M la masse molaire, en g/mol. La vitesse de corrosion est de 11 mg/(cm?2.an) pour les échantillons
industriels nanométriques, comme pour 1’échantillon modéle micrométrique, au potentiel de corrosion.
Considérant la masse volumique du nickel et du cobalt (8.9 g.cm?), la perte de matiere équivaut a

12 pum/an. Pour les alliages industriels recuits, la vitesse de corrosion est jusqu’a deux fois plus rapide.

La résistance de polarisation R, est un autre parametre utile pour caractériser la résistance globale
de I’échantillon a 1’oxydation. La réponse résistive est obtenue en imposant une polarisation d’environ
15 mV autour de Ecorr, région dans laquelle la variation du courant est linéaire (exemple pour 1’échantillon
industriel de centre « nano » en Fig. IV.3(b)). L’inverse de la pente fournit la valeur de R,

_dE

p (IV.4)

d] E=Ecorr

On ne note pas de différence significative entre les échantillons industriels nanostructurés et recuits, et

I’échantillon modele, avec une valeur de R, de 35 + 5 kQ.cm? en moyenne. Toutefois, les valeurs de R,
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les plus faibles sont obtenus pour les matériaux industriels recuits, ce qui traduit un taux de corrosion un
peu plus conséquent pour ces échantillons. De plus, le recuit conduit & une augmentation de Jcor, autour
de 2 uA/cm?. A taille de grains égale, la densité de courant est donc sensiblement plus importante pour
le matériau €lectrodéposé, que pour le matériau ¢laboré par fusion. L’explication peut résider dans la
différence de GBCD. Comme indiqué au Chapitre III p. 106, le matériau modele Ni-20Co possede une
fraction de joints CSL X3, X9 de 51 %, tandis qu’elle est moindre (< 36 %) pour les échantillons
industriels. Or, la littérature rapporte que ce type de joints avec une plus faible énergie, résiste mieux a

la corrosion que les joints HAGB aléatoires [130], [141], [142], [158], [220].

Domaine des potentiels passifs

Si globalement, les régions d’équilibre sont similaires pour 1’ensemble des matériaux Ni-20Co,
leurs comportements sont différents lorsque des potentiels anodiques sont imposés. Les courbes de
polarisation montrent que le matériau modele recristallisé et le matériau industriel nanométrique (bord
et centre) présentent un comportement passif en milieu NaCl 30 g/L. Le plateau passif s’installe sur une
gamme de potentiel d’environ 180 mV en moyenne. Néanmoins, le matériau industriel perd son caractére

passif apres un recuit de 2 h a 600 °C.

La densité de courant résiduel, J,, au niveau du plateau passif, permet d’évaluer la stabilité de
la couche passive. Le matériau modele et les matériaux industriels « nano » présentent une densité de
courant restreinte, comprise entre 3,5 et 4,4 uA/cm?. On remarque que la valeur de J,, est supérieure a la
valeur de Jeor. Le plateau passif de 1’alliage modéle se situe a mi-hauteur des plateaux passifs des
échantillons industriels (Fig. IV.2), ce qui semble dire que la taille de grains n’influe pas de facon
significative sur le caractére protecteur de la couche passive. Pourtant, les courbes des alliages industriels
« micro » ne montrent pas de palier. La moindre densité de joints 23, X9 pourrait 1a aussi expliquer la

dégradation du caractere passif pour ces échantillons [145], [221].

Domaine de la corrosion localisée

A partir du potentiel Ei, la couche d’oxyde est détruite et la dissolution du matériau devient vite
trés marquée du fait de la surtension anodique imposée. La valeur de E; semble liée a la valeur de J,;:
la couche d’oxyde la moins protectrice sur I’échantillon industriel de centre (avec le courant Jp, le plus
grand) cede a un potentiel inférieur. Pour autant, les matériaux modele et industriel affichent une rupture

du film passif dans une gamme relativement restreinte de potentiel, entre 97 et 148 mV.

Le potentiel est porté jusqu’a 300 mV, puis un balayage retour est imposé a la méme vitesse
(0.5 mV.s") jusqu’a repasser dans le domaine cathodique. Le potentiel de repassivation Eg est atteint
lorsque la courbe « retour » intercepte la courbe « aller » sur le palier de passivité [124]. La Fig. IV.3(c)
affiche les courbes de polarisation « retour » de 1’échantillon industriel (centre) et de 1’échantillon

modele. Le potentiel Er se situe au milieu du palier passif (1 mV) pour I’alliage Ni-20Co modele, tandis
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qu’il est au début du domaine anodique (vers -150 mV) pour les matériaux industriels « nano ». Dans le
cas des alliages industriels « micro », il n’y a pas de potentiel Er et ils subissent donc spontanément la
corrosion localisée [124]. Les autres échantillons sont capables de repassiver (Ecor < Er < Epi).
L’échantillon modéle se démarque avec un paramétre AE (Epi - Er) de 147 mV, alors qu’il vaut en
moyenne 273 mV pour le matériau industriel brut. L’alliage polycristallin semble donc moins susceptible

a la corrosion localisée que le matériau nanocristallin.

1.1.2. Observations optiques et confocales des surfaces corrodées

Pour confirmer ce résultat, les surfaces ont été observées suite aux essais électrochimiques
conduits en NaCl (0.5 mV.s™) jusqu’a 300 mV. On note que plusieurs types de corrosion localisée ont

été observés pour les différents échantillons Ni-20Co, modele et industriel.

Corrosion localisée sur I’alliage modéle et I’alliage industriel

La Fig. IV .4 présente les morphologies de surface obtenues une fois le vernis retiré a I’acétone.

Fig. IV.4 : Morphologie des surfaces corrodées pour (a) I'alliage modeéle et pour (b) I'alliage industriel (bord).

La surface de I’alliage Ni-20Co modele (exemple en Fig. IV.4(a)) est globalement faiblement
pigtirée (0.05 = 0.04 piqiire/mm?). Néanmoins une importante corrosion caverneuse s’est produite au
niveau du vernis, formant une crevasse sur tout le périmétre de la zone exposée. L’observation confocale
indique une profondeur maximale de 64 um (sur la zone observée d’environ 1,3 mm). La piqiration est
plus marquée sur I’alliage industriel de bord (0.47 + 0.16 piqlre/mm?) et centre (0.52 + (.35 piqlire/mm?)
de plaque. Un exemple de la surface d’un échantillon de bord est en Fig. IV.4(b). Seules les piqiires qui
ne sont pas situées en bordure de joint sont comptées. Les autres sont considérées comme de la corrosion
caverneuse étant donné qu’elles sont au niveau de I’interface avec le vernis. Ces deux types de corrosion
localisée interviennent lors de la brusque augmentation de la densité de courant observée sur les courbes

de polarisation (Fig. IV.2), relative a la rupture du film passif lorsque le potentiel excede Ep; [18].

Il semble que I’augmentation du courant soit plus brutale dans le cas d’une corrosion par piqires
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(comme pour 1’échantillon industriel) que dans le cas d’une corrosion caverneuse (comme pour

I’échantillon modele) ou le courant augmente plus progressivement.

D’autre part, la morphologie des piqiires n’est pas identique lorsque 1’on compare 1I’échantillon
modele (Fig. IV.5(a)) a I’échantillon industriel (Fig. IV.5(b)). Les piqiires sur 1’alliage modele ont des
contours irréguliers et des formes relativement aléatoires. En focalisant au niveau du fond de la piqtire,
des lignes paralleles et des formes triangulaires sont observées, qui témoignent de plans
cristallographiques révélés par 1’attaque électrochimique. En comparaison, les piqilires présentes sur

I’alliage industriel ont des contours bien définis, et ’image confocale révele une circularité marquée.

(b)

100 pm

Fig. IV.5 : Morphologie de pigdre formée sur (a) I'alliage modéle et sur (b) I'alliage industriel (bord).

L’¢électroformage conduit a une microstructure particulieére, ou I’attaque des ions Cl” produit des
piqires circulaires singulieres. La forme des piqiires pourrait €tre liée a la microstructure du matériau
industriel. Les matériaux électrodéposés ont tendance a afficher une morphologie colonnaire, issue d’une
croissance des grains perpendiculairement au substrat dans le sens des lignes de champ électrique [54].
La Fig. IV.6(a) schématise la structure colonnaire en coupe transverse. En surface, il y a des nodules
dont le diameétre correspond a la largeur des colonnes (Wc). Pour un dépdt nanométrique, la Fig. IV.6(b)
illustre que la largeur des colonnes est supérieure de plusieurs ordres de grandeur a la taille de grains (d).
Ruan et Schuh [222] montrent que les joints entre les colonies de grains sont plus susceptibles a la
corrosion. Les piqlires circulaires observées sur le matériau industriel nanostructuré résultent donc

probablement de 1’attaque de colonnes de grains.

(a) W =d

—l |

Fig. IV.6 : lllustration de la structure d’un revétement électrodéposé (a) micrométrique et (b) nanométrique. [222]
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De plus, 1’échantillon industriel présente des sphérolites (Fig. II1.25(b) p. 101). De forme
circulaire, elles sont souvent caractérisées par cinq ou sept macles, toutes liées en un point central [54].
Ces structures ont une texture préférentielle, généralement associée a une direction de croissance (110),
tandis que la majorité des grains orientent 1’axe (100) perpendiculairement au substrat. Les sphérolites
avec une orientation dont ’empilement atomique est moins dense, peuvent étre préférentiellement

attaquées, et constituer des amorces a la piqliration.

Par ailleurs, les piqlres ont des tailles similaires. En surface de 1’alliage modéle, leur diametre
équivalent moyen vaut 142 + 28 um, et elles mesurent 84 + 12 pm de hauteur. Pour I’alliage industriel,

les piqtires affichent un diametre de 146 + 34 um et une hauteur de 70 £ 31 pm.

Corrosion localisée sur I’alliage industriel recuit

Enfin, les surfaces corrodées de I’alliage industriel recuit (« micro ») ont été observées par
microscopie optique (Fig. IV.7(a, b)). Les échantillons de bord comme de centre de plaque ont subi une
corrosion intergranulaire marquée, et aucune autre forme de corrosion localisée (cavernes, piqlires) n’est
visible. Les zones en périphérie (les plus proche du vernis, Fig. IV.7(c)) ont été plus durement attaquées,

jusqu’a observer une forte décohésion entre les grains, provoquant une dissolution partielle de 1’alliage.

On rappelle que I’alliage recuit ne montre pas de palier de passivité (Fig. IV.2). Les observations
de la Fig. IV.7 indiquent que les joints de grains sont responsables de la détérioration du caractere passif.
En effet, pour une taille de grains similaire, les joints de grains de 1’alliage modéle sont plus résistants
que les joints de grains de 1’alliage industriel recuit. Le modele de Lehockey et al. [223] prévoit qu’au-
dessus de 50 % de joints avec un faible X' (< 29), la sensibilité a la corrosion intergranulaire est tres
faible. Le plus fort taux de joints de macle décelé dans le matériau modele (51 %) expliquerait donc sa
meilleure résistance a la corrosion, en comparaison du matériau industriel « micro» (<36 %). 1l est
maintenant clair que 1’aptitude a la passivation et la susceptibilité a la corrosion localisée des alliages Ni-

20Co en NaCl 30 g/L dépendent de la nature des joints de grains et du parametre GBCD.

P

¥
n

Fig. IV.7 : Corrosion intergranulaire sur I'alliage industriel recuit 2 h a 600 °C (a) de bord et (b) de centre de plaque. (c) La décohésion
des grains est observée pour les deux échantillons dans la zone exposée proche du joint.

121



Chapitre IV. Comportement électrochimique dans le domaine anodique

1.2. Influence de la composition d’alliage

Etant donné que les alliages Ni-20Co, modele et industriel, contiennent en réalité un taux de
cobalt sensiblement différent, il est intéressant de savoir dans quelle mesure cet écart de composition
pourrait influencer le comportement électrochimique des échantillons. Cette partie traite de I’impact du
taux de cobalt sur les propriétés en corrosion. L.’étude du comportement en milieu NaCl 30 g/L des trois

échantillons modeles Ni, Ni-20Co et Ni-50Co a été menée dans ce but.

Evolution du potentiel libre

La Fig. IV.8 indique I’évolution du potentiel OCP lors des 30 premiéres minutes d’immersion
en milieu NaCl, des échantillons modeles recristallisés, et du cobalt brut de solidification. Pour chacune
des compositions, la valeur de I’OCP augmente sensiblement mais varie relativement peu. On observe
une diminution linéaire du potentiel libre de I’échantillon Ni (-106 mV) jusqu’au potentiel libre de
I’échantillon Co (-318 mV). Ce décalage vers les potentiels plus actifs (plus cathodiques) est cohérent,

étant donné les potentiels standards des métaux Ni et Co de -0.250 V et -0.277 V/ ESH, respectivement.

0.10 — Ni
— OCP (mV)
= 015+
< .
S Ni-20Co Ni 1106+ 13
< 0207 - - - Ni-50Co
£ R e m - - Ni-20Co -154 1 38
2, 025+
S Ni-50Co 235+8
© 30t - Co
i —————— . o 318+ 19
036 +"
! | | Il
0 500 1000 1500
temps (s)

Fig. IV.8 : Evolution du potentiel OCP en fonction du temps, suite a I'immersion en NaCl 30 g/L des échantillons modeéles recristallisés
Ni (en noir), Ni-20Co (en bleu), Ni-50Co (en rouge) et Co brut de solidification (en violet).

Etude de polarisation anodique

Des essais de polarisation potentiodynamique ont été effectués pour chaque échantillon modele
recristallisé et pour le cobalt brut de solidification, en NaCl (toujours apres une réduction cathodique de

15 min pour éliminer les traces d’oxydes). Les courbes représentatives sont présentées en Fig. [V.9.

Le métal Co brut a un comportement actif en NaCl 30 g/L. Siadat-Cheraghi et al. [108] font une
observation similaire pour des échantillons Co ¢€lectrodéposés avec des tailles de grains de ’ordre de
quelques centaines de nanometres, en NaCl 3,5 %. De leur c6té, les échantillons Ni et Ni-Co présentent
un comportement passif, déja observé dans la littérature [43], [88], [219]. Les parametres de corrosion

pour les différents échantillons modeles en milieu chloruré sont donnés dans le Tableau IV.2.
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T Ni-20Co LT
- - - Ni-50Co e

logJ (nA/cm?)
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Fig. IV.9 : Courbes de polarisation potentiodynamique en NaCl 30 g/L des matériaux modeéles recristallisés Ni, Ni-20Co et Ni-50Co, et
Co brut de solidification.

Région d’équilibre

La région de Tafel est dépendante de la composition. Le potentiel Ecor, similaire a I’OCP pour
chaque échantillon, décroit avec 1’augmentation du taux de cobalt. L’ajout de cobalt est donc néfaste au
caractere noble du nickel en milieu neutre chloruré. Cet effet général de la composition sur le potentiel

de corrosion d’alliages Ni-Co en NaCl 3,5 % a déja été montré, cependant plusieurs auteurs notent un

anoblissement pour la composition Ni-20Co [34], [77] que nous ne détectons pas avec nos résultats.

Les coefficients de Tafel B, sont obtenus d’apres le tracé des droites cathodiques de Tafel. La
valeur de 3, est approximativement de 80 mV/decade pour les trois échantillons recristallisés riches
nickel, et largement supérieure (283 mV/decade) pour 1’échantillon Co. La Fig. IV.10(a) indique la
différence des pentes cathodiques de Tafel pour les échantillons Ni-50Co et Co. La nette augmentation
de B, se répercute sur le parametre de transfert de charge a qui passe d’environ 0.8 pour les échantillons

riches nickel, a 0.95 pour le métal Co pur.

Une augmentation du courant Je.r est également mesurée lorsque le taux de cobalt devient
important. Si la valeur de Jeorr de 1’échantillon Ni (1 uA/cm?) n’est pas significativement impactée par
I’ajout de 20 % Co, elle est multipliée par deux suite a 1’ajout de 50 % Co. Enfin, 1’échantillon Co pur
présente une valeur de Jeor dix fois supérieure, d’environ 13 pA/cm?, cohérente avec [111]. La tendance
est également visible sur la résistance de polarisation. On voit sur la Fig. IV.10(b) que la pente dJ/dE est
similaire pour les échantillons recristallisés Ni, Ni-20Co et Ni-50Co, et bien plus raide pour 1’échantillon
Co. La résistance R, (inverse de dJ/dE) est comprise entre 32 et 35 kQ.cm? pour les trois échantillons

riches nickel, mais vaut seulement 9 kQ.cm? pour le cobalt ce qui confirme une dissolution plus active.
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Région d’équilibre

Région passive

Corrosion localisée

NacCl
30 g/|_ Ecorr ﬂc a (+ 0.01) Jeorr v (Jcorr) Rp JPP LPP Epit Er AE
(mV) (mV/dec) o (uA/cm?) (mg/(cm2.an)) (kQ.cm?) (uA/cm?) (mV) (mV) (mV) (mV)
E Ni -118+9 85+3 0.85 1.0+03 9+3 328 2.6+0.2 260 +37 258 +35 95 163
% Ni-20Co -153+16 71+12 0.74 1.1+03 11+3 35z+11 3.8+0.6 173 +24 148 + 15 1 147
E Ni-50Co -222+8 90 +8 0.86 2.3+04 22 +4 33z+1 9.0+26 100 +11 82 +9 -43 125
g Co -303+30 283 +49 0.95 12.9+5.0 124 + 49 9+2 - - -183 +24

Tableau IV.2 : Paramétres de corrosion tirés des courbes de polarisation en NaCl 30 g/L des matériaux modéles Ni, Ni-20Co, Ni50Co recristallisés, et Co brut de solidification : potentiel de corrosion (Ecor),
coefficient de Tafel cathodique (S.) et coefficient de symétrie de transfert de charge (a), densité de courant de corrosion (Jeor) €t masse perdue associée, résistance de polarisation (R;), densité de courant résiduel
sur le plateau passif (Jpp), longueur du palier de passivité (Lyp), potentiel de corrosion localisée (Eqi), potentiel de repassivation (Eg) et coefficient AE.
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Fig. IV.10 : Courbes de polarisation potentiodynamique en NaCl montrant (a)
la région d’équilibre des échantillons Ni-50Co et Co en représentation logJ(E),
et (b) la région d’équilibre de I'ensemble des échantillons modeles en

En (c) sont montrés les plateaux de passivité des

échantillons concernés, avec I'indication des potentiels de repassivation Eg.

représentation J(E).
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Si I’on fait ’hypothése d’une corrosion uniforme, le taux de corrosion des matériaux modeles
recristallisés s’échelonne entre 9 et 22 mg/(cm?.an), alors que 1’échantillon Co se corrode a raison de
124 mg/(cm?.an) en milieu NaCl (Fig. IV.11(a)). L’échantillon industriel nanométrique (de bord comme
de centre) affiche le méme taux de corrosion que 1’échantillon modele, malgré une 1égére sous-teneur en
cobalt. Selon la norme ASTM D 543 (Fig. IV.11(b)) utilisée par [224], 1a durée de vie approximative des
échantillons Ni et Ni-20Co (modele et industriel) peut étre de longue durée dans ce milieu neutre
chloruré, bien qu’une « utilisation avec précaution » commence a étre recommandée. En comparaison,

la norme estime a moins d’un mois la durée de vie de I’échantillon Co.

a b . - ..

(a) ® éch. modeéles recristallisés (b) Taux f’e Durée de vie estimée

= 1501 @ éch. industriels nano corrosion Méthode ASTM D 543 : durée de vie

2 ® Co brut solidification 2 approximative, ne tient pas compte de

g —_ ® mg/(cm /an] I'épaisseur des composantes.

== :

e~ T . .

3 NE‘ 100 + > 1000 Destruction en quelques jours

L o . .

= 100-999 Moins d’un mois

@ B0

§ E 50 50- 100 Moins d’'une année
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> ® 10-49 Utilisation avec précaution
0 b | | | { { <10 Service de longue durée
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Fig. IV.11 : (a) Vitesses de corrosion des échantillons en milieu NaCl 30 g/L en fonction du taux de cobalt, et (b) guide d’évaluation de
la durée de vie approximative, selon la norme ASTM D 543, établie a partir de résultats d’essais d'immersion [224].

Domaine des potentiels passifs

Les comportements anodiques sont également différents selon la composition. On remarque le
comportement actif du cobalt pur, qui s’oppose au comportement passif du nickel et des alliages. Pour
ces derniers, 1’augmentation du taux de cobalt impacte la stabilité du plateau passif. Le domaine de
passivité se décale dans une gamme de potentiel plus active et plus étroite. La longueur du plateau passif
(Lpp) est en effet réduite de plus de moitié entre I’échantillon Ni et 1’échantillon Ni-50Co. Le nickel est
donc un matériau qui passive bien en NaCl, et I’ajout de cobalt conduit au développement d’un pic
d’activité au début du domaine du domaine passif (Fig. IV.10(c)). Les deux alliages présentent en effet
une zone passive ol le courant résiduel est sensiblement plus élevé que sur le reste du palier. Cette valeur
critique de courant n’excede pas 8 pA/cm? pour Ni-20Co et 19 uA/cm? pour Ni-50Co. Le décalage du
potentiel de corrosion avec I’augmentation du taux de cobalt pourrait étre en lien avec 1’apparition de ce
petit pic d’activité [91]. Finalement, la hausse du taux de cobalt supprime progressivement le palier de

passivité, qui n’existe plus pour le cobalt pur.

De plus, la densité de courant résiduel en région passive est de 2.6 uA/cm? pour 1’échantillon Ni,

et cette valeur est plus de trois fois supérieure pour 1’échantillon Ni-50Co. La Fig. IV.10(c) met en avant
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I’impact du taux de cobalt, a travers le rétrécissement du palier et ’augmentation du courant. Le courant
résiduel est piloté par la diffusion des cations métalliques a travers le film passif [106]. L’ajout de cobalt
dans le nickel conduit donc a la création d’un film au travers duquel la diffusion des cations est accélérée.
Le film passif formé sur I’échantillon Ni-50Co en NaCl est moins protecteur que celui formé en surface
du métal Ni, et dans une moindre mesure, que celui formé sur 1’échantillon Ni-20Co. Cela suggere une
moins bonne cristallinité du film associé a la teneur en cobalt du matériau, puisque les défauts cristallins

induisent une diffusion des cations plus rapide depuis le métal vers le milieu aqueux [97].

Domaine de la corrosion localisée

La sensibilité a la corrosion localisée est également liée & la qualité du film passif. Plus le taux
de cobalt augmente, moins la couche d’oxyde est protectrice et plus elle céde tot en potentiel. La valeur
du courant dépasse ainsi 100 pA/cm? lorsque le potentiel (Epi) excede 258 mV pour Ni, contre seulement
82 mV pour Ni-50Co. La composition controle également le phénomene de repassivation, qui intervient
pour un potentiel de plus en plus actif avec I’augmentation du taux de cobalt dans 1’alliage, comme le
montre le Fig. IV.10(c). Le potentiel Er se situe pour les trois compositions sur le palier passif, bien qu’il

se trouve au niveau du petit pic d’activité pour I’échantillon Ni-50Co.

On mesure aussi un AE un peu plus important pour 1’échantillon Ni (163 mV) que pour Ni-20Co
(147 mV) et Ni-50Co (125 mV). Le métal Ni serait finalement un matériau plus propice a 1’apparition
de piqlires ou de cavités que les alliages Ni-Co. Ce résultat manque cependant de reproductibilité pour
étre représentatif et I’on n’observe pas de de différence sur les microscopies optiques réalisées suite aux
essais de polarisation. Comme pour I’alliage Ni-20Co modele (Fig. IV.4(a) et Fig. IV.5(a)), une corrosion
caverneuse est observée pour les échantillons modeles Ni et Ni-50Co, plut6t que de la piqQiration qui
lorsque qu’elle est observée, ne représente qu’une faible densité de la surface (= 0.05 piqlre/mm?). Les
petits pics bien visibles en fin de palier passif sur la courbe noire de 1’échantillon Ni en Fig. IV.10(c)
décrivent généralement I’amorce de piqtres, et témoignent d’une repassivation dynamique. La corrosion

caverneuse devenant rapidement importante, les piqiires n’ont finalement pas le temps de se développer.

1.3. Influence de I'état métallurgique

Nous nous intéressons a présent a ’influence du traitement métallurgique, en comparant les
échantillons recristallisés et les échantillons laminés. Différents parametres microstructuraux évoluent
selon I’état métallurgique, comme la taille de grains, la nature des joints de grains, I’orientation des
grains, et le taux de désorientations internes. L’objectif est d’identifier les parametres, autre que la
composition, qui influent sur le comportement en corrosion des matériaux en milieu NaCl 30 g/L. Afin
d’examiner I’influence de 1’étape de déformation sur le comportement en corrosion, la Fig. IV.12 affiche
pour chaque composition la confrontation des courbes de polarisation pour les deux états métallurgiques.

Les parametres de corrosion extraits de ces courbes sont reportés dans le Tableau IV.3.
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Région d’équilibre

Région passive

Corrosion localisée

NaCl
30 g/L Ecorr B a (£0.01) Jeorr U (Jeorr) Ro Jpp Lop Epit Er AE
(mV) (mV/dec) (uA/cm?) (mg/(cm2.an)) (kQ.cm?) (uA/cm?) (mV) (mV) (mV) (mV)
2 Ni -118+9 8513 0.85 1.0+03 9+3 32+8 2.6+0.2 260 +37 258 +35 95 190
g Ni-20Co -153 + 16 71+12 0.74 1.1+03 11+3 35+11 3.8+06 173 +24 148 + 15 1 147
E Ni-50Co -222+8 90+8 0.86 2.3+04 22 +4 331 9.0+26 215+9 82 +9 -43 125
o Ni -136 +11 897 0.85 1.2+04 12 +4 36+2 2.7+03 245 + 44 243 +4 33 210
S Ni-20Co -189 +17 108 + 18 0.88 29+14 28 +14 39+9 3.7+01 219 +54 169 +31 -5 174
s Ni-50Co -233 +5 98+1 0.87 3.0+0.2 28 +1 35+4 6.7+1.0 203 +42 84 +30 -70 154

Tableau IV.3 : Parametres de corrosion tirés des courbes de polarisation en NaCl 30 g/L des matériaux modéles Ni, Ni-20Co, Ni50Co recristallisés et déformés : potentiel de corrosion (Ecor), coefficient
de Tafel cathodique (f3.) et coefficient de symétrie de transfert de charge («), densité de courant de corrosion (Jcorr) €t masse perdue associée, résistance de polarisation (R,), densité de courant résiduel sur le
plateau passif (Jpp), longueur du palier de passivité (Lyp), potentiel de corrosion localisée (E,i), potentiel de repassivation (Eg) et coefficient AE.

log] (nA/cm?)

(b)

Ni-20Co //

Ni-50Co 7/

| EE SR deformé rme T deformé
; — recristallisé —— recristallisé — recristallisé
-0.2 0 0.2 0.2 0 0.2 -0.2 0
E (Vvs Ag/AgCl) E (Vvs Ag/AgCl) E (Vvs Ag/AgCl)

Fig. IV.12 : Courbes de polarisation potentiodynamique en milieu NaCl
30 g/L des matériaux modéles recristallisés (trait plein) et déformés (trait

en pointillés) (a) Ni, (b) Ni-20Co et (c) Ni-50Co.
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Région d’équilibre

Le potentiel Ecorr est 1égerement plus actif pour les matériaux déformés, par rapport a leurs
homologues recristallisés, comme cela a déja pu étre observé dans le littérature [136]. L’alliage a la
composition Ni-50Co est le moins affecté, avec un décalage de seulement 11 mV de la valeur moyenne
de Ecorr entre 1’état déformé et 1°état recristallisé, tandis que 1’alliage Ni-20Co est plus fortement impacté
(différence de 36 mV). On note une légére augmentation du coefficient de Tafel 5. pour chaque
composition a 1’état déformé, sans que cela ne soit significatif et n’impacte clairement le parameétre «.

L’échantillon Ni-20Co déformé présente cependant la plus forte augmentation des parametres f5. et a.

Globalement, le courant Jeor est faiblement dégradé pour les échantillons laminés. L’alliage
laminé Ni-20Co subit la plus forte augmentation du courant de corrosion, dont la valeur moyenne est
quasiment multipliée par trois, et se trouve similaire a celle du Ni-50Co laminé (3 pA/cm?). Les valeurs

de R, sont cependant tres similaires entre les échantillons déformés et recristallisés en milieu NaCl.

Du fait de la diminution du potentiel Ecor et de 1’augmentation du courant Jeor, I’écrouissage des
matériaux semble avoir un effet néfaste sur la résistance en corrosion des alliages Ni-Co en milieu NaCl.
Ces observations ne sont pas cohérentes avec les résultats de la littérature [138], [148] exposés au
Chapitre I p. 35, qui rapportent une amélioration des parametres Ecor €t Jeor aprés 1’application d’un
laminage a froid. Cependant, on note que ces auteurs rapportent un affinement des grains conjointement
a I’augmentation du taux de réduction. Or, dans le cadre de ce travail, les échantillons déformés possédent
de larges grains pouvant atteindre plusieurs mm de long, issus de la microstructure basaltique due a la
synthese par fusion et coulée (Fig. I11.7 et IIL.8, p. 86, 87). L’effet de la taille de grains serait donc ici

prédominant.

Domaine des potentiels passifs

Si I’impact de la déformation est visible dans la région autour de Ecor, il est plus discret dans la
gamme des potentiels passifs. Les trois matériaux déformés conservent un comportement passif, sur une
gamme de potentiel équivalente a celle de leurs homologues recristallisés respectifs. Pour chaque
composition, le courant résiduel Jp, qui caractérise I’aspect protecteur du film passif, est similaire pour
les deux états métallurgiques. Les vitesses de corrosion ne sont donc que faiblement impactées. La valeur
du courant passif Jp, pour les échantillons Ni-20Co et Ni-50Co déformés est méme sensiblement
meilleure que pour leurs homologues recristallisés. On note également 1’apparition d’un pic d’activité
sur la courbe du Ni déformé, tandis que ce pic tend a disparaitre quand le taux de cobalt augmente dans

les alliages déformés.

Pour essayer d’expliquer ce résultat, on discute ici du possible impact des parametres
microstructuraux associés aux matériaux déformés, a savoir la densité de joints de grains HAGB et

LAGSRB, le taux de contraintes internes et la présence de texture.
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L’alliage Ni-50Co a I’état déformé contient une proportion plus importante de HAGB (44 %),
par rapport aux deux compositions plus riches en nickel (environ 27 %), comme le montre la Fig. 1I1.10,
p- 89. Bien que la taille de grains des matériaux déformés soit dans tous les cas plus grande que celle des
matériaux recristallisés, la plus importante fraction de HAGB pour 1’alliage Ni-50Co pourrait en partie

expliquer I’impact positif de la déformation sur J,p, qui n’est pas observé pour les autres compositions.

De plus, les matériaux déformés sont caractérisés par un taux important de désorientations dans
les grains, permises par un grand nombre de LAGB d’aprés les Fig. IIL.8 et III.10, p. 87, 89. Les grains
présentent donc un fort taux de dislocations et de contraintes résiduelles. Les dislocations, comme les
joints de grains, sont des chemins de diffusion préférentiels, qui provoquent une augmentation de
I’activité des électrons et de la réactivité de la surface métallique [127], [129]. Ainsi, un fort taux de
défauts cristallins peut conduire a davantage de sites de nucléation pour la passivation, et a un film passif
plus dense et protecteur en surface [148]. Le plus fort taux de contraintes internes décelé pour 1’alliage
Ni-50Co déformé (Tableau II1.4 p. 84, et Fig. III.11, p. 90) pourrait donc étre bénéfique a la qualité du

film sur cet alliage.

L’orientation cristallographique peut également influencer la passivation des matériaux. Les
résultats EBSD ont révélé que les échantillons recristallisés n’affichent pas d’orientation préférentielle,
tandis que les matériaux laminés présentent une texture. Pour ces derniers, la Fig. II1.9 en p. 88 indique
que le RTC (relative texture coefficient) des plans (111) augmente nettement avec le taux de cobalt. Cette
orientation est celle qui permet de former le film passif par épitaxie avec la meilleure qualité cristalline
sur du nickel pur [106], [107]. Sachant que le cobalt est en solution solide dans le nickel jusqu’a un taux
d’environ 64 % Co [35], on fait I’hypothése que la relation d’épitaxie reste vraie pour les alliages Ni-Co
et leurs films passifs. On pourrait donc s’attendre a une passivation plus efficace lorsque le taux de cobalt
augmente dans les matériaux déformés. Cependant, J,, augmente avec le taux de cobalt (comme pour les
matériaux recristallisés). Dans une moindre mesure, la texture pourrait donc expliquer I’impact plus
modéré de la composition sur la passivation des matériaux déformés, par rapport aux matériaux

recristallisés.

Finalement, I’aptitude a la passivation des échantillons parait avant tout gouvernée par la
composition. Cependant pour une composition donnée, 1’étape de déformation introduit des défauts
cristallins au sein du matériau qui semblent permettre de préserver le caractere protecteur du film passif,

malgré une taille de grains nettement accrue.

Domaine de la corrosion localisée

Les valeurs de Eg, potentiel ol cede le film passif, sont similaires pour les échantillons
recristallisés et déformés de chaque composition. Si le matériau déformé reste passif jusqu’a un potentiel
similaire a son homologue recristallisé, le phénomene de repassivation intervient pour un potentiel de

plus en plus actif avec 1’augmentation du taux de cobalt. La repassivation semble donc dégradée dans le
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cas des matériaux déformés. C’est davantage marqué pour 1’échantillon Ni, avec un Eg décalé de 62 mV
vers les potentiels cathodiques entre 1’état recristallisé et 1’état déformé. Pour chaque composition, on
mesure une valeur de AE plus importante pour I’échantillon déformé : 210 mV (163 mV) pour Ni
déformé (recristallisé), 174 mV (147 mV) pour Ni-20Co déformé (recristallisé), et 154 mV (125 mV)

pour Ni-50Co déformé (recristallisé).

Le taux de nickel et la déformation par laminage a froid semblent donc étre deux facteurs qui

rendent le matériau spontanément plus sensible a la corrosion localisée.

Les surface des échantillons déformés apres essais de polarisation montrent la formation plus ou
moins marquée de crevasses sous le vernis, comme pour les matériaux recristallisés, et une piq@iration
plus développée. La densité de piqilires en surface des trois échantillons déformés est en moyenne quatre
fois supérieure a celle mesurée sur les échantillons recristallisés, passant de 0.05 a 0,20 piqlire/mm?. La
Fig. IV.13 montre par exemple la comparaison des surfaces corrodées de deux échantillons Ni-20Co,

I’un déformé (a) et 1’autre recristallisé (b).
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Fig. IV.13 : Surfaces aprés essai de polarisation potentiodynamique en milieu NaCl 30 g/L d’échantillons Ni-20Co (a) a |'état déformé
et (b) a I'état recristallisé.
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2. Comportement en milieu acide sulfurique

Le passage a un milieu dilué acide est nécessaire pour étudier la passivation. Cet électrolyte
permet de se mettre en conditions oxydantes (présence d’ions H*), et de s’affranchir des ions CI" qui
provoquent une rupture prématurée du film passif sous la forme d’une corrosion localisée. Si la
passivation du nickel est un sujet bien référencé, moins d’informations sont disponibles sur celle du
cobalt, et a notre connaissance, il n’existe pas de publications traitant de la passivation d’alliages Ni-Co.
Une recherche fondamentale reste donc a mener, que nous aimerions initier avec ce travail de these.
Nous nous sommes focalisés sur les matériaux modeles polycristallins et avons mis de c6té le matériau
industriel électroformé. Il s’agit 1a de caractériser le comportement général des matériaux en H>SO4

0.5 M, en étudiant a la fois I’effet du taux de cobalt et de la déformation sur les propriétés en corrosion.

2.1. Influence de la composition d’alliage

Evolution du potentiel libre

La Fig. IV.14 montre les courbes potentiel-temps des échantillons modeles recristallisés suite a
I’immersion en H>SO4 0.5 M, et la courbe de I’échantillon Co brut de solidification est indiquée. Dans
ce laps de temps de 30 min, le potentiel en circuit ouvert est plutot stable, ne s’éloignant pas de plus de
30 mV de la valeur mesurée au moment de I’immersion. Contrairement au milieu neutre, on note que le
potentiel OCP des matériaux recristallisés a tendance a 1égerement décroitre, avant de remonter. Cette

évolution indique qu’il y a d’abord une attaque des matériaux, suivie d’une passivation [91].

OCP (mV)
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Fig. IV.14 : Evolution de I'OCP en fonction du temps, suite a I'immersion en H,SO4 0.5 M des échantillons modeéles recristallisés Ni (en
noir), Ni-20Co (en bleu), Ni-50Co (en rouge), et Co brut de solidification (en violet).

Aprés 30 min d’immersion, I’OCP moyen des matériaux recristallisés est entre -136 et -167 mV.
L’ajout de cobalt provoque globalement un abaissement du potentiel OCP, jusqu’a -315 mV pour

I¢échantillon Co. Cependant, 1’alliage Ni-20Co (-136 mV) est en moyenne 1égerement plus noble que le
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métal Ni pur (-148 mV). Un tel anoblissement pour une composition approximative Ni-20Co a déja été
signifiée dans la littérature, mais seulement en milieu NaCl 3,5 % [34], [77]. Or, nous ne décelons pas

cet effet sur les potentiels OCP ou Ecor des échantillons modeles en milieu NaCl (Fig. IV.8).

Etude de polarisation anodique

La Fig. IV.15 montre les courbes de polarisation des matériaux modeles recristallisés riches
nickel, et du cobalt brut de solidification, en milieu H.SO4 0.5 M. L’échantillon Co ne présente pas de
caractere passif dans cet électrolyte. Cela a déja été observé dans divers milieux acides [100], [111],
[112]. A ’inverse, I’échantillon Ni et les alliages mod¢les recristallisés ont tous un comportement actif-
passif-transpassif, typique du comportement anodique du nickel et d’alliages de nickel en milieu acide

sulfurique dilué [60], [106], [131], [225].

logJ (nA/cm?)

0 0:5 1.50 15
Ecorr Ep E (V Vs Ag/AgCl] Eb Ep._2

Fig. IV.15 : Courbes de polarisation potentiodynamique en H,SO4 0.5 M des trois matériaux modeles recristallisés Ni, Ni-20Co et Ni-
50Co, et Co brut de solidification.

Les parametres électrochimiques sont reportés au Tableau IV.4. A nouveau pour 1’électrolyte
acide, les parametres Ecor, Jeorr €t R, caractérisent la propension a la dissolution active, et Jyp et Ly,
définissent 1’aspect protecteur du film passif. D’autres parametres sont introduits. L’aptitude a la
passivation est évaluée a travers le potentiel de passivation (E;) et la densité de courant associée (Jp). Les
potentiels de rupture (E,) et de passivation secondaire (Ep») caractérisent la transpassivation des

matériaux en HSOs. Les potentiels d’intérét sont indiqués sur la courbe noire (Ni) a la Fig. IV.15.

Région d’équilibre

Les valeurs de Ecor sont cohérentes avec les valeurs d’OCP précédemment analysées : un tres

léger anoblissement du potentiel Ecor moyen est observé pour la composition avec 20 % Co par rapport
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a I’échantillon Ni pur. Avec des incertitudes importantes, on ne peut pas conclure a une amélioration de
la résistance a la corrosion pour I’alliage Ni-20Co en milieu acide, mais on note qu’il n’y a pas de
détérioration significative comme cela a été observé en milieu neutre chloruré. Pour un taux de cobalt de
50 %, la valeur de Ecr devient plus active mais reste relativement proche de celles des échantillons Ni
et Ni-20Co, considérant les valeurs des déviations standard. La Fig. IV.16 rend compte de la proximité

des potentiels de corrosion pour les alliages riches nickel en H>SOs.

Les coefficients de pente cathodique 8. sont compris entre 70 et 80 mV/dec, et sont donc dans
la méme gamme qu’en milieu neutre. Le paramétre de transfert de charges a n’est donc pas impacté par

le changement de milieu électrolytique.

En parall¢le, une augmentation du courant de corrosion est observée avec 1I’augmentation du taux
de cobalt jusqu’a 50 %. Les valeurs de Jcor sont comprises en 8 et 16 pA/cm?, qui restent des valeurs du
méme ordre de grandeur, et sont cohérentes avec les résultats de différents travaux portés sur des alliages
de nickel en milieu H,SO,4 dilué [60], [226]. Ces valeurs sont plus importantes qu’en milieu neutre
chloruré. Egalement, les valeurs de résistance de polarisation R,, entre 0.20 et 0.29 kQ.cm?, sont
inférieures de deux ordres de grandeur a celles obtenues en milieu NaCl, témoignant de la bien plus forte

oxydation des échantillons dans 1’¢électrolyte acide.

Les parametres de corrosion de I’échantillon Co brut de solidification indiquent une importante
dégradation de la résistance en milieu acide : le potentiel Ecor est largement décalé vers les potentiels
plus actifs et le courant Jcor €st dix fois plus élevé que pour I’échantillon Ni. Un autre essai de polarisation
réalisé sur un échantillon Co industriel laminé et recuit présente un comportement identique (Annexe F).
La cause de ces mauvaises propriétés en corrosion ne reviendrait donc pas aux caractéristiques
microstructurales, mais bien a la nature du métal au contact de la solution acide. Une valeur E.o sSimilaire
(-350 mV vs SCE), et une absence de passivité, sont également rapportés pour un échantillon Co (taille

de grains de 3 pm) en milieu HoSO4 0.1 M [111].

Région de transition entre la dissolution active et la passivation

Le Co polarisé anodiquement subit une dissolution active qui ne participe pas a 1’établissement
d’un film passif. Au contraire, les courbes de polarisation des échantillons Ni et Ni-Co affichent une
zone de dissolution active puis de passivation, qui conduit a 1’établissement d’un palier. Ces échantillons
montrent un pic d’activité relatif a la formation du film, avec deux mécanismes de dissolution. Le premier
pic peut étre dii a I’orientation cristallographique de grains ou la dissolution est préférentielle, ou bien a
la nature de I’espece anionique qui intervient comme intermédiaire de réaction [206]. Le second pic est

lié a 1a dissolution générale des grains et marque la transition entre dissolution active et passivation.

Le pic d’activité permet donc de caractériser la passivation, quantifiée a I’aide des paramétres J,

(courant maximal en haut du pic) et E, (potentiel a partir duquel le fil passif se forme) [106].
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Région d’équilibre

Dissolution active = Passivation

Transpassivation

H2S04
0.5M Ecorr ﬁc a Jeorr V (Jeorr) Rp Ep Jp v (Jp) Jpp Lpp Ep Ep’2
(mV) (mV/dec) (£0.01) (uA/cm?) (mg/(cmZan))  (kQ.cm?) (mV) (mA/cm?) (kg/(cm?an)) (uA/cm?) (mV) (mV) (mV)
E Ni -142 +9 71+3 0.82 8+2 78 +22 0.29 +0.05 198 +47 6+2 0.07 £0.02 16 1 751+76 949+35 1545z8
% Ni-20Co -140+20 791 0.84 13+4 125+39 0.21+0.02 380+92 11767 1.13+064 24 +7 505+76 885+24 1342 +3
E Ni-50Co -160+17 786 0.84 16+1 150 +9 0.20+0.04 37232 100+11 0.96z+0.11 551+62 412:36 785+5 11378
g Co =277 £20 80+9 0.84 84+16 808 +156 0.20 +0.02 - - - - - -

Tableau IV.4 : Paramétres de corrosion tirés des courbes de polarisation en H2SO4 0.5 M des matériaux modeles Ni, Ni-20Co, Ni50Co recristallisés, et Co brut de solidification : potentiel de corrosion
(Ecorr), coefficient de Tafel cathodique (f;) et coefficient de symétrie de transfert de charge (a), densité de courant de corrosion (Jcor) €t masse perdue associée, résistance de polarisation (Ry), potentiel de
passivation (E), densité de courant critique de passivation (J,) et masse perdue associée, densité de courant résiduel sur le plateau passif (J55), longueur du palier de passivité (Lyp), potentiel de rupture du film
passif (Ep) et potentiel de passivation secondaire (E;,»).
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La densité de courant critique J, est dépendante de la composition du matériau. Pour le métal Ni,
la valeur de J, est de 6 mA/cm?, cohérente avec plusieurs publications qui traitent du comportement
passif du nickel en milieu H>SO4 [60], [131], [132], [227]. La vitesse de corrosion au plus fort du pic
d’activité est de 0.07 kg/(cm?.an), soit une perte d’épaisseur de 8 cm par an. Pour les alliages Ni-Co, les
valeurs de J, sont bien plus élevées, environ 110 mA/cm?2. La masse perdue est multipliée par quinze
environ, soit une perte d’épaisseur maximale de plus de 100 cm/an dans le cas d’une polarisation en zone
active. De plus, une augmentation du potentiel de passivation E, est observée pour les alliages Ni-Co
(environ 375 mV) par rapport a Ni (198 mV). Le film passif se forme donc a un potentiel plus anodique
et avec une plus grande densité de courant sur les alliages Ni-Co. Un plus fort taux d’oxydation est requis

pour le développement du film sur les alliages, qui s’avere plus difficile a former que sur le métal Ni.

La composition influence aussi [’aspect protecteur du film, estimé grace au parametre J,p. Alors
que les échantillons Ni et Ni-20Co affichent une valeur relativement faible (~ 20 pA/cm?), le courant
résiduel pour le film formé sur Ni-50Co est bien plus élevé (551 pA/cm?). L’augmentation du taux de
cobalt conduit aussi a un rétrécissement de la gamme passive de potentiel. La longueur du palier L, de
I’échantillon Ni-50Co est quasiment divisée par deux par rapport au Ni pur. Le film est donc largement
moins protecteur sur 1’alliage le plus riche en cobalt, que ceux formés sur les matériaux contenant moins

ou pas de cobalt.

Domaine de transpassivation

A partir du potentiel de rupture Ey, le phénomene de transpassivation conduit a une hausse de la
densité de courant, moins abrupte que celle observée lorsque la rupture du film passif est assistée par les
ions CI. Dans cette gamme de potentiel trés anodiques, deux mécanismes prennent place avant la

réaction d’évolution de I’oxygéne (OER), approximativement vers 1650 mV/SCE [121].

Le premier mécanisme est celui de la reprise de la dissolution métallique di a la rupture du film
passif. Le parametre Ep, décroit significativement plus la teneur en cobalt est importante, le domaine

passif est donc d’autant plus restreint que le taux de cobalt est élevé.

L’ensemble des courbes relatives aux matériaux modeles recristallisés présente un pic de
passivation secondaire qui correspond au second mécanisme. Ce phénomene a déja été observé sur du
nickel et des alliages de nickel en milieu H,SO4 [60], [121], [227]-[229], sans étre clairement expliqué.
Le potentiel E,» auquel intervient cette passivation secondaire est plus actif quand le taux de cobalt
augmente. Le pic est plus prononcé et plus aisément observé pour 1’alliage avec 50 % Co, probablement
du fait qu’il ne soit pas dissimulé par la réaction OER comme c’est le cas pour le nickel [121], [230]. En
conséquence, la densité de courant critique enregistrée pour la passivation secondaire est plus faible pour

les alliages que pour le nickel.
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2.2. Influence de I'état métallurgique

Afin d’examiner I’influence de la déformation sur le comportement en corrosion, la Fig. IV.17
affiche pour chaque composition (Ni, Ni-20Co et Ni-50Co) la confrontation des courbes de polarisation
en H,SO4 pour les deux états métallurgiques, déformé et recristallisé. Les parametres de corrosion déduits

des essais de polarisation sont indiqués dans le Tableau IV.5 récapitulatif.

Région d’équilibre

On note tout d’abord que pour une méme composition, les valeurs moyennes de E..r ont tendance
a étre légerement plus nobles pour I’échantillon déformé que pour le recristallisé (sauf pour 1I’échantillon
Ni-50Co ou les valeurs sont égales). Ce décalage de Ecor peut étre induit par les défauts cristallins,
comme les dislocations, présents en plus grand nombre dans les matériaux déformés. D’aprés Rofagha
et al. [131], la réaction d’évolution d’hydrogene, catalysée par la présence des défauts, vient donc
déplacer le potentiel Ecor vers les plus hauts potentiels. Cet effet n’est cependant que peu décelé dans
nos résultats, étant donné les valeurs de déviations standard considérables. La déformation ne semble

donc pas avoir d’influence particuliere sur le parametre Ecor.

On ne note pas non plus d’influence particuliére de la déformation sur I’ensemble des autres
parameétres qui caractérisent la région d’équilibre (f., @, Jcorr €t Rp). Pour les échantillons Ni et Ni-50Co,
les valeurs de Jeorr (Rp) des échantillons déformés sont 1égerement supérieures (inférieures) mais restent
trés proches de celles de leurs homologues recristallisés. C’est I’inverse pour 1’échantillon Ni-20Co
déformé qui présente un courant Je.r (une résistance Rp) plus faible (plus grande) que 1’échantillon

recristallisé, sans que 1’écart entre les échantillons déformé et recristallisé ne soit significatif.

Région de transition entre la dissolution active et la passivation

Si les échantillons déformés et recristallisés ont des régions de Tafel tres similaires, les courbes
de polarisation se distinguent dans la région de dissolution anodique et de passivation. Le potentiel E,
des trois matériaux recristallisés est dans la gamme 200-400 mV, et il augmente significativement pour
les échantillons déformés, compris entre 500 et 700 mV. Une nette augmentation du courant J, est
également enregistrée pour les matériaux déformés : J, est multipliée par deux pour les alliages Ni-Co,
et par trente pour Ni. Finalement, la valeur de J, est d’environ 200 mA/cm? pour 1’ensemble des
matériaux modeles déformés en H,SOs, ce qui correspond approximativement a une vitesse de corrosion
de 200 cm/an. Alors que I’allure du pic de passivation dépend du taux de cobalt pour les matériaux
recristallisés, la composition ne semble finalement avoir qu’un faible impact sur les paramétres E, et J,

des échantillons déformés.

Une fois le film passif formé, la densité de courant résiduel J,p est similaire pour une méme
composition dans les deux états métallurgiques, voir sensiblement plus faible pour I’alliage Ni-50Co

déformé par rapport au recristallisé. La méme observation a été faite en milieu NaCl 30 g/L (Fig. IV.12).
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Région d’équilibre

Dissolution active - Passivation Transpassivation

H2S04
05M Ecorr Be a Jeorr U (Jeorr) Rp Eo Jp v (Jp) Jop Lpp Ep Ep2
(mV) (mV/dec) (£0.01) (puA/cm?) (mg/(cm?an))  (kQ.cm?) (mV) (mA/cm?) (kg/(cm?an)) (uA/cm?) (mV) (mV) (mV)
2 Ni -142 +9 71+3  0.82 8+2 78 +22 0.29+0.05 198 +47 6+2 0.07+0.02 161 751+76 949+35 1545:8
g Ni-20Co  -140x20 79x1 0.84 13:4 125+39 0.21:x002 38092 11767 1.13:064 2417 505+76 885+24 1342:3
é Ni-50Co -160+17 786 0.84 16+1 150+9 0.20+0.04 372%32 10011 0.96+0.11 551+62 412+36 785:5 11378
o Ni-50Co -130+24 75+4  0.83 915 87 +45  0.21+0.06 502+48 181+16 1.73+0.15 17%2 452+29 95421 1542+2
E Ni-50Co  -131+25 74x6  0.83 10+7 94 + 65 0.25+0.07 693+32 226+11 2.17+011 355 231+27 923+5 13511
8 Ni-50Co -160+23 8l:xe 0.84 16+2 154 +23 0.16+005 575+49 202+21 1.94+020 429:+158 196z+64 771+18 1098+7

Tableau IV.5 : Paramétres de corrosion tirés des courbes de polarisation en H2S04 0.5 M des matériaux modeles Ni, Ni-20Co, Ni50Co recristallisés et déformés : potentiel de corrosion (Ecor), coefficient
de Tafel cathodique (f3.) et coefficient de symétrie de transfert de charge (a), densité de courant de corrosion (Jcor) €t masse perdue associée, résistance de polarisation (Rp), potentiel de passivation (E;), densité
de courant critique de passivation (J,) et masse perdue associée, densité de courant résiduel sur le plateau passif (Jpp), longueur du palier de passivité (Lyp), potentiel de rupture du film passif (Ey) et potentiel de
passivation secondaire (Eg>).

logJ (nA/cm?)

(a)

Ni

Ni-20Co

Ni-50Co

______ déformeé ------ déformeé
— recristallisé —— recristallisé —— recristallisé
0 : 0 ! 0 1
E (Vvs Ag/AgCl) E (Vvs Ag/AgCl) E (Vvs Ag/AgCl)

Fig. IV.17 : Courbes de polarisation potentiodynamique en H,SO4 0.5 M
des matériaux modeles recristallisés (trait plein) et déformés (trait en

pointillés) (a) Ni, (b) Ni-20Co et (c) Ni-50Co.

137



Chapitre IV. Comportement électrochimique dans le domaine anodique

L’influence de paramétres microstructuraux pourrait venir contrebalancer en partie I’effet de la
composition. Comme discuté plus haut pour le comportement des mémes échantillons en milieu NaCl,
les taux de HAGB et de contraintes internes plus élevés pour 1’alliage le plus riche en cobalt sont des
facteurs qui pourraient agir sur la passivation en milieu H>SO4 0.5 M. En fournissant davantage de sites
de nucléation, ces défauts cristallins peuvent promouvoir un film passif dense, et limiter I’impact négatif
de la composition. L’orientation (111) préférentielle des grains de I’alliage Ni-50Co pourrait également

aider a la croissance épitaxiale du film passif.

De plus, on note un taux de joints CSL 23, X9 environ trois fois plus important pour I’échantillon
déformé Ni-50Co, par rapport aux compositions Ni-20Co et Ni (Fig. II1.10, p. 89). Selon Zhang et al.
[138], ces macles obtenues suite a une déformation pourraient permettre une amélioration des propriétés
de passivation en milieu H,SO4 1 M. Les auteurs mesurent une dureté plus importante aux abords des
joints de macle, et suggerent une accumulation locale des dislocations. Si la diffusion n’est pas favorisée
par les joints de macle de faible énergie, ces joints contribueraient indirectement au développement d’un

film passif plus dense.

Ces différents éléments d’ordre microstructural tendent a expliquer la forte dégradation observée
au niveau du pic d’activité de I’échantillon Ni déformé, qui est moindre dans le cas des alliages déformés.
IIs pourraient aussi expliquer le maintien, voir ’amélioration dans le cas du Ni-50Co, du caractere
protecteur du film passif formé sur 1’échantillon déformé. Cependant, la composition reste le paramétre
déterminant pour les propriétés du film passif, puisque la densité de courant résiduel associée a
I’échantillon Ni-50Co est au moins vingt fois plus importante que pour Ni, quel que soit 1’état
métallurgique. L’observation générale montre aussi que ’oxyde se forme moins facilement, plus
tardivement en potentiel, en surface des matériaux déformés. La déformation induit donc une réduction

du plateau passif, jusque dans une gamme trés petite pour I’alliage déformé Ni-50Co (moins de 200 mV).

Domaine de transpassivation

Une fois la rupture du film passif effective, les courbes des matériaux déformés et recristallisés
pour une composition donnée sont assez similaires : les potentiels de rupture E, et les potentiels de

passivation secondaire E,» sont proches.

On note toutefois que la densité de courant critique associée a la passivation secondaire (ainsi
que la densité de courant résiduel suite a cette passivation secondaire) est abaissée pour les matériaux
déformés, par rapport a leurs homologues recristallisés. Cet effet est d’autant plus marqué que le taux de
cobalt augmente dans ’alliage. La passivation secondaire pour 1’échantillon Ni-50Co laminé conduit
méme au développement d’un oxyde plus protecteur (avec Jpp2 =201 £ 36 pA/cm?) que celui formé lors
de la premicre passivation (Jpp =429 £+ 158 pA/cm?). L’association d’un taux important de cobalt et d’un
état métallurgique déformé conduirait donc a une passivation secondaire finalement plus favorable en

milieu acide.
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2.3. Observations optiques et confocales des surfaces corrodées

Les surfaces des échantillons ont été observées suite aux essais électrochimiques en milieu
H>SO4 0.5 M, conduits a une vitesse constante de 0.5 mV.s"!, de -0.6 V jusqu’a 1.8 V. Une corrosion
généralisée est observée sur I’ensemble des échantillons modéles, déformés comme recristallisés. Les
surfaces corrodées des échantillons Ni-20Co aux deux états métallurgiques sont affichées en Fig. IV.18.
La surface corrodée du Ni-20Co recristallisé (Fig. [V.18(a)) présente un ensemble de facettes qui traduit
’attaque personnalisée des grains selon leur orientation cristallographique. La Fig. IV.18(b) montre les

grains déformés révélés suite a 1’attaque électrochimique.

Fig. IV.18 : Micrographies optiques de la surface aprés essai de polarisation potentiodynamique en H,SO,4 de I'échantillon Ni-20Co (a)
a I'état recristallisé et (b) a I'état déformé.

La démarcation entre les zones non exposées et exposées a 1’électrolyte acide est nette, comme
le signale la Fig. IV.19(a) pour I’échantillon Ni-20Co recristallisé. L’ attaque s’est donc faite de fagon
uniforme sur ’ensemble de la surface exposée, sans qu’une corrosion caverneuse n’ait pris place.
L’¢électrolyte a certainement dii s’insérer sous le vernis en fin d’essai, puisque [’on observe une faible
corrosion des joints de grains sur la surface non exposée. Une marche s’est créée au niveau de la jonction
avec le vernis. La marche sur un échantillon Ni recristallisé a été observée par microscopie confocale
(Fig. IV.19 (b)). Sa hauteur est comprise entre 10 et 12 um. En considérant la surface de la zone exposée,

la masse perdue lors de I’essai ¢lectrochimique vaut donc environ 100 mg/cm?.

(a) (b)

Fig. IV.19 : Observation de la zone exposée limitrophe au vernis apres essai de polarisation potentiodynamique en H,SO, (a) a
I'optique pour I'échantillon Ni-20Co recristallisé, et (b) en microscopie confocale pour I'échantillon Ni recristallisé.
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3. Conclusions

A la lumiere des caractéristiques microstructurales étudiées au Chapitre III, 1’objectif de ce
chapitre a été¢ d’investiguer les effets du mode de synthése et de la nanostructuration propre a I’alliage
industriel Ni-20Co, ainsi que des facteurs composition et déformation, sur les parametres de corrosion

des matériaux modeles Ni, Co et Ni-Co en milieux NaCl 30 g/L et H,SO4 0.5 M.

Malgré une taille de grains treés différente entre les alliages Ni-20Co modele et industriel, leurs
comportements en corrosion dans un milieu neutre chloruré sont trés similaires. Ils présentent tous les
deux un comportement passif et un faible taux de corrosion. La taille de grains ne semble donc pas étre
un facteur influent quant aux propriétés en corrosion. Toutefois, le type de corrosion localisée, causée
par les ions chlorures, différe. L’alliage industriel apparait plus sensible a la piqlration que 1’alliage
modele, probablement du fait de la taille nanométrique des grains et du procédé d’électroformage qui
peut conduire a une microstructure colonnaire. En effectuant un recuit du matériau industriel, la
croissance des grains permet I’obtention d’une microstructure avec une taille de grains équivalente a
celle du matériau modele. L’alliage industriel recuit ne présente plus le caractére passif initial, et se
corrode plus rapidement. La corrosion est entierement localisée aux joints de grains. La GBCD de
1’échantillon explique certainement ce comportement : il ne compte au plus que 36 % de joints CSL type
23 (contre 51 % pour I’alliage modele) ce qui explique sa moindre résistance. Une étude de la nature et
de la distribution des joints de grains du matériau industriel (non recuit) manque a cette étude pour

déterminer I’impact effectif de la taille de grains sur les propriétés en corrosion.

Que ce soit dans un électrolyte neutre ou acide, la composition contrdle les propriétés en
corrosion des alliages Ni-Co modeles. Comme 1’indique la Fig. IV.20, la région d’équilibre tend a étre
décalée vers un potentiel Ecorr plus actif et un courant Jeor plus important a mesure que le taux de cobalt

augmente dans 1’alliage, coincidant avec une dégradation de la résistance a la corrosion.

-100 100 ©
¢ ® NaCl
-150 I S * * m H,S0, —~ 80+
~
S -- E
£ -200 <. 601
—
£ .. 2
£ . 1
-300 + R T .
Ni Ni-20Co  Ni-50Co Co Ni Ni-20Ce  Ni-50Co Co

Fig. IV.20 : Evolution des parametres Eorr €t Jorr avec la composition en milieu NaCl (en bleu) et H,SO4 (en rouge).

Dans la gamme 0-50 % Co, le taux de corrosion est plus élevé en HoSO4, milieu plus oxydant

que la solution neutre NaCl. Pour les deux électrolytes, le parametre J.or de I’alliage Ni-50Co est environ
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deux fois plus grand que celui du métal Ni. Néanmoins, 1’augmentation du courant est limitée dans cette

gamme de composition, puisque Jeorr €st multiplié par plus de dix pour le métal Co (par rapport au Ni).

Le taux de cobalt impacte aussi de facon négative le domaine passif. Tandis que I’échantillon
Co a un comportement actif dans les deux solutions utilisées, les échantillons conservent un caractere
passif jusqu’a 50 % Co. La Fig. IV.21 montre 1’évolution du courant résiduel (J,p) et du potentiel de

rupture du film, dans le cas d’une corrosion localisée (Epi) et d’un phénoméne transpassif (Ep).

15 + 600 300
® NaCl _,
= H.SO, ol +950
=104 + 400 B o 1900 1y
?: f T E 2007 i
= & z 850 2
&5 p o 200 B =150 {' -
Ni Ni-20Co Ni-50Co Ni Ni-20Co Ni-50Co

Fig. IV.21 : Evolution des parameétres Jy, et Epit/E, avec la composition en milieu NaCl (en bleu) et H,SOs (en rouge).

En milieu NaCl, le caractere protecteur du film passif en surface est proportionnel au taux de
cobalt dans I’alliage. Dans la gamme 0-50 % Co, I’impact négatif du cobalt sur la passivité reste limité,
tandis qu’il est largement plus marqué en milieu acide. Comme en témoigne la taille des pics d’activité,
la passivation est nettement plus difficile pour les deux alliages Ni-Co par rapport au métal Ni.
Cependant, 1’alliage Ni-20Co forme un film passif efficace avec un courant résiduel J,, proche de celui
du Ni, tandis que le film de I’alliage Ni-50Co apparait tres défectueux et freine peu le passage des cations
métalliques vers la solution acide. La longueur du palier passif est corrélée au taux de cobalt, quel que
soit le mécanisme de rupture du film, mais intervient pour des potentiels bien plus anodiques en H>SO4

qu’en NaCl, la corrosion localisée due aux ions chlorures causant la rupture prématurée du film.

La déformation par laminage a froid des matériaux conduit & un écrouissage des échantillons,
qui produirait une légere baisse de la résistance en corrosion, un peu plus marquée en milieu NaCl qu’en
H»S0O4. Cependant, le comportement en polarisation anodique ne semble pas affecté, voire 1égerement
meilleur pour I’alliage Ni-50Co déformé. Par rapport aux autres matériaux déformés, cet échantillon se
distingue par davantage de HAGB, une densité de contraintes internes plus importante, une texture (111)
marquée, et la présence de macles de déformation. Ces parametres microstructuraux seraient donc
bénéfiques a la passivation des alliages, sans toutefois compenser 1’effet néfaste du taux de cobalt.
Finalement, établir la relation qui existe entre taille de grains, caractéristique des joints de grains,
orientation cristallographique et comportement en corrosion est un travail important, et la littérature sur
les alliages Ni-Co est pauvre a ce sujet. En vue d’accroitre la résistance a la corrosion des alliages en

service, il apparait nécessaire de limiter le taux de cobalt et d’optimiser les parametres microstructuraux.
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CHAPITRE V.

Etude de la passivité en
milieu HzSO4 0.5 M

Apres avoir étudié le comportement en corrosion des matériaux Ni-Co a [’aide de
techniques stationnaires, des techniques transitoires (mesures d'impédance, mesures de Mott-
Schottky) sont utilisées pour caractériser les films passifs formés en milieu acide H>SO4 0.5 M.
L objectif est d’étudier 'impact du taux de cobalt sur les propriétés électrochimiques et semi-

conductrices des films passifs formés sur les différents matériaux.
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Chapitre V. Etude de la passivité en milieu H,SO, 0.5 M

Un film passif est une couche compacte d’oxyde et d’hydroxyde métallique qui se forme a la
surface du métal, avec des propriétés semi-conductrices qui modifient le comportement électrochimique
du matériau. Le film agit effectivement comme une barriere qui limite le transport d’espéces ioniques
entre le métal et I’environnement. L’interface métallique n’est donc plus directement considérée, I’ intérét
se porte sur une interface entre un matériau semi-conducteur et 1’électrolyte, pour autant que le film
passif soit assez développé pour pouvoir caractériser une charge d’espace [93]. La structure et le
comportement du film passif sont dépendants de la composition chimique du matériau métallique et des
conditions dans lequel il croit [18], [116], [120]. Afin d’étudier le comportement électrochimique et les
propriétés semi-conductrices des trois échantillons modeles Ni, Ni-20Co et Ni-50Co recristallisés, et Co
brut de solidification, en milieu H,SO4 0.5 M, des mesures d’impédance (EIS) et de Mott-Schottky ont

été réalisées. Deux types de conditions de croissance des films passifs ont été analysées :

En circuit ouvert : E = OCP
A un potentiel sur le palier de passivité, d’aprés les courbes de polarisation (Fig. IV.15, p. 132), commun

aux trois échantillons avec un comportement actif-passif (excluant Co) : E = Epas = 0.6 V vs Ag/AgCl.

1. Essais d'impédance électrochimique

L’EIS est une technique électrochimique non stationnaire, ot I’on impose volontairement une
faible perturbation sinusoidale (10 mV) autour du potentiel choisi (Chapitre II, p. 73), qui permet de

déterminer les propriétés électriques des couches formées en surface de matériaux métalliques.

1.1. Caractérisation des films passifs formés en circuit ouvert

Apres avoir effectué une polarisation cathodique (15 min a E = -0.6 V vs Ag/AgCl) pour retirer
la couche native d’oxyde, les différents matériaux ont été¢ abandonnés dans 1’¢lectrolyte pendant 30 min

jusqu’a la stabilisation du potentiel libre OCP. Les valeurs sont indiquées dans le Tableau V.1.

Tableau V.1 : Valeurs des potentiels OCP pour chaque échantillon modele apres 30 min d'immersion en H,SO4 0.5 M.

Ni Ni-20Co Ni-50Co Co
OCP (mV) 148+ 11 136+ 14 167 £ 14 315+ 14

1.1.1. Description générale des diagrammes d’impédance

Les données d’impédance enregistrées au potentiel libre sont présentées a la Fig. V.1 sous la
forme de diagrammes de Nyquist (-Zim(Zr)) obtenus en balayant d’une haute fréquence (100 kHz) vers
une basse fréquence (1 mHz). Chaque essai a été répété au moins trois fois pour étre considéré
reproductible. Quel que soit I’échantillon, le diagramme de Nyquist a la méme forme, et trace une boucle
capacitive (demi-cercle) dans le quadrant supérieur droit aux hautes fréquences. Par contre, le signal EIS

enregistré aux basses fréquences est instable (f < 0.4 Hz).
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Fig. V.1: Diagrammes de Nyquist, sur la gamme de fréquences 10°-103 Hz, des échantillons modeles Ni, Ni-20Co et Ni-50Co
(recristallisés), et Co (brut de solidification) aprés 30 min en circuit ouvert (E = OCP) en milieu H,S04 0.5 M.

Les conditions expérimentales ne sont donc pas adaptées pour acquérir proprement les données
a basses fréquences. Celles-ci sont habituellement utilisées pour décrire les phénomenes les plus lents
comme la diffusion et la migration qui prennent place dans 1’électrolyte au niveau de la double couche
ou dans le film passif [18], [119]. Nous négligeons ces aspects pour nous concentrer sur le comportement
électrique de la couche oxydée, étudié aux plus hautes fréquences. On considere que la résistance de
transfert de charge de la double couche est négligeable devant la résistance de polarisation du film passif,

et que le signal EIS détecté est principalement li¢ a I’impédance de I’oxyde.

La Fig. V.2 montre les différentes courbes d’impédance de I’échantillon Ni mode¢le (en noir),
dans la gamme de fréquences entre 100 kHz et 600 mHz. Les courbes dessinent un demi-cercle aplati (le

rayon sur I’axe Zg. est plus grand que sur I’axe -Zin), et présentent une bonne reproductibilité.
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Fig. V.2 : Diagrammes de Nyquist (exemples de reproductibilité) de I'échantillon modéle Ni, aprés 30 min a E = OCP en milieu H,SO4
0.5 M. En comparaison, les points rouges correspondent a un échantillon Ni en H,SO4 polarisé 90 s a E = 0 mV vs ESH (début du
domaine anodique de dissolution) et E = 200 mV (avant le maximum du pic de dissolution), d’apres [206].
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Les données d’impédance issues de la thése de Sahal [206] d’un échantillon de nickel non
déformé en milieu H.SO4 pour un potentiel au début du domaine de dissolution (E = 0 mV vs ESH) et
avant le haut du pic (E =200 mV) sont présentées a titre de comparaison (en rouge). L’ordre de grandeur
des parties réelle et imaginaire est cohérent avec nos résultats obtenus au potentiel libre. L’auteur montre
une réduction de la taille de la boucle capacitive avec 1’augmentation du potentiel dans la gamme de
dissolution, jusqu’a atteindre un rayon de quelques Q.cm? seulement. Il attribue alors la boucle capacitive
a une couche adsorbée d’ions HO". La boucle de I’échantillon Ni modéle a une taille intermédiaire entre
les deux boucles issues de la littérature, on peut donc imaginer qu’apreés 30 min au potentiel libre, une

dissolution modérée du film passif a lieu.

La Fig. V.3(a) montre les diagrammes de Nyquist [100 kHz - 600 mHz] représentatifs de chacun
des quatre échantillons, qui décrivent une unique boucle capacitive relative a la couche passive. La forme

des demi-boucles est commune a tous les échantillons, avec un rapport hauteur/largeur de 0.8 £ 0.1.

Diagramme de Nyquist (E = OCP)
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Fig. V.3 : Diagramme de Nyquist des échantillons modeles Ni, Ni-20Co et Ni-50Co (recristallisés), et Co (brut de solidification) apres
30 min en circuit ouvert (E = OCP) en milieu H,S04 0.5 M, sur la gamme de fréquences (a) 105-6.101 Hz et (b) 10°-10! Hz.

La partie résistive (décrite par I’axe des réels) et la partie capacitive (estimée a travers 1’axe des
imaginaires) évoluent avec le taux de cobalt. La boucle capacitive devient plus grande suite a I’ajout de
20 % Co dans I’alliage, puis diminue pour I’alliage Ni-50Co. Finalement, la boucle capacitive du cobalt
pur est plus petite que celle du nickel. L’ensemble des spectres d’impédance est en Annexe G. Le
diametre de la boucle est proportionnel a la résistance du film passif [148], [231], d’ou une meilleure

résistance a la corrosion en circuit ouvert des échantillons dans 1’ordre : Ni-20Co > Ni-50Co > Ni > Co.

Lorsque la fréquence tend vers I’infini, I'impédance tend & devenir purement résistive [206]
(comme le montre la Fig. V.3(b)). La valeur d’impédance est faible. Elle correspond a la résistance de

I”¢lectrolyte (Rs) entre les électrodes de travail et de référence, qui vaut environ 2 Q.cm?.
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L’unique boucle capacitive sur le diagramme de Nyquist semble indiquer qu’il existe une seule
constante de temps [18], [148]. Le diagramme de Bode qui affiche I’évolution du module de I’impédance
|Z| avec la fréquence (Fig. V.4(a)) montre pour chaque échantillon une seule pente avec un coefficient
directeur de -0.80 = 0.02 pour les échantillons riches nickel, et -0.73 pour Co. La Fig. V.4(b) révele la
présence d’un unique pic de déphasage, pour lequel I’angle maximal est une réponse caractéristique du

comportement capacitif du film [148].

Diagrammes de Bode (E = OCP)
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Fig. V.4 : Données d’impédance des échantillons modeles Ni, Ni-20Co et Ni-50Co (recristallisés) et Co (brut de solidification) aprés 30
min en circuit ouvert (E = OCP) en milieu H,S04 0.5 M : diagrammes de Bode (a) |Z] (log(f)) et (b) - ¢ (log(f)).

La valeur du module aux faibles fréquences est stable, et correspond a la résistance de
polarisation du systeme. Cette résistance dépend de la composition, en cohérence avec I’évolution du
diametre de la boucle capacitive. Le comportement du pic de déphasage est différent. Le pic se décale
vers des plus hautes fréquences, et I’angle maximal décroit nettement avec 1’ajout de cobalt. La réponse

du systeme apparait donc de moins en moins capacitive, et de plus en plus résistive.

Les diagrammes de Bode confirment que les arcs capacitifs de Nyquist sont associés a une seule
constante de temps. Pour expliquer le comportement physique du systeme EI/FP/M en milieu H,SOs, on
peut utiliser un circuit électrique équivalent (CEE) simple, comme celui de Randles décrit au Chapitre I1
en p. 74. Le mod¢le classique de Randles fait intervenir la résistance de 1’électrolyte (Rs), et les
contributions résistive (résistance de polarisation Ry) et capacitive du film passif. Plutét qu’une simple
capacité, un élément a phase constante (CPE) est souvent utilisé pour décrire I’impédance d’une électrode
passive. Le CPE, décrit par les paramétres Q et a, permet de rendre compte de la déviation par rapport
au comportement diélectrique idéal, en lien avec des inhomogénéités du film [18], [232], [233]. Le CEE
utilisé pour analyser les données d’impédance est indiqué a la Fig. V.5. Celui-ci, souvent employé, nous

permet de dépouiller les courbes sans avoir recourt 2 une modélisation numérique plus complexe.
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Fig. V.5 : Circuit électrique équivalent (CEE) sur le modele de Randles, associé a un CPE.

Les données expérimentales comme les résistances de 1’électrolyte (Rs), la résistance de
polarisation (R,) et ’angle de déphasage ¢ sont directement déduites des courbes d’impédance, tandis
que les parametres CPE (Q et o) et la capacité effective Cesr sont analysées d’apres le modéle. L.’ensemble

des données pour chaque échantillon modele est regroupée au Tableau V.2.

Tableau V.2 : Parametres d’impédance d’aprés le circuit électrique équivalent de la Fig. V.5 pour les échantillons modéles Ni, Ni-20Co
et Ni-50Co recristallisés, et Co brut de solidification, apres 30 min d’immersion en circuit ouvert (OCP) en milieu H,SO4 0.5 M.

Rs Rp E ° = Qmax fmax Q (CPE) Ceff
(Q.cm?) (Q.cm?) o (CPE) o 2 ) ) (Hz) (UF.s*/cm?) (uF/ecm?)
Ni 1.94 239 0.903 81.2 69.1 315 64.7 114.4
+0.11 +10 +0.022 +2.0 +1.6 +123 +21.5 +50.0
Ni-20Co 2.29 312 0.904 81.4 26.3 2178 53.9 90.7
+0.10 +22 +0.007 +0.6 +0.8 + 405 +12.0 +25.1
Ni-50Co 2.23 259 0.896 80.6 26.4 2012 65.3 116.1
+0.30 +52 +0.005 +0.5 +3.2 +191 +6.8 +12.5
Co 2.50 153 0.818 73.6 20.6 1431 207.5 904.3
+0.16 +30 +0.022 +2.0 +1.3 + 382 +76.1 +570.4

1.1.2. Analyse de la partie résistive

Le diagramme de Bode (Fig. V.4(a)) permet de quantifier les résistances de 1’électrolyte R, et du
film R,. Quand le module de I’impédance tend vers 10° Hz, il vient |Z| = R, et inversement, |Z| = R,
lorsque le module sature a basses fréquences (palier vers 10! Hz).
La résistance de 1’¢électrolyte n’excede pas 3 Q.cm?, en accord avec les résultats d’impédance pour du
nickel dans un milieu acide similaire [206]. Les valeurs sont plus faibles que celles obtenues lors de
mesures en milieu NaCl 3.5 % (environ 9 Q.cm?) [34], [88], compte tenu de la conductivité ionique plus
élevée de la solution HoSO4 par rapport a NaCl. La résistance de I’¢lectrolyte est petite devant les valeurs
de résistance de polarisation R, associées aux films passifs (de ’ordre de 10* Q.cm?). L’échantillon Co
possede une résistance R, bien inférieure a celle de 1’échantillon Ni. Néanmoins, les alliages affichent

des valeurs R, supérieures, et la plus importante est attribuée a 1’alliage Ni-20Co (312 Q.cm?).

Les valeurs de résistance de polarisation (R,(PP)) extraites des courbes de polarisation J(E) sont
du méme ordre de grandeur que celles obtenues par mesures EIS (Fig. V.6). Bien que 1’évolution avec

la composition differe (Ry(PP) tend a décroitre lorsque le taux de cobalt augmente), les valeurs de
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résistance sont proches, excepté pour I’alliage Ni-20Co pour lequel les barres d’erreur ne se recouvrent

pas. La méthode expérimentale différente et le temps de maintien variable doivent expliquer cet écart.

400
O R, (EIS)
® R, (PP)

~ 300+ %
£
<
=)
[=*
/s 200+ ;
100 : ; ,
Ni  Ni-20Co Ni-50Co Co

Fig. V.6 : Comparaison des valeurs R issues des courbes d’'impédance (EIS) et des courbes de polarisation potentiodynamique (PP).

1.1.3. Analyse de la partie capacitive

L’introduction du CPE (Q, o) dans le CEE de Randles permet de décrire la boucle capacitive
(Fig. V.3(a)) en considérant 1’écart au demi-cercle parfait. La forme dissymétrique des boucles traduit
en effet le comportement capacitif non-idéal du film. L’impédance du systéme s’exprime alors [232] :
Rp
1+ (2rf)*R,Q

(V.1)

Z=Rg+

Il est possible d’isoler la partie réelle Zg. et la partie imaginaire Zi, de I’'impédance, dont les équations
sont directement données ici.
n
Ry + sz Q (2mf)* cos (az)

1+R,%Q2 (21f)2® + 2 R,Q (27f)* cos (a%) (v.2)

ZRe = RS +

~ sz Q 2nf)* sin (a%) v
1+Ry? Q2 (21f)2 + 2 R,Q (21f)* cos (o) '

ZIm -

Quand a tend vers 1, nous obtenons bien les parties réelle et imaginaire d’une impédance modélisée par

un circuit de Randles idéal, et le parametre Q équivaut alors a une capacité pure (Chapitre I, p. 75). Aux
hautes fréquences, le dénominateur commun aux deux équations devient : sz Q? (2mf)>«.
Ainsi, la partie imaginaire de I’impédance se simplifie :

: s

= Sn(e2) v
m
Q (2mf)*

Sous forme logarithmique :

. T
v sin(ag) v
Log(—Zyy) = —alog f + log 0% Q
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Chapitre V. Etude de la passivité en milieu H.SO, 0.5 M

Les parametres Q et a peuvent alors étre déterminés graphiquement, en tragant le logarithme de

la partie imaginaire de I’impédance en fonction du logarithme de la fréquence. La Fig. V.7 montre un

exemple pour 1’échantillon Ni.

@® Ni
2 4
- . --"'—\..".
& L]
z * -~ o,
[ *] ... "
ga T ®, * -
"_'é .
N . log(—Z;y) =alogf +
— a=—-ua
sin (0( E)
— log—z
T (2m)*Q A
} 1 : " ' )
-1 0 1 3 4 5

2
Log(f) (Hz)

Fig. V.7 : Représentation graphique du logarithmique de la partie imaginaire en fonction du logarithme de la fréquence pour
I'échantillon Ni recristallisé, afin de déterminer les parametres a et Q du CPE.

Une droite est obtenue aux hautes fréquence, dont le coefficient directeur est a. L’extrapolation

de cette droite permet la déduction du parametre Q, qui vaut :

Q

sin (a %)

N\ &7 (v.6)
(2m)% 10

Les courbes Log(-Zim) = f(log(f)) relatives aux quatre échantillons sont données a la Fig. V.8.
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c W, i
- 1= .p ‘.‘ il 002‘;.'
=] : R R ode,n.
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E - e
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; 0 1 “‘..-
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(=] * ."-.
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Fig. V.8 : Représentation graphique du logarithmique de la partie imaginaire en fonction du logarithme de la fréquence pour les
échantillons modeéles Ni, Ni-20Co, Ni-50Co et Co, afin d’obtenir les paramétres CPE (a et Q).
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Le paramétre a, sans dimension, est compris entre 0.904 et 0.818 (Tableau V.2). Il a tendance a
diminuer quand le taux de cobalt augmente dans ’alliage, bien qu’il reste stable entre les échantillons Ni
et Ni-20Co. Le paramétre a vient pondérer le déphasage associé au CPE (o(n/2)), qui vaut environ 81 °
pour les deux matériaux les plus riches en nickel, et décroit jusqu’a 73.6 ° pour Co. Ces valeurs restent

relativement proche du déphasage de 90 ° qui renvoie a un élément purement capacitif.

L’angle ¢ de déphasage du diagramme de Bode (Fig. V.4(b)) est une valeur expérimentale qui
décrit le comportement capacitif de I’interface. On observe globalement la méme tendance, a savoir une
diminution de I’angle ¢ avec le taux de cobalt. Cependant, le gap est trés important entre les échantillons
Ni et Ni-20Co, puis la valeur semble se stabiliser. Les valeurs rapportées sont aussi plus petites, entre
69.1 ° (Ni) et 20.6 ° (Co). Alors que (a(n/2)) décrit le déphasage de 1’¢1ément CPE lié¢ au modéle, 1’angle

¢ donne une vue globale du systéme, ce qui peut expliquer les différences observées.

Des que a s’¢éloigne de 1, le paramétre Q ne décrit plus correctement la capacité du film [232]
(méme si a > 0.9). Cela est dii a une variation de la résistivité dans le film, et une dispersion en fréquence
des constantes de temps [18], [234]. Plusieurs approches tentent d’extraire la capacité effective (Cesr) des
parametres du CPE [232]. L’une d’entre elle (Brug et al. [235]) se base sur une distribution des constantes
de temps le long de la surface de 1’¢lectrode. Appliquée a un film décrit par le CEE en Fig. V.5, Orazem

et al. [232] montrent qu’il existe une fréquence caractéristique pour laquelle :

RS Rp >(1—O()/O(
e E— (V.7)

C ff=Q1/a<
¢ Rs + R,

Cette méthode est recommandée s’il s’agit d’une distribution en surface, mais n’est pas adaptée
pour une distribution normale des constantes de temps. L approche est alors plus complexe et nécessite
une modélisation numérique pour évaluer C.s. Bien que de plus fines analyses comme des mesures EIS
locales soient requises pour déterminer 1’approche qui conviendrait le mieux a la détermination de Ceqr,
la méthode utilisée ici permet de dépouiller simplement nos données et de comparer qualitativement les
échantillons entre eux. Les valeurs de capacité Cesr des films (Tableau V.2) sont donc calculées selon
I’équation (V.7). Les valeurs sont comprises entre 90 et 116 uF/cm? pour les trois échantillons modeles
riches nickel, tandis que Cer augmente fortement pour I’échantillon Co (904 pF/cm?) (Fig. V.9). La

capacité effective suit la méme tendance que le parametre Q du CPE avec la hausse du taux de cobalt.

Ces valeurs sont supérieures a la capacité de double couche généralement admise (environ 30-
50 uF/ecm? [93]) ce qui remet en cause I’exactitude de nos données. Pour autant, la littérature rapporte
quelques valeurs similaires, obtenues en solution borate (pH entre 8.4 et 9.5) : Ceir est compris entre 50
et 180 uF/cm? pour un échantillon Ni nanocristallin [233], et entre 104 et 208 uF/cm? pour un échantillon
Ni polycristallin [148]. Les valeurs de Cer traduisent un caractere capacitif, mais ne semblent pas donner
la vraie valeur de capacité de 1’oxyde, si tant est qu’il y ait bien un oxyde. Pour 1’échantillon Co, étant

donné I’absence de palier passif sur la courbe de polarisation, la valeur de Cef est critiquable.
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Fig. V.9 : Evolution de la capacité effective Cef avec la composition.

1.1.4. Estimation de I’épaisseur des films passifs

Les parametres Q et o permettent de remonter a des propriétés physiques comme 1’épaisseur du
film passif [148], [232]. L’équation (V.8) permet d’estimer I’épaisseur effective deg, avec la constante
diélectrique & = 12, et la permittivité du vide &, = 8.85.10® uF/cm. L’épaisseur du film est inversement

proportionnelle a la capacité effective.

€€
e = (v.8)

eff
Les valeurs calculées sont inférieures au nanometre, ce qui ne peut pas correspondre a une
épaisseur de film passif. Suzuki et al. [97] indiquent que les monocouches NiO(111) et NiO(100)
mesurent respectivement 0.24 nm et 0.41 nm. Or I’épaisseur calculée la plus importante (0.123 nm pour
le film du Ni-20Co) est inférieure a ces valeurs. Selon Fattah-alhosseini [148] qui mesurent les capacités
effectives selon différents modeles, la formule de Brug surestime la valeur de capacité, et donc sous-
estime 1’épaisseur effective du film passif. Bien que les valeurs obtenues ne soient pas réalistes, il est

toutefois possible de discuter des valeurs relatives, représentées en Fig. V.10.
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Fig. V.10 : Epaisseurs relatives des films passifs.
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Chapitre V. Etude de la passivité en milieu H.SO, 0.5 M

Apres 30 min en circuit ouvert, 1’échantillon Ni-20Co affiche le film passif le plus développé.
Les films formés sur les échantillons Ni et Ni-50Co ont une épaisseur inférieure, qui représente 95 % et
75 % de I’épaisseur du film sur Ni-20Co, respectivement. La couche en surface de 1I’échantillon Co ne
représenterait que 12 % du film en surface du Ni-20Co. Etant donné 1’absence de passivation pour le

cobalt, la capacité mesurée devrait correspondre a la capacité de double-couche.

Ces faibles valeurs peuvent également traduire la difficulté des matériaux a passiver en H>SOs.
Les courbes de polarisation potentiodynamique présentées Chapitre IV p. 132, montrent effectivement
un pic d’activité conséquent pour les trois échantillons Ni, Ni-20Co et Ni-50Co. La passivation en milieu

acide nécessite une oxydation préalable importante qui n’est pas réalisée au potentiel libre.

1.2. Caractérisation des films formés a un potentiel passif

Pour favoriser la croissance du film passif en surface des échantillons, une prépassivation de
30 min au potentiel E = 0.6 V vs Ag/AgCl a été effectuée, et les données d’impédance ont été acquises
en imposant une perturbation de 10 mV autour de ce méme potentiel. Celui-ci se situe sur le palier passif
pour les trois compositions riches nickel. L’échantillon Co pur ne présentant pas de palier, il n’a pas été

caractérisé ici. Faute de temps, nous n’avons effectué qu’un essai par échantillon.

1.2.1. Diagrammes d’impédance

Les courbes de Nyquist (entre 100 kHz et 1 mHz) des trois échantillons modeles polarisés au
potentiel Epass en HaSOs, sont présentées en Fig. V.11. La courbe du Ni-50Co est indiquée dans 1’encart
car elle est tres petite par rapport aux deux autres. Comme précédemment lors des mesures d’impédance
au potentiel libre, une boucle capacitive est enregistrée aux hautes fréquences. Cette fois cependant, les

données a basses fréquences sont plutdt stables (f < 0.1-0.4 Hz).

1mHz @
\ ~©- Ni ~
10x10° T 3 Ni-20Co
A~ Ni-50Co '
— 8+
™~ Q ....... o)
< o 1mHz '
E . wo 0-0 ----------- o 404 &
L\'] 4t DDE ‘d_,.ﬂ 30+
i o 207
5 )
10+
2+ Wy o
v 0,1 Hz
0 f f f
0 5 10 15 20 x103

zRe (Q,cmz]

Fig. V.11 : Diagrammes de Nyquist, sur la gamme de fréquences 10°-10- Hz, des échantillons modéles recristallisés Ni, Ni-20Co, et en
encart Ni-50Co, apres 30 min de polarisation a Epass = 0.6 V, en milieu H,S04 0.5 M.
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Dans la gamme des basses fréquences, les diagrammes des échantillons Ni et Ni-20Co présentent
approximativement des droites avec des pentes de 0.6 et 1.1, respectivement (marquées par des traits
rouges en pointillés). Cela pourrait traduire une impédance de Warburg (pente idéale de 45 °), qui renvoie
a un processus de diffusion [7]. D’autre part, I’échantillon Ni-50Co présente une boucle capacitive plus
petite de deux ordres de grandeur, puis un arc qui se dirige vers des valeurs négatives sur I’axe des réels
a basses fréquences. Sahal [206] observe un spectre d’impédance similaire pour un échantillon Ni
polarisé dans le domaine de passivation. De plus, on observe dans I’encart de la Fig. V.11 que la

résistance de 1’électrolyte reste inchangée pour les trois échantillons, entre 2 et 3 Q.cm?.

La Fig. V.12 présente les diagrammes de Nyquist, confinés aux hautes fréquences, des

échantillons Ni et Ni-20Co (a), et Ni-50Co (b), ainsi que les diagrammes de Bode (c, d).

Diagramme de Nyquist
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Fig. V.12 : Données d'impédance des échantillons modeéles aprés 30 min au potentiel Egpass = 0.6 V vs Ag/AgCl, en H,SO4. Diagrammes
de Nyquist pour (a) Ni, Ni-20Co (10%-10 Hz) et (b) Ni-50Co (10%-4.10 Hz), et diagrammes de Bode (c) |Z| (log(f)) et (d) - ¢ (log(f)).
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Le CEE en Fig. V.5 est utilisé pour analyser les données d’impédance obtenues apres polarisation

au potentiel passif. Les paramétres d’impédance sont rapportés dans le Tableau V.3 et discutés.

Tableau V.3 : Paramétres d’'impédance d’apres le circuit électrique équivalent de la Fig. V.5 pour les échantillons modeéles Ni, Ni-20Co
et Ni-50Co recristallisés, aprés 30 min d'immersion au potentiel Epass = 0.6 V en milieu H2SO04 0.5 M.

I e T L R IS

Ni 2.49 7062 0.932 83.9 24.7 2189 39.8 55.8
Ni-20Co 2.05 4513 0.903 81.3 27.3 1869 72.0 122.7
Ni-50Co  2.39 52 087 780 229 76 16339 57700

Partie résistive

Tout d’abord, il y a une forte augmentation du diametre des boucles capacitives des échantillons
Ni et Ni-20Co, dont les hauteurs sont respectivement multipliées par quarante et par vingt par rapport
aux précédentes mesures d’impédance menées au potentiel OCP. Au contraire, le diametre de la boucle
capacitive du Ni-50Co est réduit d’un facteur cing. La résistance de polarisation R, des films est donc
nettement améliorée pour les deux échantillons les plus riches en nickel, mais dégradée pour 1’alliage

équimolaire (Fig. V.13).
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Fig. V.13 : Comparaison des résistances de polarisation R, mesurées pour des films passifs formés aux potentiels OCP et Epas.

Le taux de cobalt influence donc fortement la résistance R, du film passif formé & un potentiel
de passivation, contrairement a ce qui a été observé lors des mesures sur des films formés a I’OCP
(résistances R, comprises entre 153 et 312 Q.cm? pour I’ensemble des échantillons). Les résistances de
polarisation de 7.1 et 4.5 kQ.cm? pour les échantillons Ni et Ni-20Co respectivement, indiquent une

meilleure résistance en corrosion de ces matériaux par rapport a I’alliage Ni-50Co (52 Q.cm?).

Si la littérature rapporte peu d’information sur I’impédance de films passifs en surface d’alliages
Ni-Co, on note cependant les résultats des études suivantes. Srivastava et al. [34] et Liu et al. [59]
indiquent des valeurs de résistance de 1’ordre de dizaines de k€2.cm? pour des alliages Ni-Co stabilisés
entre 30 et 45 min au potentiel libre en milieu NaCl 3.5 %. De plus, les résultats en Fig. V.14 proviennent

de I’étude de Kang et al. [93] pour des alliages riches nickel (jusqu’a 16 % Co) en milieu KOH 6 M.
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Fig. V.14 : Spectres d'impédance d’échantillons électrodéposés passifs Ni et Ni-Co, en solution KOH 6 M polarisés a -0.2 V vs HgO/Hg.
Diagrammes (a) de Nyquist et (b) de Bode. [93]

Dans ce milieu tres basique, les auteurs observent une diminution de la boucle capacitive avec
la hausse du taux de cobalt (Fig. V.14(a)), en accord avec nos observations menées en milieu acide (Fig.
V.12(a, b)). IIs montrent également une évolution du module de I’impédance (Fig. V.14(b)) similaire a
ce que I’on observe en Fig. V.12(c) entre 0 et 20 % Co. Bien que les valeurs de résistance ne soient pas
explicitement indiquées dans la publication, le logarithme du module semble commencer a saturer a

partir de 10 mHz, ce qui traduirait des valeurs de résistance de polarisation inférieures a 10 kQ.cm?.

Cependant, ces résistances restent relativement faibles devant d’autres valeurs de la littérature.
Ter-Ovanessian et al. [18] rapportent des résistances supérieures de 3 a 4 ordres de grandeur pour des
matériaux Ni et Ni-Cr en milieux neutres Na,SO4 et NaCl, par rapport a nos résultats. D’autre part,
Grubac et al. [233] montrent qu’un échantillon Ni nanocristallin prépassivé en milieu basique (solution
tampon pH 8.4) peut présenter une résistance de 1400 kQ.cm?. Enfin, She et al. [88] rapportent une

impédance de 2.9 MQ.cm? pour un alliage Ni-18Co avec un traitement de surface superhydrophobique.

Ces résultats suggérent d’une part que le milieu acide H>SO4 0.5 M utilisé n’est pas adapté a la
formation d’un film passif en circuit ouvert sur les échantillons Ni-Co. Un traitement de polarisation est
nécessaire, mais le développement du film reste limité. D’autre part, il est trés difficile de passiver
efficacement le Ni-50Co en milieu acide, en accord avec la courbe de polarisation (Fig. IV.15, p. 132) et

de fagon cohérente avec la littérature sur les propriétés en corrosion du cobalt (Chapitre I, p. 24).

Partie capacitive

Les courbes montrant les parties imaginaires des impédances en fonction de la fréquence sont
indiquées en Fig. V.15. Elles permettent la déduction graphique des parametres Q et a du CPE dans le
modele, d’apres I’équation (V.5). Le parametre a des films formés a Ep.s est d’autant plus faible que la
composition est riche en cobalt. Cette diminution de o a aussi été observée pour les films formés au
potentiel OCP, mais de facon moins marquée dans la gamme de composition 0-50 % Co, comme le

montre la Fig. V.16(a) a travers 1’évolution du déphasage associé au CPE (a(n/2)).

-pl deg
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Fig. V.15 : Représentation graphique du logarithmique de la partie imaginaire en fonction du logarithme de la fréquence pour les
échantillons modeéles Ni, Ni-20Co et Ni-50Co, afin d’obtenir les paramétres CPE.

La Fig. V.16(b) montre que le déphasage expérimental du systéme est fortement impacté par le
potentiel de formation du film passif pour I’échantillon Ni, passant de 69.1 ° (OCP) & 24.7 ° (Epass). La
contribution capacitive du film NiO est donc nettement plus faible lorsqu’il est formé a un potentiel
passif, au profit d’une partie résistive plus importante. Néanmoins, le potentiel n’a que peu d’influence

sur I’angle de déphasage pour les alliages Ni-20Co et Ni-50Co, qui reste autour de 25 ° environ.
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Fig. V.16 : Evolution en fonction de la composition des parametres (a) a(m/2) lié au modéle et (b) ¢ qui traduit le déphasage lié au
comportement capacitif du film passif formé au potentiel OCP et au potentiel Epass.

Tandis que le parametre Q du CPE est relativement stable lors des mesures au potentiel libre
pour les échantillons contenant entre 0 et 50 % Co (approximativement 60 uF.s%!/cm?), la valeur de Q
dépend plus fortement de la composition lors des mesures menées au potentiel Ejq. Le parametre Q reste
du méme ordre de grandeur pour les échantillons Ni et Ni-20Co, tandis qu’il atteint une valeur supérieure
a 1600 pF.s*!/cm? pour I’échantillon Ni-50Co. Le calcul des capacités effectives a partir des paramétres

CPE en utilisant 1’équation (V.7) aboutit alors a des valeurs entre 55.8 et 5770.0 uF/cm?2. Si les capacités
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effectives rapportées pour Ni et Ni-20Co restent relativement cohérentes [148], [233], bien que
supérieures a la capacité de double-couche d’Helmholtz, la valeur pour 1’alliage Ni-50Co est bien trop

élevée pour Etre réaliste (Fig. V.17(a)).

En conséquence, les épaisseurs des films formés au potentiel Ep.ss, calculées par I’équation (V.8),
sont inférieures au nanometre, comme pour les films formés au potentiel libre. On calcule une épaisseur
maximale de 0.20 nm pour DI’échantillon Ni. L’épaisseur des films passifs étant inversement
proportionnelle a la valeur de capacité effective, on observe une diminution presque linéaire de

I’épaisseur relative du film avec 1’augmentation du taux de cobalt dans ’alliage (Fig. V.17(b)).
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Fig. V.17 : (a) Evolution de la capacité effective Cesr avec la composition, et (b) épaisseurs relatives des films passifs.

La reproduction des mesures serait nécessaire pour confirmer ces premieres observations, et
estimer la dispersion des résultats. Cependant, on peut noter que le traitement de prépassivation au
potentiel 0.6 V vs Ag/AgCl permet, dans le cas des échantillons Ni et Ni-20Co, d’augmenter d’un ordre
de grandeur la résistance de polarisation des films passifs. Cela traduit une meilleure résistance en
corrosion, bien que la valeur maximale de R;, (7.1 kQ.cm? pour I’échantillon Ni) reste plus faible que ce
qui est observé dans la littérature pour d’autres milieux électrolytiques plus adaptés a la croissance de
films. Quel que soit le potentiel, on observe des valeurs de capacité effective relativement élevées pour
ces deux échantillons (environ 56 et 123 uF/cm?). Cela traduirait une faible épaisseur de couche d’oxyde,

inférieure au nanometre, ce qui remet en cause le modele utilisé pour calculer Cer.

Finalement, tout montre que plus le taux de cobalt est important, moins la passivation est efficace
en H,SO.. Les courbes de polarisation indiquent que la longueur du palier passif diminue, et que le
courant résiduel en passivité augmente (le courant J,, atteint 429 pA/cm? pour 1’alliage Ni-50Co). Selon
les derniers résultats, le traitement de prépassivation a Epass n’a pas d’effet bénéfique sur Ni-50Co. La
valeur de capacité liée a la couche d’oxyde augmente avec le taux de cobalt, ce qui traduit une diminution

progressive de son épaisseur. La couche passive tend a étre de moins en moins protectrice et a disparaitre.
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Chapitre V. Etude de la passivité en milieu H.SO, 0.5 M

1.2.2. Tenue des films dans le temps

Afin d’étudier I’évolution des caractéristiques €lectrochimiques de 1’interface en milieu H>SOs,
des essais de chronoampérométrie de longue durée (50 h au total) ont ét€ menés au potentiel Epas (0.6 V),
au cours desquels des mesures d’impédance ont réguliérement été effectuées toutes les 10 h. La Fig. V.19
montre les résultats d’impédance (diagrammes de Nyquist aux hautes fréquences, et diagrammes de
Bode) obtenus apres 30 min, 10 h, et 40 h de polarisation, pour les compositions Ni, Ni20Co et Ni-50Co.
Les parametres EIS déterminés a partir de ces courbes sont donnés dans le Tableau V.4. Tous les

diagrammes de Nyquist sur la gamme complete de fréquences sont montrés a I’ Annexe G.

Tableau V.4 : Influence du temps d'immersion au potentiel de passivation Epass = 0.6 V vs Ag/AgCl sur les paramétres d’'impédance
des matériaux modeles Ni, Ni-20Co et Ni-50Co.

(o.lz:rﬂ (ol.zfnZ) a@PB) azr) T f(nﬁix) (L?FS(‘S})F-?Z) (usf:t}fer)

30min 249 7062 0932 839 247 2189 3938 55.8

= 10h 2.46 9871 0.922 83.0 23.7 2762 41.5 61.2

40h 241 10894 0911 820 236 2859 475 75.5

8 30 min 2.05 4513 0.903 81.3 27.3 1869 72.0 122.7
S 10h 204 4877 0848 763 242 1905  134.1 366.3
z 40 h 2.01 4327 0.840 75.6 24.3 1428 157.2 470.0
8 30 min 2.39 52 0.867 78.0 22.9 76 1633.9 5770.0
S 10h 255 23 0877 789 196 34 35089 12460
Z wn 2w 18 0777 700 185 27 97078 763678

Les diagrammes de Nyquist montrent que les trois échantillons se comportent différemment. La
boucle capacitive qui caractérise le film passif sur Ni devient de plus en plus large avec le temps, tandis
que le diamétre de la boucle semble rester stable aprés 40 h de polarisation pour ’alliage Ni-20Co, et
qu’il diminue nettement avec le temps pour I’alliage Ni-50Co. Les évolutions des boucles capacitives se

traduisent sur les valeurs de résistance de polarisation R,, comme le montre la Fig. V.18.
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Fig. V.18 : Influence du temps en H,SO4 au potentiel Epass sur la résistance de polarisation des échantillons Ni, Ni-20Co et Ni-50Co.

160

temps d'immersion a E,, (h)

temps d'immersion a E,, (h)



Chapitre V. Etude de la passivité en milieu H.SO, 0.5 M
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Fig. V.19 : Diagrammes (a, c, e) de Nyquist et (b, d, f) de Bode des échantillons modeéles Ni, Ni-20Co et Ni-50Co (recristallisés) apres
30 min, 10 h et 40 h a un potentiel de passivation (E = Epass = 0.6 V) en milieu H2S04 0.5 M.
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Chapitre V. Etude de la passivité en milieu H,SO, 0.5 M

De plus, I’angle de déphasage ¢ a tendance a légérement décroitre avec le temps d’immersion
en H>SO4 pour tous les échantillons (Fig. V.20(a)). Toutefois, le parametre ¢ se stabilise a environ 24 °©
aprés 10 h pour les échantillons Ni et Ni-20Co, tandis qu’il continue progressivement de chuter pour
I’échantillon Ni-50Co, jusqu’a 16 © aprés 50 h d’immersion. Le parametre a(n/2), li¢ au modele utilisé
(CEE en Fig. V.5), suit une tendance similaire (Fig. V.20(b)). Il baisse relativement peu pour les deux
échantillons Ni et Ni-20Co, tandis qu’il chute nettement pour ’alliage Ni-50Co. Le comportement du
CPE tend donc a s’éloigner d’un comportement capacitif pur, particulierement dans le cas de 1’alliage

Ni-50Co, plus le temps d’exposition a la solution acide sulfurique est important.
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Fig. V.20 : Influence du temps en H,SO4 au potentiel Eqsss = 0.6 V sur (a) 'angle de déphasage ¢ et (b) le paramétre a(mn/2) des
échantillons Ni, Ni-20Co et Ni-50Co.

Pour les trois échantillons, on note une augmentation des valeurs des capacités Cesr, donc
I’épaisseur des films passifs tend a diminuer avec le temps de polarisation. La Fig. V.21 montre la
variation relative de deir du film en H,SO4 pour les trois échantillons Ni, Ni-20Co, Ni-50Co. Chacun
donne a voir une évolution différente. Alors que le film sur Ni s’amincit peu et de fagcon progressive,
’épaisseur du film sur Ni-20Co diminue rapidement, et se stabilise apreés 10 h d’immersion. Au contraire,

I’épaisseur du film sur Ni-50Co, déja estimée tres fine au départ, se dégrade vite et continuellement.
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Fig. V.21 : Evolution de I'épaisseur relative du film passif en fonction du temps de polarisation a Eyass = 0.6 V pour les échantillons Ni,
Ni-20Co et Ni-50Co.
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Chapitre V. Etude de la passivité en milieu H.SO, 0.5 M

Pour confirmer les données d’impédance, étudier les propriétés semi-conductrices des films et

obtenir des informations sur leur nature physique, les mesures de Mott-Schottky sont a présent abordées.

2. Analyses de Mott-Schottky

Le modéle de défauts ponctuels décrit la nature défectueuse du film passif comme celle d’un
semi-conducteur avec des défauts cristallins et électroniques [116]. Les analyses de Mott-Schottky
permettent d’étudier le comportement électrochimique des films passifs en accédant aux parametres
semi-conducteurs, comme le type (n ou p), la densité de porteurs de charge (N;), le potentiel de bande
plate (Ers), et I’épaisseur de la zone de charge d’espace (W) [93], [120]. Un oxyde passif efficace est

généralement 1i€ a une faible valeur de Njet a des parametres Erg et W élevés [93].

Les mesures ont d’abord été effectuées sur des échantillons préalablement immergés en circuit
ouvert (OCP) pendant 30 min en milieu H,SOs, en balayant en potentiel entre -0.6 V et 1.5 V. La
fréquence utilisée de 1 kHz est gardée constante. Les résultats sont présentés a la Fig. V.22, qui compare
les courbes de Mott-Schottky aux courbes de polarisation potentiodynamique. Dans la plage de potentiel
qui correspond au domaine passif, la courbe de Mott-Schottky devient linéaire pour les échantillons Ni
et Ni-20Co (Fig. V.22(a, b)). Le signal mesuré pour 1’échantillon Ni-50Co est plus faible (Fig. V.22(c).
On observe une portion linéaire qui coincide au pic d’activité dans le domaine de passivation (notée D
sur la Fig. V.23(c)), puis une seconde portion en fin de domaine de passivité pour laquelle la capacité
mesurée est encore plus grande. L’encart en Fig. V.23(c) est un agrandissement de la courbe de Mott-
Schottky pour I’échantillon Ni-50Co entre 0.7 et 1.15 V, qui permet de mieux visualiser cette deuxieéme
droite (notée D). Finalement, I’absence de passivité pour I’échantillon Co se traduit par une courbe de

Mott-Schottky plate (Cs. % ~ 0) sur presque toute la plage de potentiel analysée (Fig. V.22(d)).

Selon la composition du matériau et les conditions de formation du film passif, les propriétés
semi-conductrices sont généralement amenées a évoluer [93], [120]. Pour étudier 1’effet du potentiel de
formation du film, la prépassivation des échantillons a été faite en imposant le potentiel Epass = 0.6 V vs
Ag/AgCl pendant 30 min en H,SOs, avant d’effectuer les mesures de Mott-Schottky. Celles-ci ont été
réalisées dans la méme gamme de potentiel (entre -0.6 V et 1.5 V), en direction des potentiels anodiques.
La Fig. V.23 montre I’ensemble des résultats obtenus, dans la plage de potentiel qui caractérise la

passivité des différents échantillons (aprés le pic d’activité).

La forme de la courbe indique le type de conductivité du semi-conducteur. Les droites (tracées
en vert) de pente négative, traduisent le caractere type p des films passifs formés sur Ni et sur les alliages
Ni-Co. La littérature sur les propriétés semi-conductrices des oxydes formés en surface de nickel ou de
cobalt (NiO ou CoO principalement) rapporte bien un comportement type p [93], [236]. Les trous
(chargés positivement) sont donc les principaux porteurs de charge électronique, et les principaux

porteurs de charge ionique (accepteurs) sont les lacunes cationiques qui migrent a travers le film [18].
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Chapitre V. Etude de la passivité en milieu H.SO, 0.5 M
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Chapitre V. Etude de la passivité en milieu H,SO, 0.5 M

Comme indiqué Chapitre I, p. 26, la théorie de Mott-Schottky prévoit que la capacité mesurée
(C = —1/wZiy) a une fréquence suffisamment élevée est la capacité de charge d’espace qui caractérise

la couche semi-conductrice [116], donnée par 1’équation (V.9) pour un semi-conducteur de type p.

kT

2
-2 _
G = e (B Ers =) v

Avec & = 12 (constante diélectrique de NiO), £, = 8.85.10* F.cm™!, e = 1.6.10"° C (charge élémentaire),
k =1.38.10% J K (constante de Boltzmann) et T = 296 K.

La relation entre Cg. 2 et E est donc linéaire, comme I’indique 1’équation (V.10). La droite de
pente négative a, est inversement proportionnelle a la densité d’accepteurs Na. On déduit Na a travers

1’équation (V.11), et I’extrapolation jusqu’a Cs.~% = 0 permet d’obtenir le potentiel de bande plate Egs.

I S (E kT) E+b (V.10)
= ——]=a .
s¢ e Ny egg eNpegg\ T8 ¢
Ny = 2 (v.11)
AT eegpa '

Les parametres semi-conducteurs Na et Egg extraits des courbes de Mott-Schottky en Fig. V.23

sont donnés dans le Tableau V.5 ci-dessous, et représentés sur la Fig. V.24.

Tableau V.5 : Propriétés semi-conductrices (densité d’accepteurs Na et potentiel de bande plate Egs) des films passifs formés sous
différentes conditions en milieu H,S04 0.5 M (30 min a E = OCP, ou 30 min a E = Epass = 0.6 V vs Ag/AgCl).

Ni-50Co

Ni Ni-20Co D D, Co
Na (ocP) 5.43 8.41 1.77 52.5 -
(10°%.cm?®)  (Epass) 5.16 8.85 2.09 65.5
Ers (ocP) 1.324 1.239 0.408 1.087 -
(V vs Ag/AgCl) (Epass) 1.303 1.250 0.407 1.081
1.4
(a) + (b)
+ Epass o 127 ?
—_ O L]
oo oo ¢
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Fig. V.24 : Evolutions des parametres semi-conducteurs (a) Na et (b) Egs, en fonction du taux de cobalt. Selon la droite D; ou D,
considérée pour I'alliage Ni-50Co, les évolutions different.
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Chapitre V. Etude de la passivité en milieu H.SO, 0.5 M

Les courbes de Mott-Schottky des matériaux polarisés 30 min aux potentiels OCP et Ep.ss sont
trés similaires. En conséquence, le potentiel de formation du film passif ne semble avoir que peu
d’influence sur les propriété€s semi-conductrices des matériaux d’étude. La densité d’accepteurs Na
mesurée pour le film passif du nickel en H,SO4 vaut environ 5.10*' ¢cm?. La littérature rapporte des
valeurs similaires ou légérement inférieures, de ’ordre de 10?°-10?! cm™, pour des échantillons Ni en
milieu basique [93], [116], [233], [237] ou neutre [18], [238]. La pente de Mott-Schottky associée a

I’¢chantillon Ni-20Co étant plus faible, la concentration Na augmente pour 1’alliage.

Kang et al. [93] indiquent qu’une augmentation de Na peut signifier un degré d’hydratation plus

¢leve du film passif. En effet, les molécules d’eau dans le film (H,0()) peuvent augmenter le taux de

trous (h™) dans la bande de valence du semi-conducteur type p selon :

H20(0) = H20_(0 + h+ (V.12)

)

Or la présence d’eau, principalement dans la partie externe du film [6], nuit au caractere protecteur face
a la corrosion. Le film formé en H>SO, sur I’alliage Ni-20Co apparait donc moins résistant que le film
en surface du nickel pur. Ce résultat s’oppose toutefois a celui de [93] qui rapportent 1’évolution inverse,
c’est-a-dire une diminution de N avec 1’ajout de cobalt dans 1’alliage Ni-Co jusqu’a 18 %, en milieu
KOH 6 M. Etant donné que le cobalt pur passive en milieu basique mais non en milieu acide [111], [112],
une différence de composition du film passif pourrait expliquer les différents résultats. Selon la droite
considérée (D; ou D»), la densité d’accepteurs dans le film de I’alliage Ni-50Co chute 1égerement, ou
augmente fortement. La deuxiéme option est plus plausible puisque 1’augmentation du taux de cobalt
semble étre associée a une hydratation du film passif. On suggere donc que la concentration d’accepteurs

Na pour I’alliage Ni-50Co est supérieure d’un ordre de grandeur par rapport aux deux autres échantillons.

Le potentiel de bande plate, obtenu par I’intersection des droites tracées en vert sur la Fig. V.23
avec ’axe des abscisses, est estimé a 1.3 V vs Ag/AgCl pour I’échantillon Ni. Le potentiel Erg détermine
la position des bandes du semi-conducteur par rapport aux niveaux d’énergie du couple redox en solution
(voir Annexe C). En dessous du potentiel Egg, la courbure des bandes est ascendante dans le cas d’un
semi-conducteur de type p, indiquant que la région de charge d’espace est une zone de déplétion en trous
et en lacunes cationiques a I’interface FP/El [18]. La surface de 1’échantillon passivé est donc chargée
négativement, et les réactions de transfert de charge ne sont pas favorisées. La Fig. V.24 montre que le
potentiel Erg a tendance a décroitre quand le taux de cobalt augmente, ce qui peut indiquer une rupture

prématurée du film passif lorsque le taux de cobalt augmente dans 1’alliage [120].

L’épaisseur de la zone de charge d’espace (W) est inversement proportionnelle a la capacité

mesurée par Mott-Schottky. En se basant sur la formule de [239], cette épaisseur vaut :

W—[Zss‘)( E+E kT)]l/z (v.13)
B e Ny FB e '
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Chapitre V. Etude de la passivité en milieu H.SO, 0.5 M

L’épaisseur de la zone de charge d’espace du film passif en surface de 1’échantillon Ni modéle,
lorsque E = 0.6 V vs Ag/AgCl, est de 4.2 A. La Fig. V.25 montre que I’augmentation du taux du cobalt
dans I’alliage a pour effet de réduire la zone a 3.0 A pour ’échantillon Ni-20Co, et jusqu’a 0.4 A pour

Ni-50Co. Ces valeurs sont dans la méme gamme que celles mesurées par [120], [239] pour des aciers.

5
+ O OCP
A + Epass
= 5
1_ -
K
0 :
0 20 50

taux de Co (%)

Fig. V.25 : Influence du taux de cobalt sur I'épaisseur de la zone de charge d’espace (W), mesurée a 1 kHz et E = 0.6 VV vs Ag/AgCl.

Kang et al. [93] observent 14 encore I’évolution inverse, a savoir une augmentation de 1’épaisseur
de la zone de charge d’espace avec le taux de cobalt, jusqu’a atteindre environ 30 A pour Ni-18Co. Les
auteurs concluent que plus 1’alliage est riche en cobalt et plus le film formé en milieu KOH est épais et
stable. Nos résultats tendent a la conclusion inverse en milieu H>SOj : un alliage avec une composition

riche en cobalt forme un film passif fin et défectueux, plus susceptible de rompre prématurément.

De plus, les valeurs W calculées d’apres les mesures de Cg. sont supérieures aux valeurs de.
Puisque I’épaisseur du film ne peut pas étre inférieure a 1’épaisseur de la zone de charge d’espace, il est

certain que le modele utilisé pour calculer les capacités effectives Cer des films passifs n’est pas le bon.

Par ailleurs, on ne détecte pas d’influence du potentiel de formation du film passif sur les
propriétés semi-conductrices. Pourtant selon [120], une augmentation du potentiel doit conduire a une
diminution de la concentration en porteurs de charge N, et a une augmentation du potentiel de bande
plate Egg et de I’épaisseur de la zone de charge d’espace W. Il est possible que la méthode expérimentale
fausse nos résultats, dans la mesure ou le balayage en potentiel commence a -0.6 V. Bien qu’il soit
relativement rapide (2 mV/s), le passage par des potentiels cathodiques doit entrainer la dissolution du

film formé préalablement au potentiel Epas.

Pour vérifier ce point, les derniers essais de Mott-Schottky ont consisté a analyser la méme
gamme de potentiel, mais en effectuant le balayage inverse en direction des potentiels cathodiques,
comme le protocole expérimental de [236]. Les résultats sont indiqués a la Fig. V.26, et comparés aux

précédents résultats concernant les échantillons polarisés au potentiel Epag.
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Fig. V.26 : Courbes de Mott-Schottky (f = 1 kHz) obtenues aprés 30 min en H,SOa4 a E = Ep.s, enregistrées entre -0.6 V et 1.5V lors d’un
balayage en direction des potentiels anodiques (marqueurs pleins), et en direction des potentiels cathodiques (sens inverse,
marqueurs triangulaires vides) : (a) Ni, (b) Ni-20Co et (c) Ni-50Co.

Lors du balayage inverse, les valeurs mesurées de capacité sont plus faibles pour les échantillons
Ni et Ni-20Co, et les courbes de Mott-Schottky sont ainsi plus lisibles. Pour ces deux échantillons, les
parametres semi-conducteurs sont rapportés au Tableau V.6.

Tableau V.6 : Propriétés semi-conductrices des films passifs formés par polarisation a E = Epass pendant 30 min en milieu H,SOa,
obtenus en balayant dans le sens des potentiels anodiques, et dans le sens des potentiels cathodiques (inverse).

Ni Ni-20Co
Na (Epass) 5.16 8.85
(10°%.cm?®)  (Epass) inverse 2.38 5.26
Ers (Epass) 1.303 1.250
(Vvs Ag/AgCl)  (Epass) inverse 1.146 1.191
w (Epass) 4.24 5.12
(angstrém)  (Epass) inverse 2.98 3.73

Par rapport aux précédentes mesures, les courbes enregistrées dans le sens des potentiels
cathodiques montrent une légere diminution du potentiel Ers, mais des concentrations Na inférieures
pour les deux échantillons, et une augmentation de la zone de charge d’espace. Le balayage inverse
semble donc permettre de mieux accéder aux propriétés semi-conductrices réelles des couches passives
formées au potentiel passif. Néanmoins, le signal de Mott-Schottky obtenu en balayage inverse est encore
plus faible pour I’alliage Ni-50Co. Le potentiel de départ (1.5 V) semble donc étre trop anodique et

provoquer rapidement la dégradation de 1’oxyde.
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Chapitre V. Etude de la passivité en milieu H.SO, 0.5 M

Faute de temps, il n’a pas été possible d’¢étudier la composition des couches d’oxydes par XPS
comme cela avait été prévu initialement. A défaut, les mesures de Mott-Schottky pourraient nous
permettre d’obtenir indirectement des données sur la nature physique des films. La Fig. V.27 montre que
I’on peut considérer la présence de deux droites dans la gamme des potentiels passifs pour 1’échantillon
Ni-20Co. Cette non linéarité des diagrammes de Mott-Schottky peut avoir diverses causes [120] parmi
lesquelles une rugosité de surface, une augmentation de 1’épaisseur du film lors de la mesure, une
distribution non uniforme des charges ou une distribution des états accepteurs sur une large gamme
d’énergie. Selon Pontinha et al. [236], deux droites de pentes négatives observées sur un diagramme de
Mott-Schottky renvoie a la présence d’un film qui doit étre composé de deux couches avec des densités

différentes d’éléments dopants accepteurs.

Ni-20C0 (E pgss)

1.0x10° +

.cm )
+

C (uF

0 f f .
04 0.6 0.8 1.0 1.2
E (Vvs Ag/AgCl)

Fig. V.27 : Courbes de Mott-Schottky (f = 1 kHz) pour I'échantillon Ni-20Co aprés 30 min a E = Epas.

On peut ainsi imaginer que les deux pentes renvoient a la présence de deux types d’oxyde, et se
poser la question de I’existence d’une couche duplex. Quelle serait la nature de ces oxydes et leur
organisation dans le film passif ? Est-ce que deux oxydes simples, comme NiO et CoO, coexistent ? Ou
est-ce qu'un oxyde mixte de nickel et de cobalt peut se former ? Des analyses XPS sont requises pour

répondre a ces questions.

3. Conclusions

Afin d’étudier les couches passives formées sur les échantillons Ni-Co modeles en milieu acide,
des mesures d’impédance ont d’abord été effectuées. Quelles que soient les conditions de formation (au
potentiel libre ou au potentiel de passivation), les diagrammes de Nyquist montrent la présence d’une

demi-boucle capacitive aux hautes fréquences, dont le diamétre est proportionnel a la résistance de
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polarisation du film passif. On montre que 1’application d’un potentiel anodique situé en région passive
permet de former des films plus résistifs dun ordre de grandeur pour les échantillons Ni et Ni-20Co, par
rapport a une immersion simple au potentiel libre. Au contraire, I’augmentation du potentiel est nuisible

si le taux de cobalt est trop élevé dans I’alliage.

On note également que la résistance R, des films en H.SO4 évolue différemment dans le temps
selon le taux de cobalt. Lors d’une polarisation prolongée dans le domaine passif, le film sur le nickel
apparait de plus en plus résistant, tandis que la résistance diminue légerement pour 1’alliage Ni-20Co, et

se dégrade complétement pour I’alliage Ni-50Co.

Par ailleurs, le signal d’impédance obtenu a basses fréquences est instable pour les mesures
effectuées au potentiel OCP, et décrit différents processus de diffusion lors des mesures a Epas. Le
systéme n’étant pas parfaitement stable a E = OCP, la mesure trés lente dans cette gamme de fréquence
explique I’instabilité du signal. Si 1’on ne s’intéresse pas aux phénomenes de diffusion dans ce travail de
these, on note cependant que ces processus revétent une grande importance lorsque 1’on étudie la relation

entre propriétés du film passif et résistance a la piqQration [18], [120].

La forme du diagramme de Nyquist, proche d’un demi-cercle parfait, indique un comportement
similaire a celui décrit par le circuit électrique équivalent de Randles. Le film passif peut donc se
modéliser par 1’association d’une résistance de polarisation et d’une capacité en paralléle. Toutefois, la
forme légérement aplatie de la boucle capacitive justifie 1’utilisation d’un élément a phase constante CPE

(Q, o) pour décrire I’écart a un élément capacitif idéal.

Les résultats montrent que le déphasage o(n/2) du CPE est proche de 90 °, ce qui indique que le
parametre Q reste proche d’une capacité. Cependant, c’est de moins en moins vrai lorsque le taux de
cobalt augmente. Le déphasage du systeme (¢) indique également que le comportement de I’interface

tend a devenir moins capacitif plus 1’alliage est riche en cobalt.

Le calcul des capacités effectives des films passifs aboutit a des valeurs relativement élevées, ce
qui remet en cause I’approche utilisée et sous-estime les épaisseurs des films. Les résultats de Mott-
Schottky tendent a confirmer I’erreur sur les valeurs d’épaisseurs effectives des films, puisque celles-ci
sont inférieures aux épaisseurs de zones de charge d’espace de quelques angstroms, cohérentes avec la
littérature. Les mesures de Mott-Schottky montrent globalement que 1’augmentation du taux de cobalt
dans I’alliage aboutit & une augmentation de la densité d’accepteurs, et a une diminution du potentiel de
bande plate et de la zone de charge d’espace. Ces observations sont cohérentes avec les résultats
d’impédance qui décrivent une dégradation du film passif en milieu H2SO4 0.5 M, plus le taux de cobalt

est important.

Bien que le modele utilisé pour analyser les propriétés électrochimiques aboutisse a des valeurs

quantitatives faussées, il reste un bon compromis entre un modele plus élaboré (qui ferait intervenir plus
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d’éléments passifs mais nécessiterait une modélisation numérique complexe au détriment du sens
physique), et le demi-cercle parfait du modéle de Randles. Essayer d’affiner I’analyse des résultats
d’impédance n’est pas forcément judicieux par rapport a la fagcon dont ils ont été obtenus. Nous ne
contr6lons pas précisément I’interface M/EL du fait de ’utilisation d’une grande cellule électrochimique
et des parametres agitation, température, ou aération du milieu qui ne sont rigoureusement fixés. De plus,
Kang et al. [93] soulignent un aspect important lors des mesures de Mott-Schottky, qui concerne la
stabilité du film passif durant la mesure : aucune réaction ou rupture du film ne doit avoir lieu. Il faudrait

donc mettre en place un protocole expérimental plus adapté sur plusieurs points :

e La solution électrolytique utilisée pour faire croitre le film passif et mesurer ses propriétés doit étre plus
favorable a sa formation. Les résultats de polarisation potentiodynamique montrent en effet que les
vitesses de corrosion dans le domaine passif restent assez élevées, et les données d’impédance indiquent
des résistances de polarisation limitées. Il faudrait par exemple diminuer la concentration du milieu
H,SO4 0.5 M qui s’avére trop agressif. La littérature indique aussi des milieux plus adaptés comme des
solutions tampons basiques H:BO3 + Na,B4O7 [116], [148] ou des milieux neutres sans ions Cl" comme
Na,SO4[18].

e La mise en place d’une étude chronoampérométrique pour évaluer les parametres potentiel et temps les
plus adaptés a la formation du film [233] serait nécessaire. Des essais de voltampérométrie cyclique
pourraient aussi étre menés. Ce type d’essai permet d’obtenir la relation entre I’épaisseur d’un film stable
et le potentiel appliqué, et constitue en soi une méthode de formation de films passifs [93].

e La gamme de potentiel utilisée pour les mesures de Mott-Schottky doit strictement se limiter a la région

passive, préalablement déterminée lors des mesures de polarisation potentiodynamique.

Des études supplémentaires pourraient étre menées, comme le suivi de la formation de la couche
d’oxyde lors du transitoire potentiostatique [233]. L’évolution du courant en fonction du temps de
polarisation a un potentiel passif peut permettre de suivre la croissance du film (loi de Mott) et s’avere
étre un autre moyen de déterminer son épaisseur. Enfin, il est important d’en savoir plus sur la
composition des films passifs qui peuvent se former en surface d’alliages binaires Ni-Co en menant une

étude par XPS, la littérature n’apportant pas d’information a ce sujet.
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Ce travail de these a été mené pour contribuer a la compréhension des aspects métallurgiques et
des propriétés en corrosion des alliages binaires Ni-Co. Motivés par I’étude de ’alliage industriel a la
composition nominale Ni-20Co (synthétisé par électroformage et nanostructuré), nous avons dans un
premier temps élaboré un alliage modéle de méme composition, via un procédé de fusion suivi d’un
traitement thermomécanique pour atteindre une microstructure polycristalline classique. La méme
méthode a été employée pour fabriquer deux autres matériaux aux compositions Ni et Ni-50Co. Les
différents échantillons permettent de faire varier une gamme de parametres relatifs au procédé de

synthése, a la composition, et a 1’état métallurgique.

Les matériaux coulés en forme de barreaux forment bien une solution solide, de structure CFC
ou HC en fonction du taux de cobalt, comme le prévoit le diagramme de phases des alliages Ni-Co. Leur
microstructure basaltique implique la présence de tres longs grains dirigés vers le centre du barreau, qui
s’orientent dans la direction de laminage suite a la déformation par laminage a froid de 86 %. Dans la
gamme 0-50 % Co, les déformations résiduelles estimées par DRX, et la microdureté des échantillons,
sont proportionnelles au taux de cobalt. Les observations par EBSD montrent une fraction importante de
LAGB typique de matériaux déformés, et révelent un changement de texture entre les échantillons Ni et
Ni-50Co, qui aboutit a une orientation (111) marquée pour ce dernier. Apres recuit de recristallisation,
les trois matériaux montrent des grains équiaxes. Leur taille, comprise entre 5 et 14 um selon le taux de
cobalt, conditionne le durcissement observé par mesures de microdureté. L’orientation aléatoire des
grains et la fraction importante de joints type 23, X9 suggérent qu’un mécanisme de maclage a pris place
lors du recuit. Les cinétiques de recristallisation propres a 1’alliage Ni-20Co modele ont été établies a
550 °C et 650 °C, selon une loi JMAK. L’évolution des paramétres n et B traduit la sigmoide moins
abrupte et plus précoce observée lorsque la température augmente. Le parametre JMAK n est inférieur a
1, probablement dii & une germination non aléatoire. Les derniers grains déformés encore présents en fin
de recristallisation affichent clairement une texture Cube (001) (100). Plus stables, ces grains limitent

I’expansion de la fraction recristallisée.

L’étude du matériau industriel électroformé (fourni sous forme de plaque 30 x 30 cm) a permis
d’identifier plusieurs points caractéristiques. Il affiche tout d’abord un écart de composition d’environ
5 % par rapport a 1’échantillon Ni-20Co modele, et une microdureté bien plus conséquente en raison de
la taille nanométrique des grains (de I’ordre de 30 nm). L’observation MET montre également quelques

plus gros grains comme des sphérolites qui atteignent plusieurs microns, dans lesquelles se trouvent des
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macles et des dislocations. Par ailleurs, la taille de grains moyenne est 1égerement plus petite au centre

de la plaque qu’en bord, ce qui traduit une hétérogénéité liée au processus d’électroformage. La taille

des grains a artificiellement été¢ augmentée a 1’aide d’un recuit a 600 °C, pour étre du méme ordre de

grandeur que ’alliage modele. Les échantillons industriels recuits ne présentent pas de texture marquée

et un faible état de contrainte, d’aprés les analyses EBSD. Néanmoins, leur GBCD met en avant un plus

faible taux de joints de macle que 1’alliage mode¢le.

Dans I’objectif d’établir la relation qui existe entre le processus de corrosion et ces parameétres

d’ordre microstructural, une étude électrochimique a permis d’obtenir les courbes de polarisation

potentiodynamique de chaque échantillon, en solution neutre NaCl 30 g/L et en solution acide H>SO4

0.5 M. L’impact de la composition est résumé dans le Tableau 1.

Tableau 1: Synthese des résultats concernant les échantillons modeéles et I'influence de la composition sur les différents domaines de
polarisation en milieu NaCl et en milieu H,SO,. Les taux de corrosion caractéristiques (hypothése d’une corrosion uniforme) sont indiqués.

Impact de la composition Ni 20 % Co 50 % Co 100 % Co
NaCl 10 um/an + t+ tHt+t
12 um/an 24 um/an 139 um/an
Région
d’équilibre
+ ++ ++++
H,SO 88 um/an
S H 140 um/an 169 um/an 908 um/an
NaCl Passivation spontanée
Comportement ‘ sans zone d’activité marquée en début de palier
actif /
Passivation
H>SO4 8 cm/an +t +
127 cm/an 108 cm/an
* T Comportement
NaCl 3 uA/cm? 4 pA/cm? 9 uA/cm? p
anodique
Passivité Longueur de palier passif N avec le taux de cobalt .
exclusivement
HaS0. 16 pA/cm? =[+ t++ actif
24 pA/cm? 551 pA/cm?
Pigtration NaCl Epir N progressivement avec le taux de cobalt,

et AE = Epir- Er N

Transpassivité  H>SOq

Ep \ progressivement avec le taux de cobalt,
et passivation secondaire accentuée
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D’un point de vue académique, ce travail a montré 1’importance de la composition des alliages
Ni-Co sur les propriétés en corrosion. L.’augmentation du pourcentage de cobalt est clairement un facteur
négatif dans les deux solutions d’étude, que ce soit dans le domaine d’équilibre ou en passivité. Les taux
de corrosion sont effectivement de plus en plus élevés avec 1’ajout de cobalt, et la longueur du palier
passif s’amenuise jusqu’a devenir nulle pour le métal Co pur. Néanmoins, on note deux aspects positifs
liés au taux de cobalt. En milieu NaCl d’une part, il semble que la repassivation des piqures soit facilitée
(AE décroit avec le taux de cobalt), et d’autre part, I’impact de la déformation sur la passivation en HoSO4

est moindre pour les alliages que pour le nickel pur.

L’étude des matériaux riches cobalt (Ni-70Co, Ni-90Co, Co) n’a pas pu étre traitée au cours de
la these. On peut néanmoins s’interroger sur 1’évolution de la résistance en corrosion au-dela de 50 %
Co dans I’alliage, et notamment pour 1’alliage mixte CFC/HC qui pourrait donner lieu a une corrosion

galvanique.

La littérature rapporte peu d’études sur les propriétés en corrosion d’alliages Ni-Co, et celles-ci
concernent en majorité des alliages électrodéposés et examinés en milieu NaCl. A notre connaissance,
aucune ne s’intéresse a des matériaux synthétisés par fusion, et aux propriétés microstructurales
modifiées par traitement thermomécanique. Ce travail contribue donc a enrichir les connaissances
concernant 1’influence de la microstructure sur la résistance en corrosion d’alliages Ni-Co en milieux

neutre chloruré, et acide.

Plusieurs caractéristiques ont été identifiées comme bénéfiques, a savoir le taux de HAGB, la
densité de contraintes internes, une texture (111) et la présence de macles. Bien que la déformation par
laminage a froid semble globalement conduire a une baisse de la résistance en corrosion par rapport aux
échantillons recristallisés, cet effet serait davantage di a la treés grande taille des grains (microstructure

basaltique déformée), plutdt qu’au réel impact de la déformation.

Les courbes de polarisation potentiodynamique montrent que la dissolution est ralentie dans le
domaine des potentiels passifs, sans étre complétement inhibée. Dans les deux électrolytes utilisés,
chaque échantillon se corrode plus vite au potentiel de passivation qu’au potentiel de corrosion. Cette
observation montre que le caractere passif des matériaux Ni-Co ne peut pas €tre optimisé dans ces
conditions. Les résultats des essais d’impédance et de Mott-Schottky menés en milieu H,SO4 confirment
la difficulté a passiver efficacement dans ce milieu, d’autant plus que le taux de cobalt est important.
Méme en imposant un potentiel de passivation, les couches passives affichent une résistance de
polarisation moindre que ce qui peut étre rapporté dans la littérature pour des alliages riches nickel en
circuit ouvert, en milieu NaCl. Un traitement de prépassivation dans un électrolyte plus adapté serait
nécessaire a 1’étude des couches passives, et pourrait servir a optimiser le caractére auto-protecteur de

I’alliage industriel en service.
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Toutefois on peut noter d’aprés nos observations générales, qu'un taux de cobalt restreint ne
dégrade pas excessivement la résistance en corrosion du nickel. En liant le point de vue académique a la
problématique industrielle, cette étude permet de positionner 1’alliage Ni-20Co dans la grande gamme

des alliages base nickel. Les conclusions et préconisations apportées sont les suivantes :

e La composition Ni-20Co parait étre un bon compromis entre le maintien des propriétés en corrosion et
une amélioration des propriétés mécaniques, en augmentant la dureté et la résistance de 1usure qui sont
des aspects essentiels lors de la mise en service des matériaux dans le milieu aéronautique. Sous forme
de plaque, 1’alliage est homogene en composition, ce dont il faudrait s’assurer sur la piéce électroformée
de forme plus complexe.

e Le matériau industriel se montre plus sensible a la pigliration en milieu NaCl que le matériau modele. Le
procédé d’¢électroformage peut étre en cause, car il induit généralement une microstructure colonnaire
qui pourrait expliquer la morphologie sphérique des piqfires observées.

e La corrosion intergranulaire révélée en milieu NaCl pour 1’alliage industriel recuit montre I’importance
du taux de joints de macle, qui s’il n’est pas assez élevé, provoque une sensibilisation généralisée du
réseau de joints de grains. L’orientation des grains est un autre parameétre microstructural dont il faut
tenir compte. Piloter la texture de 1’alliage en incitant une orientation (111) des grains permettrait une
amélioration de la résistance en corrosion. Il est donc nécessaire de maitriser la métallurgie du matériau,
a I’aide de traitements thermomécaniques par exemple.

e Un autre parametre microstructural essentiel est la taille de grains. Du fait de la taille nanométrique des
grains du matériau industriel, la dureté est nettement plus élevée, et on aurait également pu s’attendre a
de meilleures propriétés en corrosion que I’alliage mod¢le. Or, les deux matériaux ont un comportement
en polarisation tres similaire. Il se peut donc qu’un ou plusieurs autres parametres microstructuraux de
I’alliage industriel ne soient pas optimisés. Une analyse plus poussée de la microstructure du matériau
industriel servirait a déterminer une éventuelle texture et la GBCD des échantillons nanostructurés. Elle
nécessiterait 1’utilisation du systtme ASTAR (automatic phase and orientation mapping) couplé au
MET, qui permet d’acquérir et d’indexer les diagrammes de diffraction et d’obtenir ainsi des données
d’orientation de nanograins. On pourrait alors davantage analyser les propriétés en corrosion en NaCl, et
avoir des informations pour décorréler les différents parametres microstructuraux et la taille de grains.

e Il faudrait enfin davantage comprendre la couche d’oxyde et sa stabilité, déterminer et contrdler ses
caractéristiques optimales (épaisseur, densité de défauts, etc.). Une analyse XPS est nécessaire pour avoir
acces a la composition des couches passives. Cela revét une importance considérable pour pouvoir

confirmer les résultats électrochimiques et proposer un mécanisme de passivation.
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ANNEXE A.
Meécanisme de codéposition et impact des
parametres d’électrodéposition sur les
caractéristiques microstructurales

Le cobalt, métal le moins noble, se dépose préférentiellement au nickel. Karpuz et al. [35] ont
observé la déposition des deux métaux individuellement par voltampérométrie cyclique (Fig. A.1). Une
faible activité cathodique est observée dans le bain de nickel (courbe noire), par rapport au bain de cobalt
(courbe grise). De plus, le courant anodique est presque nul pour le nickel, tandis qu’un large pic est
observé pour le cobalt, qui traduit sa dissolution apres avoir été déposé. La densité de courant d’échange

élevée du cobalt pour un faible potentiel expliquerait la codéposition normale [51].
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Fig. A.1 : Courbes de voltampérométrie cyclique réalisées pour un électrolyte avec du sulfamate de nickel (courbe noire), et pour un
électrolyte contenant du sulfate de cobalt (courbe grise). Les fleches indiquent le sens du balayage en potentiels. [35]

Le mécanisme d’électrodéposition [240] est décrit par les équations (A.1) a (A.5) et la Fig. A.2.

Lors du processus de déposition, la réaction d’évolution de I’hydrogéne (HER) provoque la formation

d’anions OH". L’augmentation du pH qui en résulte permet 1’hydrolyse des cations métalliques.

2H,0+2e” - H,+20H™ (A1)
2H*+ 2e~ > H, (A2)

Les cations monohydroxydes métalliques (A.3) se forment donc et viennent s’adsorber sur le substrat
cathodique (A.4). Le cobalt, dont le potentiel standard est le plus bas, est ainsi préférentiellement déposé,

et fait obstacle a la déposition du nickel [51].

M?** +20H~ - M(OH)* (A3)
M(OH)* - M(OH)ga4s" (A4)
M(OH)gqs" +2e~ - M+ O0H™ (A5)
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Fig. A.2 : Mécanisme de codéposition du nickel et du cobalt d’aprés le modéle d’adsorption des monohydroxydes métalliques
M(OH)* (M = Co, Ni) : (a) augmentation du pH a proximité de la cathode, du fait de hydrolyse de I'eau et de la consommation d’ions
H*, (b) formations des M(OH)*, (c) adsorption préférentielle des ions Co(OH)* par rapport aux ions Ni(OH)* conduisant a une
déposition préférentielle du cobalt, et résultat de la codéposition anormale en vue 3D. [22]

Lors de la synthése du dépot, le mécanisme d’électrocristallisation met en jeu les processus de
nucléation et de croissance, en concurrence I’un 1’autre. Ces processus peuvent directement étre controlés
en jouant sur les principaux parametres opérationnels (recensés dans le Tableau A-1) liés a 1’électrolyte,
aux électrodes et aux commandes électriques [54]. Les parametres sont nombreux et peuvent influer sur
la composition et les caractéristiques microstructurales du matériau [22], [53], [241]. Ainsi, de multiples
types de revétements peuvent €tre réalisés, comme les dépots nanostructurés, texturés, multicouches,

autolubrifiants, superhydrophobiques, composites, etc.

Tableau A-1: Paramétres qui conditionnent les caractéristiques des matériaux électrodéposés.

Electrolyte Electrodes Parametres électriques

e Concentrations e Nature du substrat (cathode) e Densité de courant

e Ratio entre les sels e Préparation du substrat e Maéthode d’application directe
e Pureté e Evolution surfacique du substrat ou pulsee (frequence, cycle ...)
e pH e Nature des anodes e Surtension

e Additifs e Pureté

o Température e Reéactions parasites

e Agitation e Distances inter-€lectrodes

1. Influence sur la composition

La maitrise de la composition de revétement requiert le controle de la codéposition anormale.
Chung et al. [51] observent que la densité de courant est un facteur clé. Plus celle-ci est élevée, plus la
quantité de cobalt déposée est faible, pour un méme ratio Ni**/Co®* présent initialement dans
1’¢lectrolyte. Cet effet se vérifie quel que soit le type de bain utilisé, d’apreés les travaux de Hansal et al.
[47]. Toutefois, la Fig. A.3 indique qu’a densité de courant égale, le taux de cobalt est dépendant de la
nature des especes utilisées pour le bain électrolytique. Le pH a également un impact, étant donné que le
taux de nickel est plus élevé avec I’augmentation du pH [242]. De plus, Li et al. [243] montrent que le

taux de saccharine peut aussi encourager la déposition du nickel au détriment de celle du cobalt.
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Fig. A.3 : Composition de revétements Ni-Co en fonction du de la densité de courant (j) pour trois types de bains. [47]

Pour contrecarrer la codéposition anormale, la méthode par courant pulsé avec inversion de
polarité est efficace. La technique permet de faire varier le potentiel pour appliquer alternativement un
courant cathodique et un courant anodique au substrat. Bai et al. [240] démontrent que les périodes de
dissolution anodique permettent de retirer les hydroxydes de cobalt adsorbés. Apres quoi, 1’optimisation

du potentiel et de la durée des périodes cathodiques permet de maitriser le taux de nickel.

2. Influence sur la structure cristalline

La nature des especes fournissant les ions Ni** et Co** ainsi que le pH du bain sont également
des facteurs qui influencent la structure cristalline. Par exemple, Myung et al. [49] observent une région
mixte (FCC + HC) étroite entre 72 et 78 %m Co pour des alliages Ni-Co électrodéposés a partir d’un
bain de chlorures a pH 3. IIs précisent I’influence du pH d’apres des travaux antérieurs : a pH 6, la zone
mixte est étendue entre 70 et 100 %m Co tandis que pour un pH plus acide (pH 1.2), aucune phase

hexagonale n’est détectée dans 1’étude, quelle que soit la composition de 1’alliage.

3. Influence sur la taille de grains

Les conditions appropriées a la synthése d’un revétement nanocristallin sont [244] :

e un transfert de charges élevé,

e une importante population d’ions en mesure d’étre adsorbés,

¢ une faible mobilité de ces ions a la surface de la cathode.
Ainsi, la formation de nouveaux cristaux est encouragée, et leur croissance est limitée. Le premier point
nécessite une forte surtension négative, soit une grande densité de courant cathodique plus facile a
imposer par électrodéposition pulsée [46], [47]. Pour satisfaire le dernier point, il faut inhiber la diffusion
des ions adsorbés en surface, ce qui requiert I’introduction d’additifs dans le bain. En étant
préférentiellement adsorbées, ces especes réduisent la surface disponible pour la diffusion [53]. Les ions
Ni** et Co** forment de nouveaux germes cristallins, plutt que de participer 2 la croissance des cristaux
préexistants [245]. La saccharine est souvent employée pour aboutir a des revétements base nickel avec

une taille de grains nanométrique [48], [246], [247]. Elle favorise aussi la production de macles [248].
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La taille de grains est aussi affectée par le type de bain. Karpuz et al. [35] ont réalisé une gamme
d’alliages contenant entre 0 80 %m Co avec un bain contenant une concentration fixe de sulfamate de
nickel et une concentration variable de sulfate de cobalt (Fig. A.4(a)). La taille de grains est stable, entre
14 nm et 18 nm. D’autres études similaires présentent une taille de grains entre 10 et 23 nm, stable sur
une large gamme de compositions [34], [68], [249]. D’autre part, la Fig. A.4(b) montre la taille de grains
d’alliages Ni-Co €laborés en bain de chlorures [49]. Les grains sont plus grands d’un ordre de grandeur

(autour de 140 pm) sur la gamme CFC, tandis qu’en zone mixte la taille de grains décroit jusqu’a 50 nm.
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Fig. A.4 : Impact du taux de cobalt sur la taille de grains pour des alliages Ni-Co électrodéposés a partir de bains électrolytiques (a)
Ni(NH,S0s),, CoSO4 (pH 2.8) (1.9 V vs ECS) [35], et (b) NiCl, CoCl, (pH 3) (10 mA/cm?) [49)].

La taille de grains, et la nature des joints, sont donc dépendantes des parametres électriques et
de la composition chimique du bain, mais peuvent aussi étre influencées par la nature du substrat [242]

et par la température du bain [241] dont I’augmentation favorise une plus grande taille de grains.

4. Influence sur la texture cristallographique

L’orientation cristallographique des grains peut étre maitrisée en choisissant de facon judicieuse le
substrat et les conditions de dépot. Pangarov [250] indique qu’un mismatch n’excédant pas 15 % entre les
réseaux cristallographiques du substrat et du dépdt, permet une influence par épitaxie de la texture du
premier sur celle du second lors des premiers stades de la déposition. Cette texture initiale n’exceéde
généralement pas 1 um d’épaisseur [54]. D’autre part, la texture peut dépendre des paramétres d’élaboration
[250]. Les plans denses du dépdt ((111) et (0001) pour les arrangements CFC et HC, respectivement) ont
tendance a s’aligner parallélement au substrat lorsqu’une température élevée est associée a une faible densité
de courant. A I’inverse, si la température est faible et que le courant est important, les atomes s’arrangent
de facon a aligner les directions denses (contenues dans les plans denses) perpendiculairement au substrat
(cela revient a aligner parallélement au substrat les plans (110) et (1120) pour les arrangements CFC et HC,
respectivement). Cependant, ces conclusions souffrent de beaucoup d’exceptions, la littérature fournissant

des données contradictoires [250].
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ANNEXE B. Notions thermodynamiques
et cinétiques de la corrosion

L’analyse thermodynamique détermine la propension d’un métal a la corrosion, en fonction des
conditions environnementales. Afin de déterminer le taux de corrosion, la réaction électrochimique doit

étre cinétiquement examinée.

1. Considération thermodynamique des réactions de corrosion

La corrosion est un processus électrochimique hors équilibre qui se produit le plus souvent en
circuit ouvert, c’est-a-dire sans qu’un courant électrique ne soit appliqué. La réaction électrochimique
est contrélée thermodynamiquement par le rapport de 1’énergie interne des réactifs sur I’énergie
d’activation AG nécessaire. Cette derniere dépend de facteurs tels que le potentiel chimique, 1’activité et
la température [1]. La Fig. B.1 indique que les métaux tendent & diminuer leur énergie libre (ou enthalpie

libre) G, pour atteindre un état plus stable Gg (forme oxydée).

Enthalpie libre

——= Chemin réactionnel
Forme réduite Forme oxydée

Fig. B.1 : Description de I'énergie d’activation nécessaire a une réaction de transfert de charge a I'interface M/EI. [8]

La réaction de corrosion est celle d’une pile électrochimique : des électrons sont libérés a 1’anode
et conduits jusqu’a la cathode ou ils sont consommés. La réaction partielle anodique consiste en une

oxydation/dissolution du matériau ou une oxydation du milieu. Par exemple :

Oxydation du cobalt Co—- Co*t+2e” E°=-0.277 V/SHE (B.1)
Oxydation du nickel Ni —» Ni?* 4+2e” E°=-0.250 V/SHE (B.2)
Oxydation de I'eau (OER) 2H,0 > 0, +4H " +4e” E°=+1.229 V/SHE (B.3)

La dissolution entralne une concentration croissante de cations métalliques dans I’¢lectrolyte. Leur

hydrolyse provoque une acidification locale. Dans le cas du nickel, il arrive :

Ni?* + H,0 - NiOH* + H* (B.4)
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En situation de corrosion, on omet la réduction d’ions M™* et on considere que les réactions

partielles cathodiques concernent toujours la réduction d’une espece en solution. Par exemple :

Réduction de I'eau (HER) (milieu acide) 2H"+2e” > H, E° =0 V/SHE (B.5)
Réduction de IO dissous (milieu acide) O,+4H"+4e” > 2H,0 E°=+1.229 V/SHE  (B.6)
Réduction de I0; dissous (neutre/alcalin) 0,+2H,0+4e” > 40H" E°=+0.401 V/SHE  (B.7)

Dans tous les cas, le transfert d’électrons vers un oxydant en solution méne a une augmentation du pH,

soit par consommation de protons, soit par la production d’ions hydroxyde.

Considérons une réaction d’¢électrode (B.10) & 1’équilibre.

M™ +ne- =M (8.8)
Hy=2H"'+2e" (B.9)
2 2
—-M"“+H,2—-M+2H" (8.10)
n n
En considérant I’enthalpie libre de la réactionAG = —nFE (égale au travail électrique que la pile

électrochimique peut fournir), la relation de Nernst peut étre déduite :

(B.11)

0.059 (ay,)(ayn+)?™
E=E°+ lo > >
(au+)?(an)?/™
Par définition, ’activité¢ des atomes au sein du métal vaut ap, = 1. Si aucun ion métallique n’est
initialement présent en solution (log(ayn+) — —o0), une dissolution métallique est inévitable pour
permettre 1’ établissement d’un potentiel fini [8]. Expérimentalement, un potentiel d’électrode est mesuré

par rapport a une électrode de référence donnée. 11 s’agit donc toujours d’une valeur relative.

2. Approche cinétique des réactions de corrosion

Lorsque de telles réactions de corrosion sont en jeu, un courant faradique (courant de transfert
de charge) traverse la double couche. Une densité de courant anodique J, est causée par la réaction

d’oxydation et une densité de courant cathodique J. due a la réaction de réduction. A 1’équilibre :

Ja =—Jc =Jeorr (B.12)
Par convention, le courant anodique est positif et le courant cathodique est négatif. Les taux des réactions
d’oxydation et de réduction sont égaux a 1’équilibre. Cette valeur est appelé densité de courant de

corrosion Jeorr, €t le potentiel correspondant est nommé potentiel de corrosion Ecorr.

La loi de Faraday (B.13) indique que le courant est proportionnel a la vitesse v de la réaction de

n; moles, mettant en jeu n électrons, ayant lieu a une interface M/EI.
I=—<=nF—=nFv (B.13)
Avec Q la charge électrique et F = 96485 C/mol, la constante de Faraday.
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L’équation de Butler-Volmer établit la relation entre la densité de courant et le potentiel appliqué.
Les hypotheses de base sont les suivantes : la corrosion est uniforme, 1’électrolyte est un bon conducteur,
les concentrations a proximité de I’électrode sont les mémes que dans le reste de la solution et le transfert
de charge a I’interface constitue 1’étape limitante des réactions d’électrode. Les phénoménes de transport
de matiere contrdlés par la diffusion ne doivent pas étre cinétiquement limitants, ce qui suggere, du point

de vue expérimental, une agitation de 1’électrolyte.

Reprenons le cas d’une électrode mixte o M se corrode en milieu acide selon la réaction (B.10).
Les cinétiques des deux réactions partielles sont supposées indépendantes. Ces réactions se produisent
simultanément en impliquant une densité de courant anodique J,, v liée a ’oxydation de M et une densité
de courant cathodique J. u* propre a la réduction des ions H*. La densité de courant globale est égale a

la somme des densités de courants partiels :

J=Jam +Jeut =nFvgy —nF v+ (B.14)

Les vitesses sont proportionnelles aux concentrations ¢ des réactifs et suivent une loi d’ Arrhenius.

AG,”
Vo = k'q exp (— 2 > (B.15)
’ RT
AG.”
Vot = k'; cy+ exp (— —C) (B.16)
’ RT

Avec k', et k', des constantes. Les enthalpies libres d’activation des réactions partielles anodique AG,"
et cathodique AG," sont linéairement liées a la différence de potentiel Ag a travers la double couche.
Elles se composent d’une enthalpie libre d’activation chimique AGp,;,," (indépendante du potentiel), et
font intervenir le parametre adimensionnel a appelé coefficient de symétrie de transfert de charges.
Celui-ci est compris entre 0 et 1 et indique la longueur du chemin réactionnel entre le maximum

énergétique a franchir et le niveau d’énergie du produit final (Fig. B.1).
AG," = AGychim”™ — @ F Ap = MGy cpim” — an F (E — cste) (8.17)

AGC* = AGC,chim* + (1 - a) F AgD = AGC,Chim* + (1 - a) nF (E - CSte) (B.18)

Expérimentalement, une électrode de référence est utilisée pour mesurer le potentiel a 1’électrode de

travail E = Ag + cste. Des lors, la densité de courant anodique J,, m s’écrit :

) (AGgchim” + anF cste) anF
Jam =nF k' jexp (— Lo RT exp( RT E) (B.19)
anF
]a,M =nF ka eXp( RT ) (B.20)
Et par analogie, la densité de courant cathodique J v vaut :
A—-a)nF
Jeg+t =nF cy+ k. exp _TE (B.21)
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A 1’équilibre (E = Ecor), J = 0, ce qui induit un courant de corrosion Jeor égal a :

Jeorr =]a,M,corr = _]C,H+,corr (B.22)
anF (1—a)nF
Jeorr =N F kg exp (W Ecorr) =nF cy+ ke exp _TECOTT (8.23)

Finalement, 1’équation de Butler-Volmer (B.24) rassemble les composantes anodique et cathodique, et
fait intervenir Jeor.

anF (1-a)nF
] = ]corr exp (WE - Ecorr) _]corr exp| — TE - Ecorr (B.24)

La loi de Tafel permet de simplifier I’équation de Butler-Volmer en fonction de la surtension
appliquée 1 = E - Ecorr. On définit les coefficients de Tafel anodique S, et cathodique S., qui dépendent

du mécanisme des réactions d’électrode [7] :

_ kT (B.25)
ba= anF '
= RT (B.26)
be = (1—a)nF '
L’équation de Butler-Volmer s’exprime donc plus simplement :
n n
J = Jcorr €Xp (E) —Jcorr €XP (_ E) (B.27)

Pour des surtensions plus importantes (n > RT/F = 25 mV selon [251], n > 50-100 mV selon [7]), I'un

des termes devient négligeable. Si I’on considére une surtension anodique :

J =Jam = Jcorr €XP (%) (B.28)

Ainsi, le coefficient de Tafel anodique est égal a :

_ _dE (B.29)
b= dlnj ‘
Et par analogie, le coefficient de Tafel cathodique vaut :
= dE (B.30)
=7 In|/| '

Une représentation logarithmique du courant permet de visualiser la relation linéaire qui existe avec le
potentiel. L’extrapolation des droites de Tafel permet la déduction de Jeor, puisque 1’intersection des
deux droites s’effectue au point de coordonnées (Jeorr ; Ecorr). L extrapolation de la droite cathodique est
préférable car elle ne donne pas lieu a la dissolution de 1’échantillon [7]. La loi de Tafel ne prend pas en
compte la chute ohmique entre 1’électrode métallique et 1’électrode de référence, or celle-ci est d’autant
plus importante que la densité de courant est grande. La droite de Tafel doit donc constituer une tangente

a la courbe de polarisation qui ne soit ni trop éloignée, ni trop proche, de Ecor.
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ANNEXE C. Notions de physique des
semi-conducteurs

La différence de comportement entre électrodes métallique et semi-conductrice est liée a la
structure électronique. Selon la théorie des bandes, les électrons peuvent étre présents sur certains
niveaux énergétiques, et sont interdits sur d’autres. Les niveaux autorisés ont des valeurs discrétes pour
un atome isolé. Pour un solide polyatomique, ces niveaux s’accumulent et forment un continuum qui
définit la gamme énergétique autorisée. On distingue la bande de valence avec les électrons qui assurent
la cohésion de la matiere, a la bande de conduction qui, si elle accueille des électrons, permet un
comportement conducteur. Schématiquement, on explique les différences de comportement électrique

entre des matériaux conducteurs, semi-conducteurs et isolants a travers la Fig. C.1.

Métal S-C isolant
NE
Bande de conduction
Bande de conduction AN Ec
Bande de conduction T~
Er
E._<~5eV
Bande de valence 4 Tgap ~

Egap>~5eV
Bande de valence s E,

Bande de valence

Fig. C.1 : Représentation des bandes énergétiques pour un métal, un semi-conducteur (S-C) et un isolant.

Le niveau de Fermi (EF) est le niveau énergétique pour lequel la probabilité¢ d’occupation est de

0.5 a une température supérieure au zéro absolu [118].

e Dans le cas d’un métal, Er se situe dans la bande de conduction. Les deux bandes se chevauchent,

expliquant le caractére conducteur d’un matériau métallique lorsqu’un champ électrique est appliqué.

Concernant les matériaux semi-conducteur et isolant, une bande interdite (ou gap) existe entre Ev (le
niveau d’énergie le plus haut de la bande de valence totalement occupée a 0 K) et Ec (le niveau d’énergie

inoccupé le plus bas de la bande de conduction).

e Dans le cas d’un isolant, le gap est trop important pour qu’un électron puisse atteindre la bande de
conduction.

e La conduction électronique d’un semi-conducteur intrinseéque est possible et dépend de la température.
Le gap n’excédant pas 5 eV, un faible apport d’énergie (thermique, électrochimique) peut suffire a faire
passer un électron a la bande de conduction, compensé par la charge positive (trou) dans la bande de

valence (Fig. C.2(a)).
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(a) S (B - £

TS /07/07//0 70/

Fig. C.2 : Schémas des niveaux d’énergie (a) d’un S-C intrinseque, (b) d’'un S-C de type n et (c) d'un S-C de type p. [118]

Les électrons et les trous sont les porteurs de charge qui assurent la conduction électronique.
Celle-ci est favorisée par une action de dopage, soit I’apport en faible quantité d’atomes de valence

différente '°. On distingue deux types : type n et type p, respectivement illustrés en Fig. C.2(b) et (c).

Le dopage de type n est réalisé en introduisant des atomes de valence plus élevée, ce qui permet la
création de niveaux occupés (Ep) dans la bande interdite, a proximité de la bande de conduction. Quand
T > 0 K, les électrons introduits peuvent atteindre la bande de conduction sous I’effet de I’excitation
thermique. La charge de ces électrons libres est compensée par la charge positive des atomes dopants
donneurs ionisés, sans introduire de trous dans la bande de valence. Le niveau de Fermi Er est déplacé
vers une énergie proche de Ec. Les électrons sont les porteurs de charges majoritaires pour un semi-

conducteur de type n, caractérisé par sa densité de donneurs Np.

Dans le cas du dopage de type p, des atomes de valence inferieure introduisent des niveaux inoccupés
(Ea) dans le gap, avec une énergie proche de la bande de valence. Les atomes dopants accepteurs vont
s’ioniser en recevant des électrons provenant de la bande de valence, et des trous vont étre crées. Le
niveau de Fermi est alors proche de Ev. Les porteurs de charges majoritaires pour un semi-conducteur

de type p, caractérisé par sa densité d’accepteurs Na, sont les trous.

Lorsqu’un métal passif est immergé, on considére non plus une interface M/El, mais une
interface FP/EI. Le potentiel du film passif est défini par le niveau de Fermi, et le potentiel de I’¢électrolyte
est déterminé par le potentiel du couple redox en solution (Erox). Contrairement a une électrode
métallique, la charge est répartie dans une couche de plusieurs nanomeétres dans 1’électrode semi-
conductrice, appelée région de charge d’espace. La majeure partie de la variation du potentiel a

I’interface a lieu dans la région de charge d’espace [208].

Pour un semi-conducteur de type n, on a en général Er > E,edox. Pour atteindre un état d’équilibre,
électrochimique (Er = Ereaox), un transfert des électrons depuis le semi-conducteur vers un oxydant en
solution intervient. La région de charge d’espace est alors affiliée a une charge positive, il s’agit d’une

zone de déplétion en porteurs de charge (électrons).

10’ exemple communément donné concerne le dopage du Si, élément du groupe IV dont le Egp, = 1.12 €V. L’ajout
de P (groupe V) produit un dopage type n alors que 1’introduction d’ Al (groupe III) aboutit a un dopage type p.
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Le raisonnement inverse s’applique a un semi-conducteur de type p: Er est généralement
inférieur a Erox, la région de charge d’espace est négative, et il existe aussi une zone de déplétion (en

trous).

La variation du potentiel conduit donc a une modification des niveaux d’énergie. Les niveaux Ec
et Ev évoluent de la méme facon que Er a I’intérieur du semi-conducteur, mais ne sont pas impactés au
niveau de la zone de déplétion [118]. Dans les deux cas, il y a une courbure des bandes de conduction et
de valence au niveau de la région de charge d’espace. Il s’agit d’ une courbure ascendante pour un semi-

conducteur type n, et descendante pour un semi-conducteur type p (Fig. C.3).

(a) Depletion Region (b) Depletion Region

E Redox ERedox

El El

Fig. C.3 : Schémas de courbure de bande a I'interface S-C/El en circuit ouvert pour un S-C (a) de type n et (b) de type p. [118]

L’application d’une différence de potentiel entre le semi-conducteur et 1’électrolyte produit de
nouveau un décalage entre Er et Erqox [115]. La courbure de bande est alors dépendante du potentiel.
Lorsqu’un potentiel particulier est appliqué, a savoir le potentiel de bande plate Egg, les niveaux Er et
Ereaox sont a des énergies telles qu’il n’y a plus de courbure de bande, et donc plus de déplétion de charge

(Fig. C.4(a)). ll y a autant d’électrons retirés et injectés dans le semi-conducteur [208].

(@) E=Egg (b) E>Egp (c) E<Egg
S-Cy El - I~ Space Charge £~ I (accumulation)
Ec | (depletion) < !
c —_—— EF EC : |
S -
= Ev !
EV ! e
~ [~ (accumulation) e. ™ I Space Charge
Ec c (depletion)
Qo
S
ﬁ" e 1T =2 R | [ Er
Ev

Fig. C.4 : Diagrammes schématiques de courbure de bande a l'interface S-C/El pour un S-C de type n et un S-C de type p lorsqu'une
une polarisation E est imposée (a) égale a Ers, (b) supérieure a Egs et (c) inférieure a Egs. [118]
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ANNEXE C

Lorsqu’un potentiel E > Epg est appliqué, Er diminue. Cela induit des courbures de bandes
ascendantes (Fig. C.4(b)). Pour un semi-conducteur de type n, il y a création d’une zone de déplétion en
porteurs majoritaires. Au contraire, pour un semi-conducteur de type p, la région de charge d’espace

subit une accumulation de porteurs majoritaires.

Inversement, 1’application d’un potentiel E < Epg implique une augmentation de Efg, et des
courbures descendantes (Fig. C.4(c)). Une zone d’accumulation et une zone de déplétion sont

respectivement créées pour le semi-conducteur de type n et le semi-conducteur de type p.

Dans un dernier cas ou le potentiel appliqué est tel que le niveau Er est plus proche de la bande
du porteur minoritaire que de la bande du porteur majoritaire, la région de charge d’espace subit une

inversion : le porteur minoritaire dans le semi-conducteur devient majoritaire en surface.

Si une zone d’accumulation est mise en place, il y a excés de la charge majoritaire propre a
chaque type de semi-conducteur, ce qui favorise une réaction de transfert de charge. Au contraire, si une

zone de déplétion est créée, un processus de transfert d’électrons n’est pas encouragé.

Lorsque 1’on considere un film passif, on considére un semi-conducteur trés fin (de I’ordre de
quelques empilements atomiques), avec beaucoup de défauts cristallins et une composition souvent non
steechiométrique. Il faut donc considérer un semi-conducteur particulier, trés désordonné avec un ordre
a courte distance seulement, ce qui rend complexe I’étude du film passif. Les lacunes ou les interstitiels
présents dans le film, comme son état de surface, peuvent introduire des niveaux d’énergie dans la bande

interdite, ce qui influence les propriétés électriques de ’interface FP/EI[208].
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ANNEXE D. Eléments passifs de circuit
électrique : R, L, C

L’impédance Z (w) s’exprime comme le rapport de la perturbation en potentiel sur la réponse en
courant. Elle peut étre considérée comme 1I’équivalent en courant alternatif de la résistance ohmique en
courant continu.

AE(w)

E
Z(w) = A]((a)) = |Z| exp(j) = Zre + J Zim (D.1)

Pour des valeurs particulieres |Z| et ¢, I'impédance est celle d’un unique élément de circuit

électrique, parmi les trois éléments passifs fréquents : la résistance, la capacité et I’inductance [7] :

e Le comportement d’un systéme auquel on impose une perturbation sinusoidale en potentiel est celui

d’une résistance idéale (en ohm) qui suit la loi d’Ohm (E = RI), si :

Al = AE (D.2)
== .

Z| =R; ¢ =0 (b.3)

Z=R (D.4)

Les signaux du potentiel et du courant sont en phase, quelle que soit la fréquence. L’impédance d’un

élément purement résistif ne contient pas de partie imaginaire.

e Lorsque deux milieux conducteurs (électrodes) sont séparés par un milieu diélectrique, on forme

I’équivalent d’un condensateur. Le comportement est purement capacitif, si :

A= ¢9AE _ d(AE|sin(D) _ 85 sin(ot 4 05
=Cor = It =w sin(w 2) .
et o= " (D.6)
121 = wC’ =73 '
1 Jm 1 - —T —j
7 =— — =] =— R i sinl—)| = — (D.7)
wc &P (2) wc[cos(z)ﬂsm(z)] wC

L’impédance d’un condensateur est négative et imaginaire. Son module augmente lorsque la fréquence

baisse. La capacité s’exprime en farad. Le courant est déphasé de 90 © en avance par rapport au potentiel.

e Enfin, le comportement est celui d’une inductance idéale, si :

1
Al = E,’. AEdt (D8)
T
|Z| = wL; ¢ = 5 (D.9)
Z=jwlL (D.10)
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ANNEXE E.
Caractérisation microstructurale des
échantillons modeles riches nickel

Ici, les caractérisations microstructurales des trois échantillons Ni, Ni-20Co et Ni-50Co modeles
sont présentées. Les observations optiques des microstructures basaltiques obtenues suite a la fusion par
induction et la coulée sous forme de barreaux sont d’abord montrées en Fig. E.1. Puis les caractéristiques
EBSD - cartographies des orientations (IPF), cartographies des joints de grains et cartographies des
dispersions d’orientations dans les grains (GOS) - sont exposées en Fig. E.2 et Fig. E.3, respectivement
pour les échantillons déformés par laminage a froid (réduction de 86 %) et les échantillons recristallisés
(850 °C pendant 225 min). Enfin, les données de texture - figures de poles et cartographies des

composantes de texture - sont indiquées pour les deux états métallurgiques en Fig. E.4 et Fig. E.5.

1. Echantillons modeéles bruts de solidification

Ni-20Co

Fig. E.1: Observations optiques des sections des barreaux bruts de solidification pour les compositions Ni, Ni-20Co et Ni-50Co,
révélant une microstructure basaltique apres attaque métallographique acide (réactif Marble).
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ANNEXE E

2. Caractérisation EBSD générale des échantillons déformés

ND 11 = HAGB Gos ()l 0-1
= LAGB I 1-2
1) ND C12-5
=13 [ 5-10
RD m— 9 Il 15-20
001 101

Ni-20Co

GOS<1°:13% GOS<1°:05% GOS<1°:15%

Fig. E.2 : Résultats EBSD des échantillons Ni, Ni-20Co et Ni-50Co a I'état déformé (apres laminage a froid de 86 %) : (a) cartographies
IPF, (b) cartographies des joints de grains, et (c) cartographies GOS. Les observations sont réalisées dans la section de |'échantillon
(ND-TD).
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ANNEXE E

3. Caractérisation EBSD générale des échantillons recristallisés

ND 11 == HAGB Gos ()l 0-1
= LAGB Ol 1-2
TD ND C12-5

— 13 2 5- 10

RD = )0 - 15-20

001 101

Ni-20Co

S !5! o

N 8% ’._,[" o, ‘
» ENE P el el
sl A

Y

/

i %Q&J 20 oy
g }t;’; -\E i %

I{.\x;‘:s ; "."i A

N e

GOS<1°:92,0% GOS<1°:973 % GOS<1°:83,2%

Fig. E.3 : Résultats EBSD des échantillons Ni, Ni-20Co et Ni-50Co a I'état recristallisé (apres recuit de 2 h a 850 °C en four a vide) : (a)
cartographies IPF, (b) cartographies des joints de grains, et (c) cartographies GOS. Les observations sont réalisées dans le plan de
laminage (RD-TD).
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4. Caractérisation EBSD des textures des échantillons déformés

Cube I (001)
ND Cul] (112
™D Brass [ (110)

= HAGB
RD @ Goss [ (110)

Cubetwin [ (122
Taylor I (4411) [1

11 8]

(7]

~

—_

N

w

=
— — — — ——
NIO ORI =
_ RO WER kRO

Ni Ni-20Co Ni-50Co

ORrPRPrNWA
NORrOUIR~O

fraction fraction fraction

Cube [ 0,064 0,016 0,021

Cu [ 0,049 0,003 0,018

Brass [ ] 0,056 0,003 0,048

S Il 0178 0,034 0,055

Goss [ 0,065 0,004 0,028
Cubetwin [] 0,014 0,101 0,018
Taylor I 0,059 0,016 0,007

Fig. E.4 : Résultats EBSD concernant la texture des échantillons Ni, Ni-20Co et Ni-50Co a I'état déformé (aprés laminage a froid de
86 %) : (a) figures de poles et (b) cartographies des composantes de texture, avec les fractions associées. Les observations sont
réalisées dans la section de I'échantillon (ND-TD).
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5. Caractérisation EBSD des textures des échantillons recristallisés

Cube I (001) [100]
ND Cul1 (112 [117
LY Brass [ (110) [112]
@ == HAGB S Hl (123) [637]
RD Goss [ (110) [001]
Cubetwin ] (122) [212]

Taylor I (44 11) [11118]

(a)

oxoOowoaoow

fraction fraction fraction

Cube [ 0,002 0,016 0,017

Cu [ 0,049 0,056 0,029

Brass [__] 0,008 0,049 0,045

S Bl 0,064 0,057 0,132

Goss [ 0,055 0,027 0,013
Cubetwin [] 0,012 0,065 0,097
Taylor Il 0,023 0,043 0,060

Fig. E.5 : Résultats EBSD concernant la texture des échantillons Ni, Ni-20Co et Ni-50Co a I'état recristallisé (aprés recuit de 2 h a 850 °C
en four a vide) : (a) figures de pdles et (b) cartographies des composantes de texture, avec les fractions associées. Les observations
sont réalisées dans le plan de laminage (RD-TD).
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ANNEXE F.
Courbes de polarisation potentiodynamique

L’ensemble des courbes de polarisation potentiodynamique est présentée dans cette annexe,
relatives aux échantillons industriels en NaCl (Fig. F.1), aux échantillons modeles en NaCl (Fig. F.2) et
en H,SO4 (Fig. F.3), et a I’échantillon Co brut de solidification pour les deux solutions (Fig. F.4). La
comparaison des courbes obtenues pour un échantillon donné dans les mémes conditions expérimentales
permet de visualiser la dispersion des résultats, exprimée a travers les déviations standards de distribution

indiquées dans les Tableaux récapitulatifs des parametres de corrosion au Chapitre I'V.

1. Echantillons industriels (nanostructurés et recuits) en NaCl 30 g/L

(@) 4+ Ni-20Co industriel nanostructuré (bord) (b) 4+ Ni-20Co industriel recuit (bord) _.-==~ =7
—— essain’1 ----essain’l i
....... essain®2 ""_,' ! —-— @ssain®2 o
3+ ----essain3 S 3+ /
I - — - essain°4 // /
= L 21 /
=] i .j
- h !
=] K [
e I 1+ /1
o | - Ny
=) R 4
2
0 e T '/' '
\ ?n :
1+ {1; 'l:
: ! : : : : ; k : i
-0.3 -0.2 -0.1 0 0.1 0.2 -0.3 -0.2 -0.1 0 0.1
E (Vvs Ag/AgCl) E (Vvs Ag/AgCl)
© [ viaoce e . v
4 L Ni-20Co industriel nanostructuré (centre) 4 L Ni-20Co industriel recuit (centre) _.==7
—— essain”1 - ---essain’1 e
~eeeoe @558 N°2 -+ - essain‘2 /
3| ---- essain’3 34 !
- S /
¥ /
E i 2 - j
~ i !
=] ; /
= : 1 !
=13 s BN - /:r
=} BN S . /
p— 0 ST N .7 L ‘
‘\ - :I('. , ”
A4+ ]‘J ‘. !.r,
;I’ ‘\r
y 1 1 1 1 I‘I Iu: 1 1
-0.3 -0.2 -0.1 0 0.1 0.2 -0.3 -0.2 0.1 0 0.1
E (Vvs Ag/AgCl) E (Vvs Ag/AgCl)

Fig. F.1 : Courbes de polarisation potentiodynamique en milieu NaCl de I'échantillon Ni-20Co industriel de bord et de centre de plaque
(a, ¢) nanostructuré, et (b, d) avec des grains de taille micrométrique (apres recuit de 2 h a 600 °C).
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ANNEXE F

2. Echantillons modeles Ni, Ni-20Co et Ni-50Co en NaCl 30 g/L

(a) o 4 (b)
Ni recristallisé s Ni déformé
—— essain®1 A -G
1 i + —— essain’™
3 ----- @88ai N°2 iy o — essain°2
----- essain’3 A

- — essain’4 i

log] (uA/cm?)

E (Vvs Ag/AgCl) E (Vvs Ag/AgCl)
(c) (d)
4+ A 4f
Ni-20Co recristallisé A Ni-20Co déformé
—— essain’1 a —— essai n°1
34 e essai n°2 A 34 e essai n°2
————— essain3 7
o - — essain®4 g
1 e essain®s o
5 2
g
S
=11]
=
E (Vvs Ag/AgCl)
(e)
4f
Ni-50Co recristallisé Vi Ni-50Ca déformé
— essain’1 —— essai no1
3+ essai n°2 3+ essain’2
----- essain’3
b.lﬁ .
£
=
~
2
)
=
1 " " " L - - - I : 1 " ; L - - - I

0.4 -0.2 0 0.2 0.4 0.2 0 0.2
E (Vvs Ag/AgCl) E (Vvs Ag/AgCl)

Fig. F.2 : Courbes de polarisation potentiodynamique en milieu NaCl 30 g/L des échantillons modeéles Ni (en noir), Ni-20Co (en bleu),
Ni-50Co (en rouge) (a, c, e) a I'état recristallisé, et (b, d, f) a I'état déformé.
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3. Echantillons modeles Ni, Ni-20Co et Ni-50Co en H.SO, 0.5 M

(a) 5 - Ni recristallisé
—— essain®1
------ essain’2
----- essain°3
- — essain’4
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— ' 1 :
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1+ ' —— essain®1
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- essain®3
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—— essain®1
------ essai n°2
----- essain’3

0.|5 1|.0 15
E (Vvs Ag/AgCl)
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Fig. F.3 : Courbes de polarisation potentiodynamique en milieu H,SO4 0.5 M des échantillons modeéles Ni (en noir), Ni-20Co (en bleu),
Ni-50Co (en rouge) (a, c, e) a I'état recristallisé, et (b, d, f) a I'état déformé.
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4. Echantillon modele Co en NaCl 30 g/L et H.SO, 0.5 M

(a)

log ] (nA/cm?)

(b)

log ] (nA/cm?)

i Co brut de solidification
(NaCl)
0+ —— essain’1
------- essain’2
------- essain°3
A4 - — - essain’4
-0.4 -0.2 0 0.2
E (Vvs Ag/AgCl)
5+

Co brut de solidification
(H50,)

—— essain’1

------ essain’2

commercial
(laming et recuit)

1 | " ' |

0.2 0 0.2
E (Vvs Ag/AgCl)

Fig. F.4 : Courbes de polarisation potentiodynamique de I'échantillon Co brut de solidification (a) en milieu NaCl 30 g/L et (b) en milieu

H,S04 0.5 M. Un échantillon commercial laminé et recuit (courbe jaune) présente un comportement actif similaire.
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ANNEXE G. Courbes d'impédance

Les résultats des différents essais d’impédance menés en H>SO4 0.5 M, au potentiel OCP et a un

potentiel de passivation Ep.s commun aux trois matériaux riches nickel, sont recensés ici.

1. Courbes de Nyquist des échantillons modeles (E = OCP)

(a)

Ni (OCP)
¥ essain®l
4 essain’2

Co (OCP)
€ essain’
< essain®2

® essain’3

(b) ‘
Ni-20Co (OCP)

#  essain®t
< essain®2
B essain’3
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3

(5]
o
I

(c) Ni-50Co (OCP)
A essain’1
¥ essain®2

150 |
essain®3

&

100 4

Ly (Q,cmz]

50 -

Fig. G.1 : Courbes de Nyquist (-Zim = f(Zre)), en milieu H,S04 0.5 M en potentiel libre, des échantillons modéles recristallisés (a) Ni, (b)
Ni-20Co et (c) Ni-50Co. Les courbes d’'impédance du Co brut de solidification sont comparées a celles du Ni en (a).
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2. Courbes de Bode des échantillons modeles (E = OCP)
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Fig. G.2 : Courbes de Bode (évolution du module de I'impédance |Z| et du déphasage ¢ en fonction du logarithme de la fréquence),
en milieu H,S04 0.5 M en potentiel libre, des échantillons modeles recristallisés (a, b) Ni, (c, d) Ni-20Co et (e, f) Ni-50Co. Les courbes
d’impédance du Co brut de solidification sont comparées a celles du Ni en (a, b).
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3. Evolution des courbes de Nyquist (E = Epass = 0.6 Vvs Ag/AgCl)
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Fig. G.3 : Influence du temps d'immersion en H,S04 0.5 M au potentiel de passivation Epass = 0.6 V vs Ag/AgCl sur les diagrammes de
Nyquist (gamme de fréquences : 100 kHz - 1 mHz) des matériaux modeéles recristallisés (a) Ni, (b) Ni-20Co et (c) Ni-50Co.
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Contribution a I'étude du comportement en corrosion et des évolutions microstructurales
d'alliages Ni-Co. Application au cas d'un alliage Ni-20Co utilisé dans 'aéronautique.

Les alliages Ni-Co sont utilisés dans I’industrie aéronautique comme revétement de bord d’attaque de pales
d’hélicopteéres, en raison de leur résistance a la corrosion et a 1’usure, leurs propriétés mécanique et magnétiques.
Ces alliages binaires forment une solution solide de structure cubique a faces centrées lorsque le taux de cobalt est
inférieur a environ 70 %. Les matériaux d’étude Ni, Ni-20Co et Ni-50Co ont été élaborés par fusion avant de subir
une déformation par laminage a froid, et un recuit a 850 °C. IIs se caractérisent par une microstructure équiaxe dont
la taille de grains est entre 5 et 14 um, une forte proportion de joints 23, un faible état de contraintes et une absence
de texture. Le suivi de I’évolution microstructurale au cours du recuit a permis de déterminer les cinétiques de
recristallisation et d’identifier la texture Cube comme un facteur limitant. En parallele, 1’alliage industriel
électroformé et nanocristallin Ni-20Co a été examiné, et sa taille de grains a été augmentée artificiellement pour
correspondre a celle du matériau modele. Les propriétés en corrosion ont été étudiées dans deux électrolytes (NaCl
30 g/L et H,SO4 0.5 M) pour déterminer ’impact de la composition et des paramétres microstructuraux sur la tenue
en corrosion et les mécanismes de passivation. Les courbes de polarisation potentiodynamique montrent le
caractere passif des échantillons riches nickel, et révelent I’influence néfaste du cobalt. Toutefois, une composition
analogue a celle de I’alliage industriel ne dégrade pas significativement les performances en corrosion. Une forte
densité de joints de grains, une fraction importante de joints de macle, ou bien une texture (111), sont identifiés
comme des parametres microstructuraux bénéfiques a la résistance en corrosion. La susceptibilité a la piqiration
en NaCl est plus marquée pour I’alliage industriel, certainement en lien avec le processus d’électroformage. Les
matériaux modeles présentent enfin un comportement actif-passif, typique des alliages de nickel en milieu acide.
Des essais de spectroscopie d’impédance électrochimique et de Mott-Schottky ont permis de caractériser les
propriétés électrochimiques et semi-conductrices des couche passives. Les résultats semblent converger vers une
passivité moins efficace liée a une fraction croissante de cobalt en solution solide.

Mots clés : alliages Ni-Co, caractérisation microstructurale, propriétés en corrosion, film passif

Contribution to the study of corrosion behaviour and microstructure evolution of Ni-Co alloys.
A case study of the Ni-20Co alloy used in aeronautics.

Ni-Co alloys are used in shielding of leading edge of helicopter blades, due to their good corrosion and
wear resistance, mechanical strength and magnetic properties. These binary alloys form a solid solution with a face-
centered cubic structure when the cobalt content is less than about 70 %. The study materials Ni, Ni-20Co and Ni-
50Co were produced by fusion, before undergoing cold rolling deformation, and annealing at 850 °C. They are
characterized by a microstructure with a grain size between 5 and 14 um, a high fraction of 23 boundaries, a low
stress state and an absence of texture. The observation of the microstructural evolution during annealing made it
possible to determine the kinetics of recrystallization and to identify the Cube texture as a limiting factor. The
electroformed, nanocrystalline industrial alloy Ni-20Co was also examined, and its grain size was increased to
resemble the model material. Corrosion properties were studied in two electrolytes (30 g/ NaCl and 0.5 M H,SO.)
to determine the impact of composition and microstructural parameters on corrosion resistance and passivation
mechanisms. Potentiodynamic polarization curves showed the passive character of nickel rich samples, and
revealed the detrimental influence of cobalt. However, a composition similar to that of the industrial alloy does not
significantly degrade the corrosion performance. A high density of grain boundaries, a large fraction of twin
boundaries, or a (111) orientation, are identified as beneficial microstructural parameters for corrosion resistance.
A higher susceptibility to pitting, due to Cl ions, is observed for the industrial alloy, certainly related to the
electroforming process. Finally, the model materials exhibit an active-passive behaviour, typical of nickel alloys in
an acidic medium. Electrochemical impedance spectroscopy and Mott-Schottky tests enable to characterize the
electrochemical and semiconductor properties of the passive layers. The different results seem to converge towards
a less efficient passivity linked to an increasing fraction of cobalt in solid solution.
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